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Introduction générale

Le magnétisme de nano-objets (nanomagnétisme) est un domaine de recherche
qui connait un développement considérable. Par nano-objets nous considérons des
systémes ot une dimension au moins est réduite. D’un point de vue fondamental,
I'intérét réside dans le fait que les propriétés magnétiques et les processus d’ai-
mantation se trouvent modifiés dés lors que les dimensions des objets deviennent
comparables aux grandeurs caractéristiques du magnétisme (longueur d’échange,
largeur de parois, respectivement de I'ordre de 10nm a 100nm pour les métaux de
transition). De plus, du fait de la réduction de taille les effets d’interface ne sont
plus nécessairement négligeables et peuvent modifier les propriétés magnétiques des
matériaux.

L’étude des propriétés magnétiques de nano-objets est également motivée par les
applications, en particulier dans le domaine de I’enregistrement magnétique. L uti-
lisation de réseaux de plots nanométriques est une des voies envisagées pour l’enre-
gistrement magnétique a haute densité ("patterned media"). Les plots magnétiques
nanométriques sont également des éléments constitutifs des Magnetic Random Ac-
cess Memory (MRAM). Il est donc important de comprendre et de maitriser les
processus de renversement dans ces nano-objets.

En se limitant aux nano-objets 1D (fils) ou 0D (plots), on peut distinguer deux
types de particules magnétiques : les particules strictement monodomaines et les
particules multidomaines. Dans le cas des particules les plus petites, qui sont mo-
nodomaines, les processus de renversement peuvent étre décrits a partir du modéle
de Stoner-Wolfarth [Stoner91]. Pour des particules multidomaines, la situation est
plus complexe car les modes de retournement ne peuvent plus étre décrits par des
modéles analytiques simplifiés [Stoner91, Aharoni66|. Les études micromagnétiques
actuelles, basées sur une approche numérique, ainsi que les nombreuses études expé-
rimentales montrent une trés grande dépendance des processus de renversement avec
la taille, la forme et la régularité des particules [Hubert98, Cowburn00, Rave00|.

Au cours de ces derniéres années la compréhension du nanomagnétisme a avancé
considérablement grace au développement de nouvelles techniques de fabrication et
d’investigation. Le développement de ces techniques de caractérisation, structurale
et magnétique, rend maintenant possible ’étude de particules individuelles. Pour

11



12 INTRODUCTION

I’étude des propriétés structurales, les avancées reposent en particulier sur 1'utili-
sation des techniques de champ proche (STM, AFM). Au niveau de la caractéri-
sation magnétique, citons par exemple la microscopie a force magnétique (MFM),
les microsondes de Hall, la microscopie de Lorentz, la microscopie électronique a
balayage avec analyse de polarisation (SEMPA) et la magnétométrie micro-SQUID.
Par ailleurs, les techniques de simulation micromagnétique ont également bénéfi-
cié des avancées technologiques en moyens de calculs numériques, qui nous per-
mettent maintenant de traiter et de caractériser des systémes 3D de dimensions de
I'ordre de 100nm. Les progrés dans le domaine de la fabrication par lithographie
permettent de controler la taille et la forme quelconque des particules a 1’échelle na-
nométrique. Récemment, des techniques d’auto-assemblage et d’auto-organisation
ont été adaptées a la fabrication de structures magnétiques : plots [Voigtlinder91],
fils [Elmers94, Hauschild98b]. Par rapport aux approches les plus courantes (litho-
graphie de couches continues épitaxiées), ces techniques offrent I'intérét de produire
des structures de haute qualité cristalline avec une bonne définition d’interface, per-
mettant d’éliminer les défauts de bord liés a la lithographie. Compte tenu de ces
avantages, les structures auto-assemblées se présentent comme des systémes modéles
pour des études fondamentales.

L’objectif de cette thése est I’étude du retournement d’aimantation d’une parti-
cule modéle de Fer épitaxiée sur la surface (110) de Molybdéne, avec des caractéris-
tiques morphologiques et structurales trés bien définies.

Une partie importante de ce travail a donc été consacrée a la croissance. Dans
ce manuscrit, la fabrication et la caractérisation des nanostructures de Fe épitaxiées
sur Mo(110) sont décrites dans la Partie 1 (CHAP. 1-3) et I’étude de leurs propriétés
magnétiques dans la Partie 2 (CHAP. 4-6).

Pour la fabrication des particules modéles, nous avons utilisé une méthode de
croissance par auto-assemblage. Dans le Chapitre 1, nous rappelons tout d’abord des
notions sur la croissance cristalline qui sont utilisées par la suite dans la description
des résultats. Dans ce chapitre sont également rappelées les données de la littérature
sur le systéme Fe/Mo(110) et des précisions expérimentales. Nous avons observé que
la croissance de Fe présente en fonction de la température deux régimes qui sont
présentés successivement dans les chapitres 2 et 3. Le Chapitre 2 donne les résultats
de la croissance a haute température, qui permet la fabrication d’ilots 3D compacts
auto-assemblés de Fe. Le Chapitre 3 décrit la croissance de Fe dans le régime de
température modérée, et la fabrication d’un réseau auto-organisé de nano-bandes
de Fe, alignées le long des marches de Mo(110). La caractérisation structurale a été
réalisée en utilisant des techniques de champs proches (AFM, STM) pour étudier la
morphologie des dépots et des techniques de diffraction (rayons X, RHEED) pour
étudier la cristallinité.
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La Partie 2 de ce manuscrit correspond a la description des propriétés magné-
tiques des différentes nanostructures de Fe auto-assemblées ou auto-organisées sur
Mo(110). Le Chapitre 4 rappelle d’abord des notions générales sur le magnétisme
dans des structures de dimensions réduites, ainsi que des précisions expérimentales.
Le Chapitre 5 présente les mesures et une analyse des modes de retournement inter-
venant dans des ilots multidomaines de Fe de forme compacte et non ellipsoidale.
Ces structures présentent a la rémanence des configurations avec fermeture de flux
et les modes de retournement se font par nucléation et annihilation de parois. Les
caractérisations des propriétés magnétiques des ilots de Fe sur Mo sont réalisées
a l'aide des techniques macroscopiques classiques sur 1’assemblée de particules, et
sur une particule individuelle avec les techniques de MFM et de micro-SQUID pour
préciser les modes de renversement dans un ilot. Les simulations micromagnétiques
complétent la description des modes de retournement dans ces particules. La struc-
ture et la morphologie étant précisément déterminées, les propriétés magnétiques
sont reliées a la forme non ellipsoidale des ilots. Le Chapitre 6 rassemble enfin des
résultats magnétiques préliminaires pour des assemblées d’ilots compacts de taille
réduite, des ilots plats allongés et des nano-bandes de Fe. Les cycles d’hystérésis
pour ces trois systémes présentent une rémanence non nulle. Ils ont été analysés en
utilisant une méthode fondée sur la séparation des contributions réversibles et irré-
versibles permettant d’extraire le comportement magnétique moyen d’une particule
individuelle.
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MAGNETIQUES AUTO-ASSEMBLEES :
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Chapitre 1

Généralités sur la croissance

1.1 Notions sur la croissance cristalline

Dans cette section, nous introduisons les idées sous-jacentes a la croissance cris-
talline. Notre objectif est de rappeler, de maniére générale, les notions utiles a la
description des phénoménes mis en jeu au cours de la croissance épitaxiale. Certaines
de ces notions seront détaillées plus spécifiquement au cours de la présentation des
résultats (CHAP. 2. et CHAP. 3.).

1.1.1 Définitions et notations

Avant de rentrer dans le vif du sujet, nous présentons quelques définitions et
notations que nous allons utiliser.

» La monocouche, MC, est définie par la densité d’atomes nécessaires a la
constitution d’un plan atomique complet d’un monocristal massif. Cette unité
dépend donc du matériau et de l'orientation du plan a constituer. Dans les
tout premiers stades de croissance d’une couche mince une différence de pa-
rameétre de maille importante par rapport au massif peut exister, positive ou
négative. La complétion d’un plan d’atomes requiert alors un nombre non en-
tier de MC. Dans le cas qui nous intéresse, les monocouches de Fe(110), de
Mo(110), et de W(110) représentent respectivement une densité d’atomes de
17.22x 10Mat/cm?, 14.27 x 10Mat /cm? et 14.11 x 10'at/cm?. Lors de I'épitaxie
de Fe/Mo(110), la premiére couche atomique de Fe a la méme densité que la
surface de Mo et correspond par conséquent a 0.83MC. L’intérét de cette unité
est qu’elle mesure la quantité de matiére indépendamment du mode de crois-
sance et des déformations (pas toujours connus). Cependant, la morphologie
et les propriétés physiques d'une couche sont souvent reliées plus directement
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18 CHAP. 1 : GENERALITES SUR LA CROISSANCE

au nombre réel de plans atomiques de la couche qui est une grandeur locale
et de valeur entiére. De ce fait, nous introduisons une autre unité qui décrit le
nombre de plans atomiques effectivement empilés dans une couche ou un ilot :
lunité de plan atomique, notée HA (hauteur atomique). Les caractéristiques
des dépots pourront donc étre décrits a partir de ces deux catégories d’unités :
I'une calibrée par rapport au massif, 'autre décrivant ce qui est observé expéri-
mentalement. Pour le premier plan atomique de fer on aura la correspondance

1HA = 0.83MC.

» Le tauzr de couverture, ©, caractérisera la quantité de matiére déposée par
unité de surface de I’échantillon. Exprimé en H A il correspondra a 1’épaisseur
en nombre de plans atomiques qu’aurait le film s’il était parfaitement continu.
Exprimé en MC, le taux de couverture caractérisera le volume de fer déposé,
calibré sur le massif. Pour des taux de couverture élevés, le nm se substituera
a la MC en conservant une description calibrée sur le massif. On peut noter
que la balance a quartz mesure le taux de couverture calibré par rapport au
massif. Pour la description des hauteurs des structures déposées, comme pour
leurs longueurs et largeurs, nous utiliserons les unités A et nm correspondant
aux distances mesurées expérimentalement par AFM ou STM.

1.1.2 Croissance épitaxiale et équilibre thermodynamique

A T’équilibre thermodynamique, & chaque processus atomique correspond son
complémentaire allant dans le sens opposé avec la méme vitesse, par exemple la
condensation et la ré-évaporation. Il n’y a alors pas de croissance nette, le systéme
est stationnaire et I’ensemble des quantités macroscopiques restent inchangées, méme
si les processus microscopiques ne sont pas arrétés. La croissance cristalline est donc
en toute rigueur toujours un processus hors de l'équilibre thermodynamique, et
I’état final de la croissance est nécessairement influencé par la cinétique. Le dépot
sur un substrat est rendu possible par la sursaturation du gaz d’atomes a dépo-
ser qui conduit & une condensation des atomes sur le substrat plus rapide que leur
ré-évaporation. En fait, en fonction des conditions de dépot, certains des processus
microscopiques a la surface de 1’échantillon seront cinétiquement limités ou méme
interdits, ou inversement un équilibre thermodynamique local pourra étre atteint.
Lorsque les principaux processus microscopiques a la surface de 1’échantillon sont
localement & 1’équilibre thermodynamique, le résultat de la croissance pourra étre
décrit a partir de considérations thermodynamiques (énergies de surface/interface,
relaxation des contraintes élastiques). On parlera alors abusivement d’une croissance
a I'équilibre thermodynamique, en sous-entendant, localement a 1’équilibre thermo-
dynamique de surface.
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1.1.3 Les différents modes de croissance ; aspects thermody-
namiques

Expérimentalement et a 1’équilibre thermodynamique (de surface), on constate
trois modes possibles de croissance cristalline, qui sont illustrés sur la Figure 1.1
[Venables84] :

— [\
AT T T 77T
e N [\
T T TR

S _ —
g —————— /A_/__ > ;7;
T, TS T

(a) (b) (c)

F1G. 1.1 — Représentation schématique de trois modes essentiels de croissance cristal-
line : (a) croissance 2D ou mode Frank-van der Merwe, (b) croissance 2D puis 3D ou
mode Stranski-Krastanov, (c) croissance 3D ou mode Volmer-Weber. O représente
le taux de couverture en nombre de plans atomiques (HA)

» Dans le mode de croissance tridimensionnel (3D), ou Volmer-Weber, des
noyaux nucléent directement sur la surface du substrat et croissent pour former
des ilots 3D. (cf. Figure 1.1c).

» Le mode de croissance bidimensionnel (2D), ou mode Frank-van der Merwe,
posséde les caractéristiques opposées. Les premiers atomes qui s’adsorbent sur
la surface forment une couche monoatomique compléte en suivant les étapes
de nucléation de noyaux, expansion latérale et coalescence. La formation du
deuxiéme plan d’atomes ne débute que lorsque le premier plan est complet et
suit le méme mode de croissance. La croissance se poursuit ainsi indéfiniment
couche par couche. (cf. Figure 1.1a).

» Le mode Stranski-Krastanov est un cas intermédiaire. Aprés la formation
d’une (ou plusieurs) couche(s) monoatomique(s) de mouillage, la poursuite
d’une croissance couche par couche devient défavorable et des ilots 3D se
forment sur la couche intermédiaire de mouillage (cf. Figure 1.1b). Plusieurs
raisons peuvent expliquer ’apparition de ce mode de croissance comme nous
allons le décrire au dessous. Il s’avére que ce mode de croissance est le plus
courant. Il correspond en particulier a la croissance de Fe sur Mo(110).
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Plusieurs facteurs rentrent en jeu dans la détermination du mode de croissance
d’un dépot D sur un substrat S : les énergies de liaison (D-D) et (D-S), la différence
de paramétre de maille (f = %), les différences de symétrie cristallographique
de surface.

Un premier argument reconnu comme intervenant dans le comportement de la
croissance est dérivé de I’échelle macroscopique. Il est fondé sur I’examen des énergies
de surface du dépot D, du substrat S (yp et s respectivement), et d’une énergie
spécifique de formation d’une interface entre D et S, 7;,;. Cette approche est utilisée
pour prévoir a priori si le matériau D va mouiller le substrat ou non. La variation
d’énergie libre de formation d’une couche continue de D sur S, Ayp /g, est donnée
par :

Avpss = —¥s + VD + Vint (1.1)

Selon cet argument, si Ayp,s < 0, la formation d’une couche continue de D /S est
favorable et le mode de croissance sera de type Frank-van der Merwe. Les énergies
de surface calculées pour Mo(110) et Fe(110) sont ypea10) = 2.43J/m?, Yaro110) =
3.45J/m? [Vitos98|. ;s est souvent considérée comme faible pour les métaux, donc
pour le systéme Fe/Mo et sera négligée. A partir de cette approche, on s’attend a
un bon mouillage de Fe sur Mo.

Cet argument ne permet cependant pas d’expliquer ’évolution d’un mode de
type Frank-Van der Merwe (FM), vers un mode de croissance Stranski-Krastanov
(SK). Une premiére cause possible de ces transitions est reliée a un désaccord de
symétrie ou de paramétre de maille entre le substrat et les paramétres massifs du
dépot. Pour simplifier, nous allons décrire ci-dessous uniquement la croissance d’'un
matériau D sur un substrat S de méme symétrie, mais présentant une différence
de paramétre de maille f = (ap — ag)/ag et avec vp < 7yg. Ce cas s’applique en
particulier au systéme Fe/Mo(110) qui nous intéresse (f = —8.9%).

vp < s entraine la formation d’un premier plan atomique de mouillage. Du fait
de la différence de parameétre de maille, le matériau déposé doit se déformer pour
accorder son paramétre de maille avec celui du substrat. La croissance est qualifiée
de pseudomorphe. 1’énergie élastique associée a cette déformation uniforme croit
proportionnellement a I’épaisseur déposée.

La relaxation des contraintes peut se faire par I'introduction d’un réseau de dis-
locations au dela d’une épaisseur critique ©.. Les dislocations permettent en effet
de rapprocher le paramétre du dépot de sa valeur a I’état massif. La détermina-
tion de I’état d’équilibre, de la structure et de I’énergie des dislocations interfaciales
permettant la réduction des contraintes élastiques est un probléme complexe. Nous
présentons ici un modéle phénoménologique [Jesser67, Bruno89| qui considére de
maniére continue la compétition énergétique entre une déformation homogéne pla-
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naire du film et 'introduction d’un réseau de dislocations d’interface, en associant
I’énergie des dislocations a une tension de ligne de dislocation p :

le, + £l

- (1.2)

Ey= %VC’E% et Egs = Spa
ou €/, est la déformation élastique du film supposée isotrope, V' son volume, C
une constante d’élasticité du film, S la surface sur laquelle s’étend le réseau de
dislocations, a un facteur numérique qui traduit I'arrangement géométrique des
dislocations et f = % la différence de paramétre de maille. L’état d’équilibre est
obtenu en minimisant I’énergie totale E + Egis par rapport a €,,. On trouve alors
que le domaine de stabilité du pseudomorphisme est proportionnel a l'inverse de la
différence du désaccord paramétrique :

J1%e!
c ~~

(IDCf

et que pour des épaisseurs supérieures a O, apres I'introduction du réseau de disloca-

tions, la déformation décroit de facon inversement proportionnelle avec I’épaisseur :

(1.3)

O,
¢~ =Ig (1.4)

Dans cette approche, la croissance reste bidimensionnelle et est qualifiée de crois-
sance pseudo-Van der Merwe. Ce résultat a été vérifié semi-quantitativement expéri-
mentalement, méme si le caractére discret des atomes fait que la relaxation intervient
plus ou moins par paliers.

Comme nous venons de le voir lors de la présentation du modéle de Bruno,
I’énergie associée aux dislocations est proportionnelle & la surface sur laquelle le
réseau de dislocations se développe. Les dislocations induisent par conséquent un
terme d’énergie d’interface supplémentaire Fq;, > 0. La formation d’ilots compacts
peut permettre de diminuer I’énergie du systéme, en réduisant la surface sur la-
quelle s’étendent les dislocations, en contrepartie d’'une augmentation de I’énergie
de surface de D. La relaxation des contraintes par l'introduction de dislocations
au dessus de ©. peut donc s’accompagner d’une transition vers une croissance
tridimensionnelle, correspondant a un mode de croissance Stranski-Krastanov. Le
mode Stranski-Krastanov peut se voir phénoménologiquement comme le passage de
A%l)/s = =Y+ + Vi < 0 & Aﬁj/s = —vs + o + 7;{{ > 0 en considérant
AT comme une énergie d’interface effective prenant en compte les contributions
d’interface d’origine chimique ~;,; et la contribution supplémentaire Ey4;, > 0 liée a
la présence des dislocations.

Il faut noter que le mode Stranski-Krastanov peut aussi étre obtenu sans que
soient introduites des dislocations [Massies94|. La relaxation des contraintes est alors
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expliquée par des déformations élastiques sur le bord des ilots, qui permettent d’ac-
commoder partiellement la différence de paramétre de maille (cf. Figure 1.2). Ce
type de relaxation peut apparaitre pour des faibles taux de couverture pour lesquels
les bords des ilots sont importants par rapport a leur volume, donc n’est applicable
que pour des ilots nanométriques.

a) b)

H

=
aS

F1G. 1.2 — Schéma représentant deux types de relaxations possibles des contraintes
associées & un mode de croissance Stranski-Krastanov : (a) relaxation partielle par
déformation élastique en bord d’ilots, (b) relaxation par introduction de dislocations.

1.1.4 Croissance 3D : forme d’équilibre

Dans le cas d’une croissance tridimensionnelle, la forme d’équilibre d’un ilot
est celle qui minimise la somme des énergies de surface/interface et de ’énergie
élastique du systéme. Le calcul des contraintes élastiques dans un ilot tridimensionnel
epitaxié sur un substrat n’est pas trivial. Les modéles qui prennent en compte les
énergies élastiques considérent en général des variations continues des déformations
élastiques et se réduisent & un calcul & 2 dimensions |Tersoff93, Miiller98|. Si on
considére un ilot relaxé (énergie élastique résiduelle négligeable) et suffisamment
gros, c’est a dire pour lequel I’épaisseur est plusieurs fois supérieure a la période
planaire des dislocations, 1'énergie liée aux dislocations peut étre prise en compte
phénoménologiquement sous la forme d’une contribution supplémentaire positive a
I'énergie d’interface chimique (cf. ci-dessus). Par souci de concision, nous noterons
dans la suite ~,,,; cette énergie effective résultante (au lieu de 4// plus haut). Dans
ce cas simple, la forme d’équilibre d’un cristal peut étre obtenue par la construction
géométrique du polyédre de Wulff. La justification de cette construction repose sur
le théoréme de Wulff, que nous rappelons ci-dessous (d’aprés [Markov]) :
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On considére en premier lieu le cas d'un cristal isolé en équilibre avec sa phase
vapeur. Sa forme est alors déterminée par la conservation de 1’énergie libre F' du
systéme pour T = c'® et V = . Avec I’hypothése que le cristal est un polyédre
délimité par différentes faces cristallines d’aires S, pour lesquelles correspond une
densité d’énergie de surface v,. L’équilibre s’accompagne de dF' = 0, soit :

~PydVy — PedVe + Y yndS, =0 (1.5)

avec P la pression dans la phase cristalline, Py, la pression dans la phase vapeur,
Vi et Vi les volumes des deux phases. dVo = —dVy puisque V = Vo + V4, = ¢,
d’ou :

dF = (Py — Po)dVo + Y yndS, =0 (1.6)

b)

F1G. 1.3 — Constructions (a) de Wulff, (b) de Wulff-Kaichev

On peut exprimer dV de deux maniéres différentes. Le volume du cristal peut
étre décomposé en pyramides construites sur les faces du cristal avec un sommet
commun & l'intérieur du cristal, comme le montre la Figure 1.3. Alors

1
Vo=13 ; P S (1.7)
avec h, la hauteur des différentes pyramides. Par différentiation :
1
dVe = 3 > (hndS, + Spdhy,) (1.8)

Egalement, pour des variations infinitésimales, dVy peut s’exprimer comme dVy =
> Sndh,. Par égalité des deux expressions de dVi, on obtient dVo = %Z h,dS,,

ce qui entraine :

dF => " [(Py - Po)% + Yn]dS, = 0 (1.9)

n



24 CHAP. 1 : GENERALITES SUR LA CROISSANCE

Comme la variation de d.S,, est indépendante de chaque terme dans les crochets, la
conservation de F' entraine :
Po— P
Z—n = % = constante (1.10)
n

car la différence (Po — Py) ne dépend pas de l'orientation cristalline. Cette relation
donne donc les conditions sur la forme du cristal qui minimise les énergies de surface
et est connue comme le théoréme du Wulff.

De la méme facon, on peut déterminer la forme d’équilibre d’un cristal formé sur
un substrat de nature différente. Dans ce cas le cristal repose sur une de ses faces
ayant pour énergie 7,,, sur le substrat de densité d’énergie vs. La densité d’énergie
de l'interface est 7;,,. On a donc :

dF = (Po = Py)dVo + Y ndSn + (Yt — 75)dSm = 0 (1.11)

n#m
En suivant la méme procédure on obtient la relation de Wulff-Kaichev :

In _ constante = Gim = 9s) S (1.12)

On note que si v; — vs + Vit < 0, hy, < —2h;. Cest comme si le cristal était
noyé dans le substrat, ce qui signifie en fait que le dépot mouille parfaitement le
substrat. On retrouve I’approche thermodynamique utilisant les énergies de surface
pour caractériser une croissance de type Franck-Van der Merwe.

1.1.5 Considérations cinétiques

Méme si les approches thermodynamiques que nous avons présentées peuvent
permettre de prévoir grossiérement la morphologie d'un dépot, le résultat de la
croissance s’écarte souvent de ces prédictions. En effet, comme nous I’avons introduit
dans le § 1.1.2, I’état final de la croissance peut étre influencé par la cinétique, et
n’est pas forcément celui de plus faible énergie.

» Description microscopique de la croissance

Les processus microscopiques qui interviennent au cours de la croissance sont
illustrés sur la figure 1.4. Un atome de la phase gazeuse qui arrive sur le
substrat peut en fonction de sa nature et de son énergie :

— se réfléchir sur la surface et se ré-évaporer immédiatement
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Condensation F Re-évaporation Re-arrangements
'T‘ E(re-evapA) - .
Adsorption l ~ .
P ] _ Diffusion en surface,
\ Ed Ei Diffusion sur facettes
O O~ 0O~ O
" , . VO
Nucléation sur un défaut Diffusion de surface L
Nucléation
d’un cluster Interdiffusion

Fi1G. 1.4 — Diagramme schématique des différents processus et énergies caractéris-
tiques de la nucléation et la croissance sur des surfaces.

— s’adsorber sur la surface, diffuser sur une certaine distance puis se ré-
évaporer

— s’adsorber sur la surface, diffuser et former un noyau avec un ou plusieurs
autres adatomes. Si la taille du noyau dépasse une taille critique, il devient
immobile et forme un noyau stable (nucléation). Sinon il se désagrégera

— s’adsorber directement ou aprés diffusion sur un noyau stable et contribuer
ainsi a la croissance de ce noyau.

Les ilots formés suite & la croissance des noyaux, ne sont pas nécessairement

dans leur état le plus stable et peuvent par la suite se réarranger par des pro-

cessus de diffusion sur les surfaces de I'ilot, par coalescence, par interdiffusion,

ou par l'introduction de dislocations pour réduire les contraintes élastiques.

Les étapes principales de la croissance sont donc la nucléation, la croissance

des noyaux puis la coalescence et/ou le réarrangement des ilots. Il faut noter

que la diffusion de surface joue un role prépondérant dans toutes ces étapes.

» Temps caractéristiques et cinétique de la croissance

La décomposition de la croissance en différents processus atomistiques a été dé-
veloppée pour décrire quantitativement la cinétique de la croissance cristalline.
Il existe a cet effet de nombreux travaux concernant la modélisation de la crois-
sance par une approche cinétique (entre autres revues [Venables84, Brune98al).
Chacun des processus atomiques décrits ci-dessus est alors associé & un temps
caractéristique ou une probabilité de réalisation. Si le processus est thermique-
ment activé, la probabilité de réalisation de cet événement est décrite par une
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loi de Boltzmann avec une énergie d’activation et une fréquence caractéristique
de réalisation. Par exemple, la possibilité pour un atome de passer a un site
voisin (diffusion) sera caractérisée par un temps 7 = + exp(Eq/kpTs) avec Eq
I'énergie d’activation de saut d’un site a I'autre (ou de diffusion), T la tempé-
rature du substrat et v fréquence caractéristique de réalisation de saut. Chaque
processus thermiquement activé aura une barriére d’énergie propre (énergies
d’activation d’adsorption, de diffusion, de formation ou de dissociation d’un
noyau, d’ancrage sur un ilot stable, de désorption, d’interdiffusion ou encore
d’introduction de dislocation) et une fréquence de réalisation propre. On peut
montrer que les temps caractéristiques de certains processus comme la forma-
tion d’un noyau dépendent également de ’environnement de ’adatome et en
particulier du flux d’atomes incidents F' et de la quantité de matiére déja dé-
posée O. Pour les surface réelles, il faut également tenir compte de la présence
de "défauts" sur la surface : marches, dislocations ou adsorbats, qui modifient
localement les barriéres d’énergie de diffusion, d’adsorption ou d’ancrage. Nous

reviendrons plus en détail sur ces modéles de cinétique de croissance dans la
partie 2.1.2 du CHAP. 2.

1.1.6 Croissance auto-assemblée/croissance auto-organisée

Dans cette partie nous introduisons les notions de croissance de systémes auto-
assemblés et auto-organisés. Ces termes ne sont pas définis de maniére univoque
suivant les communautés scientifiques, et sont parfois fort discutés. En particulier,
la limite entre I'auto-assemblage et ’auto-organisation n’est pas toujours évidente.
Nous allons redéfinir dans cette partie I’auto-assemblage et I'auto-organisation, tout
au moins dans le sens ol nous I'entendons dans le cadre de ce travail.

Appliqué a la croissance cristalline sur des surfaces, [’auto-assemblage corres-
pond & la croissance spontanée d’objets disjoints et distribués aléatoirement sur la
surface de l’échantillon. Ces objets peuvent étre des ilots plus ou moins massifs
|[Elmers94, Nishi99|, ou bien des structures allongées (bandes ou fils [Bucher94]).
[’auto-assemblage peut étre obtenu pour des modes de croissance de type Volmer-
Weber ou Stranski-Krastanov, pour lesquels, comme nous I’avons décrit dans la sec-
tion précédente, il se forme spontanément des structures tridimensionnelles. L’auto-
assemblage d’ilots de hauteur mono-atomique peut également étre obtenu en consi-
dérant un dépot dans le régime sub-monocouche. Dans les deux cas, la forme et les
dimensions des ilots sont reliées a des paramétres thermodynamiques (minimisation
locale des contraintes et énergies de surface) et cinétiques. Les caractéristiques des
ilots auto-assemblés sont donc susceptibles d’étre controlées a partir des parameétres
de dépot |[Roder93|. La forme des ilots est également influencée par les symétries



1.2. PRESENTATION DU SYSTEME FE/MO(110) 27

cristallines du substrat et du dépot. Ceci permet par exemple d’obtenir des ilots
allongés pour une anisotropie cristalline uniaxiale [Mo89, Bucher94].

L’auto-organisation est un cas particulier d’auto-assemblage rencontré lorsque
les nanostructures ne nucléent plus aléatoirement sur le substrat mais présentent
un ordre positionnel. Les interactions entre les nanostructures (interactions essen-
tiellement élastiques, transmises par le substrat) sont trés inférieures aux forces
d’adhésion des ilots sur le substrat. La croissance d’ilots auto-organisés n’est de ce
fait pas observée sur des substrats sans défauts. Par conséquent, I'auto-organisation
de nanostructures ne peut provenir que de la nucléation sur un motif préexistant
sur le substrat.

Les motifs naturellement disponibles et présentant des périodicités intéressantes,
de I'ordre de 1 & 100nm, sont les surfaces vicinales, les reconstructions de surface, les
réseaux réguliers de dislocations, ou encore ’auto-organisation d’adsorbats pour les-
quels I’adhésion avec le substrat est plus faible que la répulsion entre domaines d’ad-
sorption comme par exemple dans le cas de O ou N sur Cu(100) [Kern91, Leibsle93].

La croissance par flux de marche sur un réseau de marches atomiques a par
exemple été mise & profit pour auto-organiser des fils [Gambardella00| ou bandes
|[Elmers94, Hauschild98b| de hauteur monoatomique . L’auto-organisation d’ilots
plus ou moins massifs a pu aussi étre obtenue par nucléation sur des sites spécifiques
de la reconstruction en aréte de poisson de la surface d’Au(111) [Voigtlénder91,
Chambliss91|. Une autre approche a été démontrée par Brune et al., consistant a
utiliser un réseau de dislocations d’interface de dépots ultraminces [Brune98b|. Les
dislocations induisent une barriére de diffusion qui & basse température ne peut étre
franchie par les adatomes. Ainsi, un dépot a 110K d’une fraction de MC d’Ag sur
le réseau de dislocations de Ag(2HA haute température)/Pt(111) produit un réseau
régulier d’ilots positionnés a 'intérieur de la zone délimitée par les dislocations.

1.2 Présentation du systéme Fe/Mo(110)

La littérature rapporte depuis 20 ans de trés nombreuses études sur le systéme
Fe/W(110). Ce systéme a été étudié de maniére extensive en raison de la possibi-
lité de fabrication de monocouches pseudomorphes de Fer fournissant du fait de la
forte anisotropie uniaxiale planaire un systéme modéle de magnétisme d’Ising bi-
dimensionnel |Gradmann90|. Le systéme Fe/Mo(110) a été comparativement peu
étudié mais les quelques études publiées laissent a penser a une grande similarité de
croissance des deux systémes.

Le fer, le molybdéne et le tungsténe sont cubiques centrés avec des paramétres de
maille respectivement de ap, = 2.866A, AN = 3.147A, aw = 3.165A. Les énergies de



28 CHAP. 1 : GENERALITES SUR LA CROISSANCE

surface calculées sont ype(110) = 2.43J/m?, Yaro(110) = 3.45J/m?, Yw(110) = 4.00J /m?
[Vitos98|. Les deux systémes Fe/Mo(110) et Fe/W(110) ont donc des caractéris-
tiques structurales proches avec comme particularité un fort désaccord paramé-
trique, f=-8.9% et f=-9.4%, et une tendance au mouillage (Yre < Varo, Yre < YW )-
La Figure 1.5 présente la symétrie rectangulaire centrée de la surface (110) de Mo.
Au cours de la croissance, cette symétrie est conservée avec les relaxions d’épi-
taxie Fe(110)/Mo(110), Fe[001]//Mo[001] et Fe[1-10]//Mo[1-10] (idem pour W). A
partir de considérations thermodynamiques, on s’attend a une croissance de type
Stranski-Krastanov avec tout d’abord un mouillage du Fe sur Mo, et & cause de la
grande différence de paramétre de maille, & un role prédominant de la relaxation des
contraintes élastiques.

Apio] AL

[110]

Fi1G. 1.5 — Représentation schématique de la structure cristallographique d’une surface
(110) d’un systéme cubique centré.

1.2.1 Régime sub-monocouche :

Quelque soit la température du substrat, la croissance de Fe sur Mo(110) débute
par la complétion d'un plan atomique de mouillage. Celui-ci est pseudomorphe,
et donc fortement contraint (f = —8.9% (W : -9.4% )) |Tikhov90, Gradmann82,
Sander98b, Sander99|. Ce plan reste stable a toute température du fait d’une éner-
gie de surface de Fe plus faible que celle de Mo et de contraintes de surface qui
compensent partiellement I’étirement du fer [Sander98b|.

A température ambiante, la croissance de ce premier plan atomique suit les étapes
de nucléation et expansion isotrope des noyaux puis coalescence (Mo :[Malzbender98],
W : [Bethge95]). La nucléation se termine a 0.27MC (W : 0.24MC) et les ilots mono-
atomiques croissent de fagon isotrope jusqu’a ~ 0.55MC (W). La coalescence n’est
énergétiquement pas favorable et il se forme des canaux autour des ilots monoato-
miques. La coalescence est retardée et n’est observée qu’a 0.65MC (W : 0.6MC).

A haute température, la croissance s’initie par flux de marche jusqu’a la com-
plétion du premier plan atomique |[Elmers94, Bethge95, Malzbender98|. Ce mode de
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croissance est observé lorsque la longueur de diffusion des adatomes est comparable
ou supérieure a la largeur des terrasses. Les adatomes ont alors suffisamment de
mobilité pour diffuser et se piéger aux bords inférieurs des marches.

1.2.2 Relaxation des contraintes :

Apreés la complétion du premier plan atomique de mouillage, la croissance se
poursuit de maniére pseudomorphe jusqu’a une épaisseur critique qui dépend essen-
tiellement de la taille latérale des structures (ilots ou bandes), elle méme déterminée
par la température du substrat. La fin du régime pseudomorphe est ainsi obser-
vée pour 1.3-1.5MC(W,|Bethge95]) au dessus de 570K, 1.64MC (Mo, |Tikhov90])
et 1.74MC (W, |Gradmann82|) a 500K. La relaxation des contraintes s’effectue par
I'introduction d’'un réseau de dislocations qui dépend de 1’épaisseur locale de la
couche (Mo : [Malzbender98|, W : [Bethge95, Hauschild98a]). Il peut donc varier
suivant la température et le mode de croissance, ou a l’occasion d'un recuit. Pour
des structures de 2H A de taille latérale supérieure a 10nm, il se forme des lignes
de dislocation paralléles & [001] avec une densité modérée. Les déformations rési-
duelles de Fe sont alors de ~ 5% suivant [110] et de ~ 10% suivant [001]. Pour des
structures de 3H A, le réseau de lignes de dislocations suivant [001] est plus dense et
la relaxation est pratiquement compléte suivant [110], toujours nulle suivant [001].
Pour des structures de 4H A, un réseau bidimensionnel hexagonal de dislocations se
met en place et permet de relaxer presque complétement les contraintes dans le film.
Le réseau de dislocations correspond a un ensemble de lignes de dislocation suivant
[001], [111] et [111]. Sander et al. ont rapporté des mesures de contrainte in-situ par
une méthode optique de mesure de déflexion d’un substrat encastré a une de ses ex-
trémités [Sander98b, Sander99|. Ils montrent qu’aprés l'introduction d’un réseau de
dislocations pour © ~ 1.5MC, la croissance n’est libre de toute contrainte résiduelle
que pour une température de 1000K. Ils déterminent une contrainte résiduelle de
3N/m.MC pour un dépédt a 300K, et IN/m.MC pour un dépot a 7T00K.

1.2.3 Reégime des épaisseurs supérieures & 1HA :

» A haute température, Ty = 550K

La poursuite de la croissance a haute température se traduit par la formation
d’ilots tridimensionnels, sur une couche de mouillage pour W(110) [Bethge95,
Malzbender98|et sur une ou deux couches pour Fe/Mo(110) (non déterminé
dans la littérature). La croissance est donc de type Stranski-Krastanov. Les
ilots ont une forme hexagonale avec des cotés alignés parallélement a [001]
et <111> et leur sommet est plat (facette (110) ) indépendamment de la
présence de marches atomiques. La taille et la densité des ilots dépendent de
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la température et du taux de couverture. L’étude de la morphologie du dépot a
haute température n’a pas été rapportée au dela de 4MC a notre connaissance.

» Régime température modérée, T < 550K

A température ambiante, la croissance couche par couche se poursuit jusqu’a
former 2 plans atomiques. La croissance du deuxiéme plan atomique suit le
méme schéma de croissance que le premier plan atomique : nucléation, crois-
sance et coalescence retardée. Sur W(110), les ilots du deuxiéme plan atomique
sont allongés dans la direction [001] et la coalescence est retardée suivant [110]
|Bethge95|. Cette anisotropie de croissance n’est pas observée sur Mo(110)
pour une vitesse de 0.03MC/min [Malzbender98|. A partir du début du troi-
siétme plan atomique, la croissance plan par plan céde la place au dévelop-
pement de tertres allongés suivant [001]. Cet effet également observé lors de
I'homoépitaxie Fe sur Fe(110), est expliqué par une probabilité de collage des
atomes sur les marche paralléles a [1-10] plus forte que sur les marches paral-
leles a [001] [Albrecht93, Fruchart99al.

1.2.4 Recuit aprés croissance & 300K

Aprés une croissance a température modérée un recuit peut étre utilisé pour
reconfigurer la structure et la morphologie de la couche. Le degré des modifications
structurales et morphologiques dépend fortement de la température du recuit. Un
recuit a une température supérieure a 400K et inférieure a 500K est utilisé pour
lisser la surface [Fruchart99al. A plus haute température, la couche se désagrége pour
former des ilots tridimensionnels [Tikhov90, Sander96|. Pour un taux de couverture
de ©® = 3nm, aprés un recuit a 700K, il se forme sur W(110) des nanostructures
allongées suivant [001] dont la hauteur maximum est de 17nm [Sander98a]. Il s’avére
que la température a laquelle apparaitra la transition 2D-3D dépend de I’épaisseur
de la couche : 500K pour 4MC et 750K pour 20MC. Elle est également associée a une
diminution des déformations résiduelles [Tikhov90]. Par ailleurs, bien que réalisant
les dépots sur des métaux réfractaires, la température de recuit est limitée par le
risque d’interdiffusion. Dans le cas du systéme Fe/Mo(110), au dela de températures
de recuit de 800 a 860K, Tikhov et Bauer ont détecté des modifications chimiques
et structurales par spectroscopie TDS et Auger et par LEED qu’ils attribuent a la
formation d’'un alliage a l'interface |[Tikhov90|. Les mémes auteurs rapportent une
désorption compléte du fer a partir de 1120K.
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1.3 Les spécificités du Dépot Laser Pulsé

Les études de croissance épitaxiale des métaux nécessitent de controler le dépot
a une échelle sub-monocouche. Elles requiérent une arrivée d’atomes isolés et un flux
lent (quelques MC/min) et la croissance doit étre pratiquée sous ultra-vide (10719 &
10~ Torr). La technique la plus répandue pour la croissance épitaxiale de métaux
est I'évaporation par jet moléculaire (MBE). Dans le cadre de cette étude, nous
avons utilisé la technique de dépot laser pulsé (DLP) qui remplit également ces pré-
requis. Dans cette partie nous allons rappeler succinctement le principe du DLP,
puis décrire les spécificités de cette technique vis a vis de la croissance épitaxiale
(cf. pour détails [Robaut95al).

1.3.1 Principe du dépét laser pulsé (DLP)

Dans le cas du DLP la source d’énergie permettant de créer le flux d’atomes est
un faisceau laser pulsé. Nous utilisons un laser Nd-YAG doublé en fréquence avec
une durée d’impulsion de 10ns et une fréquence de tir de ~ 10Hz. Le faisceau de
longueur d’onde 532nm est focalisé sur la cible de ’élément a déposer, elle méme en
regard du substrat. L’énergie apportée par unité de surface, la fluence, est de 'ordre
de 1J/cm?. On peut la controler en réglant 1’énergie du laser (puissance moyenne
allant jusqu’a 2W) et /ou sa focalisation sur la cible.

Faisceau laser o
—Lentille focalisatrice

;J/ ;z/ |
F1G. 1.6 — (a) Schéma de principe du DLP et détail des trois processus se succédant
dans le DLP : (1) interaction du laser avec la cible entrainant I’ablation de matériau, (2)

interaction du laser avec la matiére évaporée menant a la formation d’un plasma partiel,
(3) expansion du plasma partiel.

Substrat

Cible

Trois processus interviennent dans le DLP(cf. Figure 1.6) :

— En premier lieu, le faisceau laser interagit avec la cible. La surface de la cible
est chauffée localement et portée en fusion au dela d’une fluence seuil, permet-
tant 'ablation d’atomes individuels de la cible. Ce seuil d’ablation dépend du
matériau mais également de 1’état de surface de la cible. Il est de 'ordre de
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0.75J/cm? pour Y et de 2.5J/cm? pour W [Cheriefd3b]. Au dela de ce seuil, la
vitesse d’évaporation augmente trés vite avec la fluence [Cherief93b|.

— Le laser interagit également avec la matiére évaporée, ce qui conduit a la for-
mation d’'un gaz partiellement ionisé (par la suite nous utiliserons abusivement
le terme de plasma). Pour des fluences égales a 5-10 fois le seuil d’ablation, la
vitesse d’évaporation sature car ’absorption du faisceau laser par le plasma
de plus en plus dense réduit la fluence effective sur la cible.

— Le plasma subit ensuite une expansion adiabatique et s’étend de maniére
directionnelle essentiellement perpendiculairement a la surface de la cible. Les
éléments du plasma arrivent sur le substrat avec une énergie comprise entre 1
et quelques 100eV. La distribution d’énergie et le degré d’ionisation des atomes
du plasma augmentent avec la fluence utilisée. Au cours de ’ablation de Fe,
pour les faibles fluences proches du seuil d’ablation, les éléments du plasma
sont des particules neutres et des ions Fe™, avec une distribution d’énergie
centrée a 10eV [Cherief93b].

1.3.2 Spécificités physiques du dépot laser pulsé

» Flux instantané élevé

Le fait de travailler avec une fluence proche du seuil d’ablation (cf. para-
graphe ci-dessous) impose de faibles vitesses moyennes de dépot (typiquement
0.5A /min). Cependant, du fait du caractére pulsé de la technique, la vitesse
instantanée de dépot est de 5 ordres de grandeur plus élevée. Un flux important
de matiére arrive sur le substrat sur une période de I'ordre de 1us puis le sys-
téme peut relaxer jusqu’a I'impulsion suivante. Le taux de nucléation pourra
deés lors étre plus important avec cette technique de dépot que par MBE pour
une vitesse moyenne de dépot similaire. Cette propriété peut étre un avantage
pour favoriser une croissance bidimensionnelle. Lors d’une étude comparative,
Jenniches et al. ont ainsi mis en évidence une forte amélioration de la crois-
sance bidimensionnelle dans le cas de films de Co/Cu(111) en utilisant le DLP
par rapport a la MBE [Jenniches96].

» Energie élevée des particules incidentes

Comme indiqué précédemment, les atomes et les ions du plasma qui arrivent
sur le substrat portent une énergie importante, allant de 1 & quelques 100eV en
fonction de la fluence [Cherief93b|. Par comparaison, I’énergie des particules
incidentes dans le cadre de la MBE est de 'ordre de 0.1eV. Il a été montré
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que cette énergie peut étre partiellement et temporairement conservée par
les atomes adsorbés et augmenter leur mobilité. Ce phénoméne de transfert
d’énergie est non destructif pour des énergies inférieures a quelques 10 & 100eV
|Burger87, Nagai88|. L’augmentation de la mobilité des atomes en surface,
suite au bombardement par les ions et atomes des espéces incidentes, permet
d’améliorer la qualité cristalline des dépots mais permet aussi I’épitaxie a plus
basse température. Sankur et al. ont montré par exemple que I'hétéroépitaxie
de Ge sur Si était possible & 600K par DLP, alors qu'un dépot par MBE
nécessite une température de substrat de 1300K [Sankur89]. De la méme fagon,
lors de I'homoépitaxie du Fer, la transition entre le régime haute température
et le régime basse température pour lequel il apparait des instabilité de rugosité
de surface a été observé a 600K pour une croissance par MBE [Albrecht93], et
a 380K par DLP [Fruchart98a, Fruchart99a].

» Congruence et versatilité

Une autre spécificité remarquable du DLP est le fait que la composition de
la cible se conserve dans le plasma. L’évaporation de tous les éléments est
simultanée car une température de surface de plusieurs milliers de degrés est
atteinte presque instantanément au point d’impact laser. Méme si cette stoe-
chiométrie peut étre légérement modifiée spatialement lors de I’expansion du
plasma, le DLP permet plus facilement que d’autres techniques le dépot d’al-
liages a partir d’une cible stoechiométrique et évite le recours au co-dépot
|[Robaut95b, Jaren97].

Le dépot laser pulsé a également I'avantage d’étre souple d’utilisation pour
I'ultra-vide : la source d’énergie reste a I’extérieur de l’enceinte et on peut
remplacer les cibles par simple transfert comme les échantillons, donc sans
avoir besoin d’ouvrir a I’air la chambre de dépot.

» Gouttelettes

Le principal inconvénient de la technique de dépot laser pulsé est I'éjection
de morceaux de la cible et de gouttelettes de taille micronique [Fahler97|. Le
premier type de débris est lié & une augmentation de la rugosité de la surface
au cours de I'ablation. La formation de gouttelettes est elle expliquée comme
la conséquence d’une fusion de subsurface, et/ou de la pression de radiation
exercée sur la surface fondue de la cible lors de I'expansion du plasma. Ce
phénoméne sera d’autant plus important que la fluence est élevée. Pour limiter
cette pollution, plusieurs approches ont été testées : (1) intervention sur le
plasma pour piéger ces débris et gouttelettes (caches mécaniques|Cherief93al,
déviation électromagnétique[Fernandez99]), (2) optimisation des paramétres



34 CHAP. 1 : GENERALITES SUR LA CROISSANCE

d’ablation.

La formation des gouttelettes peut étre limitée en travaillant trés légérement
au dessus du seuil d’ablation. Il est par ailleurs préférable de ne pas travailler
a des fluences trop faibles car pour I'obtention d’'une méme épaisseur de film,
il faut plus d’'impulsions laser et la cible se détériore plus vite. Nous travaillons
en pratique avec des fluences égales a 1.5 a 2 fois la valeur du seuil d’ablation.
L’éjection de particules étant liée a I’état de surface de la cible, il est important
de repolir réguliérement les cibles et de balayer le faisceau laser sur de larges
zones de la cible. En prenant ces précautions, nous avons constaté qu’il est
possible, dans le cas de Mo et Fe de s’affranchir presque totalement de cette
pollution.

1.4 Présentation de ’ensemble expérimental

1.4.1 L’enceinte d’ultra-vide

Les échantillons sont réalisés par dépot laser pulsé dans un ensemble ultra-vide
présenté schématiquement sur la Figure 1.7.

Une premiére enceinte est dédiée au stockage, a la préparation et a ’analyse
chimique des échantillons. Elle est équipée d'un carrousel permettant le stockage de
8 cibles ou échantillons, et d'un four pour le dégazage des substrats et d’un ensemble
de spectrométrie Auger. Le vide de base est de 1071Torr.

L’introduction et la sortie des échantillons a I’air se fait par 'intermédiaire d’un
sas connecté a la chambre d’analyse. La mise en communication du sas avec la
chambre d’analyse est effectuée aprés pompage du sas par une pompe turbomolécu-
laire jusqu’a un vide secondaire (~ 10~5Torr).

La chambre de dépot contient quatre cibles pour le DLP. Le vide de base est de
2.10~"Torr et passe généralement dans la gamme de 1071°Torr pendant les dépots.
Cette chambre est munie d’un ensemble de diffraction d’électrons en incidence ra-
sante (RHEED), d’une balance a quartz pour caractériser les vitesses de dépot, d'un
chauffage du substrat jusqu’a ~ 1100K et d’'un masque motorisé pour la réalisation
de coins en épaisseur.

La troisiéme enceinte a été rajoutée au cours de ma thése pour implanter un
microscope a effet tunnel commercial de type Omicron UHV STM 1. La pression de
base dans I’enceinte est de 107'°Torr. La mise en place du microscope a effet tunnel
a nécessité plusieurs modifications dans le dessin de I'enceinte UHV. Il a fallu en
particulier rentre compatible le systéme de plaquettes Omicron avec notre systéme
de transfert de type Molybloc. L’utilisation de ces plaquettes comme support du
substrat s’est avérée diminuer la température maximum accessible pour le dépot.
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F1G. 1.7 — (a) Schéma de l'ensemble ultra-vide utilisé pour I’élaboration (DLP), et la
caractérisation (RHEED, STM, et spectroscopie Auger) des échantillons. (b) Dessins du
Molybloc et d’une plaquette STM utilisés comme support des substrats de saphir. Les
piéces ont été ajourées pour permettre le chauffage du substrat directement par absorption
de la puissance rayonnée par le four.
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Pour améliorer le transfert de chaleur entre le four et le substrat, nous avons ajouré
le Molybloc et la plaquette de facon & ce que la puissance rayonnée par le four
soit directement transférée au substrat. La Figure 1.7b présente les dessins actuels
du Molybloc et de la plaquette STM. La découpe laser nous permet d’utiliser des
substrats dont les dimensions sont ajustées a 'empreinte réalisée dans la plaquette
STM. Environ 2000A de W ou de Mo sont déposés ex-situ a l'arriére du substrat
par sputtering. Cette couche métallique permet d’absorber complétement le rayon-
nement du four et de le transmettre au substrat (transparent). Ces modifications
nous ont permis d’obtenir une température de substrat d’environ 100° supérieure par
rapport au montage antérieur a 'implantation du STM. Ces températures ont été
calibrées a I’aide d’un pyrométre sur des couches épaisses de Mo(110)/Al,03(1120),
et mises en relation avec un thermocouple en contact avec le porte-échantillon, qui
nous sert de référence.

1.4.2 Caractérisation des échantillons

Les échantillons sont caractérisés par des techniques classiques de la physique
des surfaces. Je ne rentrerai pas dans leur description détaillée qui peut étre trouvée
dans des ouvrages et théses auxquels je me contenterai de faire référence.

Il faut noter que pour les caractérisations ex-situ, les échantillons sont recouverts
d’une couche protectrice de 3nm de Mo pour éviter 'oxydation du fer. Déposée
a température ambiante, nous avons vérifié que cette couche ne modifie pas les
caractéristiques structurales et morphologiques des nanostructures de Fer. Le choix
du molybdéne est motivé par le souci de n’avoir qu'un seul type d’interface autour
des nanostructures de fer. Cette méthode s’est révélée efficace sur presque toute la
durée de la thése. Nous avons néanmoins eu des problémes de stabilité pour certains
échantillons a la fin de la thése. Il sera prudent pour les prochaines études de rajouter
a cette couche protectrice de Mo, une fine couche d’or ou d’aluminium ou de silicium.

» Caractérisation de la structure cristalline des échantillons par dif-
fraction d’électrons et de rayons X

La structure cristalline des échantillons a été caractérisée par diffraction d’élec-
trons (RHEED) et diffraction de rayons X ex-situ. Ces techniques permettent
de sonder le réseau réciproque des couches déposées pour caractériser leurs
paramétres de maille ainsi que les relations d’épitaxie avec le substrat.

Dans le cas du RHEED(Reflection High Energy Electron Diffraction),
un faisceau électronique de haute énergie (10keV dans notre cas) est envoyé
en incidence rasante sur I’échantillon. Les électrons diffractés sont visualisés
sur un écran fluorescent. La longueur de pénétration des électrons n’étant que
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d’environ 10A et du fait de l'incidence rasante, cette technique est sensible a
la surface uniquement. Le diagramme de diffraction obtenu décrit alors ’ordre
de surface de I’échantillon ainsi que sa topographie. Pour une description du
formalisme du RHEED je renvoie a [Mahan90, Fruchart98al

La diffraction de rayons X a été réalisée ex-situ avec trois types de diffrac-

tometre :

— un diffractométre en géométrie #/260 (au laboratoire LLN et au LEPES).
Dans cette géométrie, le vecteur de diffusion ¢ est perpendiculaire & la
surface et on a accés aux distances inter-atomiques normales au plan de la
couche.

— un diffractométre 4 cercles utilisé pour I'analyse de texture (collaboration
avec L. Ortega, laboratoire de Cristallographie). Avec cet appareillage, nous
avons étudié les relations d’épitaxie et les parameétres de plans de diffraction
pour des angles d’incidence hors du plan. (cf. section 2.4, CHAP. 2).

— un diffractométre 4 cercles adapté a ’analyse des couches minces en inci-
dence rasante (laboratoire de Cristallographie). Dans cette géométrie, on a
acceés aux distances inter-atomiques du plan de la couche et aux relations
d’épitaxie du substrat et de la couche déposée. (cf. section 3.1.3, CHAP. 3).

» Caractérisation de la morphologie des échantillons par microscopie
de proximité

Le développement par Binnig et Rohrer du microscope a effet tunnel (STM)
dans les années 80 [Binnig82, Binnig87|, a ouvert la porte a I'observation di-
recte des surfaces a 1’échelle atomique. La microscopie de proximité est de ce
fait un outil primordial en physique des surfaces.

Le principe du microscope a effet tunnel (STM)|Rohrer| est relativement
simple. Une pointe métallique, généralement en tungsténe, est approchée de la
surface de I’échantillon a une distance de 5 2 10A. A cette distance, les fonctions
d’onde de I’échantillon et de la pointe, qui décroissent de fagon exponentielle
dans le vide, se recouvrent. Si une tension Vj,, est appliquée a I’échantillon, un
courant tunnel d’électrons s’établit entre la pointe et I’échantillon. En premiére
approximation dans laquelle la pointe et 1’échantillon sont assimilés a deux
surfaces planes en regard, le courant tunnel s’exprime comme :

I o Vyap. exp(—V®d) (1.13)

avec P le travail de sortie d’un électron et d la distance entre la pointe et
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I’échantillon. Le courant tunnel varie typiquement d’un ordre de grandeur
pour un déplacement de ~ 1A |Binnig82|. Le courant tunnel dépend de fagon
exponentielle de la distance pointe-échantillon. Par conséquent, en déplacant
la pointe au dessus de la surface, les faibles variations de hauteur, par exemple
au passage d’une marche atomique, vont se traduire par des variations notables
du courant tunnel. La dépendance exponentielle du courant tunnel va de plus
sélectionner comme sonde locale, I’atome ou groupe d’atome le plus proche de
la surface. La résolution latérale du STM peut donc aller jusqu’a la résolution
atomique. En représentant, en fonction de la position de la pointe au dessus
de Péchantillon, le courant tunnel (mode hauteur constante) ou alors la ten-
sion a appliquer sur un tube piézo-électrique pour maintenir le courant tunnel
constant (mode courant constant), on a accés a une carte de la topographie
de la surface de I’échantillon.

Tersoff et Hamman ont démontré en prenant en compte de maniére plus réaliste
la structure de la surface et de la pointe et dans ’approximation des faibles
tensions et basses température, que le courant tunnel s’exprime comme :

I  Vgap-D(EF).p(70, Er) (1.14)

ou D(EF) est la densité d’état électroniques de la pointe au niveau de Fermi,
p(7o, Er) représente la densité d’états de la surface au niveau de Fermi évaluée
en 7, centre de courbure de la pointe [Tersoff85]. Une image STM s’interpréte
donc plus précisément comme décrivant une surface iso-densité électronique de
la surface de I’échantillon. Dans le cas des métaux, la densité électronique est
suffisamment uniforme pour qu’on observe bien la topographie. Mais dans le
cas des semi-conducteurs ou des semi-métaux, il y a souvent des effets de struc-
ture électronique. Un exemple typique est celui du graphite, comme illustré
sur la Figure 1.8.

Le graphite est un composé lamellaire avec une structure hexagonale et un em-
pilement compact (ABAB...), les plans A et B sont décalés d'une demi maille
par rapport aux plans voisins. A la surface, il existe deux types d’atomes : ceux
qui ont un voisin immeédiatement au dessous et ceux qui n’en ont pas. L’en-
vironnement électronique qui en résulte n’est pas le méme et les électrons au
niveau de Fermi sont localisés sur les atomes qui n’ont pas de voisin immédiat.
Si ’échantillon est polarisé positivement par rapport a la pointe, les électrons
tunnel iront de la pointe vers I’échantillon et les états occupés de la surface
sont observés. Ceci explique pourquoi, les images STM du graphite présente
une symétrie trigonale qui ne refléte pas la structure atomique de la surface
(cf. Figure 1.8b). Lorsque la polarisation de I’échantillon est inversée, on peut
sonder alors les états vides en tunnelant de la pointe vers ’échantillon. Sur la
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Figure 1.8c, la polarisation de la pointe a été modifiée deux fois au cours du
balayage et on observe un décalage d’'une demi maille du contraste de I'image.

e CARBONE A
o CARBONE B

F1G. 1.8 — (a) Structure atomique d’une surface de graphite. (b) Image STM d’une surface
de graphite en mode hauteur constante (2.5 x 2.5nm, Vgap = +0.1V) (c) Image STM
d’une surface de graphite en mode hauteur constante (1.5 x 1.5nm). La polarisation de
I’échantillon a été inversée deux fois au cours du balayage, ce qui permet de visualiser le
décalage d’'une demi-maille entre les atomes présentant un état vide ou occupé.

Le courant tunnel dépend en définitive de la densité d’état électronique a
une tension V., de polarisation donnée. En faisant varier cette valeur, il est
possible de sonder la densité d’état électronique de la surface. On obtient ainsi
une information spectrale de la surface, avec la résolution spatiale du STM
[Avouris90|. Avec I'hypothése d’'une densité d’états constante dans la pointe,
on a:

dl —
v x p(ro, Er +e.V) (1.15)
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F1G. 1.9 — Schéma de principe de la spectroscopie tunnel dans ’approximation d’une
densité d’état de pointe constante.

Cette technique de spectroscopie peut trouver également une extension a I’ob-
servation du magnétisme a I’échelle atomique avec la mesure de densités d’états
de surface magnétiques. C’est le principe du STM polarisé en spin [Bode98|. 11
faut noter que la mise en oeuvre pratique et 'interprétation de la spectroscopie
tunnel sont extrémement délicates, particuliérement pour les métaux.

Le STM que nous utilisons au laboratoire est un microscope commercial de
type Omicron UHV STM 1. Il a été implanté sur 'enceinte ultra-vide au
cours de ma theése et a permis de réaliser des observations topographiques in-
situ. Les pointes sont en tungsténe et préparées par voie électrochimique dans
NaOH (5 mol/L). La taille maximum de balayage est de 1000nm x 1000nm.
Il est possible de se déplacer latéralement grace a un systéme "slip/stick" sur
plusieurs millimétres. Nous avons utilisé pour I'imagerie des surfaces de Fer
et de Molybdéne, un courant de régulation compris entre 0.1 a 0.5nA et une
tension de polarisation appliquée a I’échantillon de V., = +0.1V. Les substrats
de saphir étant isolants, il a fallu mettre au point un systéme de patte mobile
pour assurer le contact électrique entre les surfaces a observer et le porte-
échantillon du STM. En raison de l'effet d’'ombrage du dépot par DLP, la
patte doit étre tournée in-situ a l'aide du manipulateur de type "wobblestick"
avant les observations.

La microscopie a force atomique (AFM) est une technique a sonde lo-
cale dérivée du principe de fonctionnement du STM. Les interactions qui per-
mettent de sonder la topographie de la surface sont dans ce cas les forces de
Van der Waals entre une pointe et I’échantillon. Ces forces variant en fonc-
tion puissance de la distance pointe-échantillon, la sensibilité de 'AFM est
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moins bonne que celle du STM : la résolution verticale de Pordre de 1A, et la
résolution latérale de I'ordre du nanomeétre.

En AFM, deux modes de mesure sont utilisés : un mode statique ou mode
contact, et un mode de résonance ou mode non contact. Dans le mode contact,
la pointe est amenée au contact de la couche et le levier subit une déflexion. La
rétroaction sur la hauteur de I’échantillon pour maintenir la force constante,
ou pratiquement une déflexion constante du levier, est utilisée au cours du ba-
layage de la surface de I’échantillon pour déterminer sa topographie. En mode
non contact, le levier est mis en vibration par 'excitation de sa base a 1’aide
d’une lame piézo-électrique. La pulsation de vibration du levier est modifiée
en fonction de la hauteur de vol du fait de l'interaction pointe/échantillon.
Le décalage de la pulsation par rapport a la pulsation de résonance du le-
vier modifie 'amplitude de vibration du levier. La rétroaction sur la distance
pointe échantillon, de maniére a garder constante cette amplitude de vibration,
permet d’avoir accés a la topographie de 1’échantillon.

La microscopie AFM est réalisée sur un Autoprobe CP de ParkScientific Ins-
truments. Le levier et I’ensemble optique de mesure de la déflexion du levier
sont fixes. Le balayage est effectué par I’échantillon qui est monté sur un tube
piézo-électrique, permettant des balayages latéraux jusqu’a 100um.

» Détermination des caractéristiques chimiques des échantillons

La spectroscopie d’électrons Auger nous a permis I’étude in-situ des caracté-
ristiques chimiques des échantillons. Cette technique sensible a la surface (5 a
QOA) permet la caractérisation fine de la composition chimique en surface des
échantillons. Elle a servi principalement pour controler la pureté des dépots
vis a vis d’une éventuelle pollution de carbone ou d’oxygéne.

1.5 La couche tampon de Mo(110)

Il existe deux méthodes pour préparer une surface propre de Molydbéne. La pre-
miére consiste a utiliser un monocristal massif poli selon la surface souhaitée. Le
monocristal, une fois introduit dans la chambre de dépot, doit subir des bombarde-
ments ioniques et des recuits thermiques de fagon & aplanir sa surface, et également
des recuits sous Os et des recuits flash pour le nettoyer des impuretés piégées dans
le massif. Du fait du prix élevé et du temps non négligeable de préparation d’un mo-
nocristal de métal réfractaire, ce dernier est réutilisé a chaque expérience : aprés les
caractérisations in-situ de I’échantillon, la surface est décapée et re-préparée in-situ
par bombardements ioniques et traitements thermiques successifs.
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L’autre méthode, plus versatile, est I’épitaxie d’une couche tampon de Mo sur un
substrat monocristallin comme le saphir (Al;O3). Cette méthode a un coit moins
élevé et est plus adaptée & des caractérisations ex-situ. C’est cette méthode qui a
été retenue au laboratoire. La couche tampon de Mo(110) est obtenue par dépot
laser pulsé sur un substrat de saphir Al,O3(1120). Sa croissance a été optimisée
par RHEED et AFM au laboratoire [Fruchart98a, Fruchart98d|. La méthode op-
timale retenue consiste a débuter le dépot a température ambiante pour favoriser
le mouillage du saphir puis de monter progressivement a 500K pour favoriser I’épi-
taxie. Un recuit au dessus de 1000K permet I'aplanissement de la surface et une
recristallisation compléte de la couche qui élimine les contraintes, la faible mosai-
cité résiduelle, et fait disparaitre les domaines de relation d’épitaxie minoritaire
correspondant a (Aly03[0001]//Mo[111]), au profit de la relation d’épitaxie majori-
taire (Aly03]0001]//Mo[111]). La reprise de la croissance a haute température peut
améliorer au besoin la régularité des marches atomiques. Nous obtenons ainsi des
surfaces de molybdéne de trés grande qualité et nous avons confirmé les résultats de
I’étude précédente par des observations STM in-situ. Sur la Figure 1.10, on peut voir
la morphologie de la couche tampon aprés le dépot a 500K (encart) et la surface de
Mo(110) obtenue en suivant la méthode décrite ci-dessus aprés le recuit a ~ 1100K.
La surface est alors constituée de marches atomiques paralléles et réguliérement es-
pacées. Ce réseau de marches est induit par la légére désorientation du substrat de
saphir par rapport au plan (1120). Nous avons mis en évidence que les substrats de
2 pouces fournis par Union Carbide possédent une vicinalité constante inférieure a
0.05°, ce qui correspond a des terrasses de largeur moyenne 200nm. Les ¢léments de
9mm x 7mm découpés dans le substrat de 2 pouces et utilisés pour les dépots, ont
été répertoriés en fonction de I'orientation des marches et la dimension des terrasses,
déterminées par STM sur un seul élément.

Nous avons également observé sur des couches tampons de faible épaisseur (taux
de couverture de 5nm) subissant un recuit a température élevée (Ti.. > 1100K avec
les nouveaux porte échantillons), I'apparition de trous dont la profondeur corres-
pond & I’épaisseur totale du film. Comme on peut le constater sur la Figure 1.11, ces
trous ont une forme trés réguliére et sont allongés paralléelement a la direction cris-
tallographique Mo[001]. Cette instabilité peut étre évitée en augmentant 1’épaisseur
nominale avant recuit de la couche tampon et en limitant le recuit a 1100K.
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1/[001]

Fi1G. 1.10 — Image STM 500nm x 500nm de la couche tampon de Mo(110)/Al;03(1120)
obtenue en suivant la méthode optimisée décrite dans le texte et dans [Fruchart98d]. Encart,
100nm x 100nm de la couche tampon avant le recuit & 1100K.

Fi1G. 1.11 - Image AFM 10*nm x 10*nm de © = 5nm de Mo déposé sur Al;03(1120) a
500K et recuit & Ty > 1100K. Les tranchées font ~ 5nm de profondeur et sont alignées
parallélement a [001]. Entre les tranchées, la couche est atomiquement plane comme ob-
servée par STM. Les ilots que ’on voit sur cette image correspondent & un dépot de Fe de
© ~ 0.3nm sur la couche tampon de Mo.
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Chapitre 2

La croissance de Fe/Mo(110) proche
de 1’équilibre thermodynamique :
vers des ilots compacts
auto-assemblés

2.1 Croissance Fe/Mo(110) dans le régime sub-monocouche

Dans cette section nous nous intéressons aux premiers stades de la croissance de
Fe/Mo(110), et plus précisément au régime sub-monocouche. Bien qu’imposée par
des considérations thermodynamiques la formation du premier plan atomique est
guidée par la cinétique a travers les processus de nucléation et expansion des ilots.
Elle se présente de plus comme un cas simple pour lequel il est possible d’appliquer
les modéles de cinétique pour déterminer les énergies et longueurs caractéristiques
de la diffusion de Fe sur Mo(110). L’étude de la cinétique de la croissance sub-
monocouche peut s’avérer aussi une méthode intéressante pour la comparaison des
différentes techniques de dépot par évaporation.

2.1.1 Croissance sub-monocouche de Fe/Mo(110) par DLP

La Figure 2.1 présente des images STM a différents stades de la croissance par
DLP du premier plan atomique de Fe sur Mo(110). La couche tampon de Mo présente
ici des marches atomiques paralléles a la direction [001] et réguliérement espacées
de ~ 150nm. Le Fe a été déposé a 650K avec une vitesse de dépot de 0.5A/min. La
premiére phase de la croissance est la nucléation, qui se termine approximativement
pour © ~ 0.1MC. La densité d’ilots a atteint alors son maximum, 2 x 10~3nm~2. On
note une tendance a la décoration du bord inférieur des marches atomiques de Mo,

45
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F1G. 2.1 — Images STM de 500nm x 500nm représentant la croissance de Fe sur Mo(110)
dans le régime submonocouche. La température du substrat est 650K et la vitesse de dépot
0.5A /min. Les taux de couverture ont été déterminés a partir des images STM en calculant
le volume des ilots. Sur les trois premiéres images, les fleches soulignent la présence de
protubérances de Fe sur le bord inférieur des marches de Mo.

mise en évidence par la présence de protubérances. Ce phénomeéne est habituel et
est di au fait que la coordination est supérieure sur le bord inférieur de la marche.
Aprés la nucléation, la croissance se poursuit par la croissance latérale des ilots de
fagon isotrope jusqu’a la coalescence pour © > 0.45MC. L'image & © = 0.72 présente
une configuration en labyrinthe typique d’une coalescence retardée. La formation de
canaux de 1HA entre les ilots de Fe trouve une explication dans la forte différence
de paramétre de maille entre Fe et Mo (f = —8.9%). La contrainte résiduelle peut
étre diminuée partiellement par des distorsions élastiques des atomes de Fe et de Mo
prés des bords des ilots [Massies94|. La structure en labyrinthe favorise ce processus
en augmentant la longueur de bords sur lesquels peut se faire la relaxation. Nous
avons vérifié par RHEED que le premier plan atomique de Fe est pseudomorphe.
La complétion de la couche est obtenue pour © ~ 0.83MC permettant une bonne
qualibration de la balance a quartz.

Le mode de croissance est qualitativement identique dans la gamme de tem-
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F1G. 2.2 — Images STM de dépots de Fe sur Mo(110) pour un taux de couverture © =~
0.1MC. Les températures de dépot et les tailles des images sont données en encart.

pératures 300K - 700K . La Figure 2.2 montre des images STM correspondant a
O ~ 0.1MC pour différentes températures. La vitesse de dépot est de O.5A/min.
Avec I'augmentation de la température, la densité des ilots diminue et la distance
entre les ilots augmente. D’origine cinétique, cet effet traduit une tendance a favoriser
la croissance au détriment de la nucléation. Dans le cas d’une croissance bidimen-
sionnelle sur une surface présentant des terrasses suffisamment larges, il est possible
d’analyser ces résultats en considérant les modéles cinétiques de la croissance, ce qui
est fait ci-dessous.

2.1.2 Etude cinétique de la nucléation

Les équations de la cinétique d’un dépot s’obtiennent en décrivant le scénario
des différents processus microscopiques intervenant lors de la nucléation et de la
croissance (cf. partie 1.1.2 et [Venables73, Brune98al). Pour parvenir a une descrip-
tion quantitative, les modéles nécessitent certaines hypothéses simplificatrices : on
considére une croissance 2D sur une surface sans défauts, un coefficient de collage de
1 (c’est a dire pas de désorption), une diffusion isotrope. Il faut postuler une taille
critique 4 de stabilité d’un noyau : un noyau formé d’au moins (i + 1) adatomes est
stable, immobile et ne peut que croitre. Par contre, un noyau de taille (1 < z; < 1)
atomes peut, si 7 # 1, se décomposer en noyaux de taille inférieure ou participer
lors de la rencontre d’un autre noyau de taille x5 aux processus de nucléation (si
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i+1—21 <xy <i+1), oude croissance si 25 > i+ 1. Dans le cas le plus simple ou
i =1, on a seulement besoin de considérer les processus (1) d’adsorption d’atomes
de la phase gazeuse avec une vitesse I’ (en atomes/site atomique.sec), (2) de dif-
fusion des adatomes caractérisée par une vitesse D = Dy x exp(—Fq/(kgT)) (en
site/sec) avec Eq I'énergie d’activation de diffusion, (3) la formation d’un dimére a
partir de deux adatomes et (4) I'incorporation d’un adatome par un noyau stable
de taille x5 > 7 + 1. Lorsque la taille du noyau critique ¢ est supérieure a 1, il faut
faire intervenir I’énergie de liaison de I'tlot F; (E; = 0), mais aussi en toute rigueur
les vitesses de diffusion D, des noyaux de taille 2 < x < 4. Il faut noter que cette
derniére contribution ne modifie pas la loi d’échelle de la densité d’ilots stables /N,
dans la plupart des systémes |[Brune98al. Pour cela, il faudrait que la vitesse de
diffusion de ces noyaux soit bien plus faible que celle correspondant a leur disso-
ciation [Bartlet96]. A partir des équations de cinétique de diffusion, il est possible
d’exprimer les quantités accessibles par 1’expérience (densité d’ilots, distance entre
ilots) en fonction de ces vitesses et énergies d’activation.
La densité de nucléation N, est donnée par I’expression :

N, = (0, ) (%)X exp (JW) = (0O, 1) (%)X exp (mg )

avec 1)(0,1) ~ ©Y(F2) et le facteur d’échelle x = =5 [Venables73].

La cinétique est également caractérisée par une longueur caractéristique de diffu-
sion /¢, qui correspond par exemple a la distance moyenne entre les ilots, en nombre
de sites atomiques. Cette longueur peut étre identifiée aussi au libre parcours moyen
de diffusion d’un adatome, ou au diamétre maximum des ilots avant la coalescence.
Villain et al. ont montré que ¢ est relié au rapport du coefficient de diffusion avec la
vitesse de dépot[Villain92a, Villain92b]. Dans leur modéle minimal (i = 1) et en né-
gligeant un terme en logarithme qui est faible dans la plupart des cas, ils obtiennent

la relation suivante :
D\ /6

Expérimentalement, nous avons obtenu les valeurs de densité de nucléation et de
distance moyenne entre ilots pour le systéme Fe/Mo(110) par une analyse numérique
des images STM. Pour chaque température, une ou plusieurs images de dimensions
allant jusqu’a 500nm x 500nm ont été considérées de maniére a avoir au minimum une
statistique sur 70 ilots. La Figure 2.3a donne, dans une représentation d’Arrhenius,
la variation de la densité d’ilots N, en fonction de la température de dépot. Deux
régimes linéaires peuvent étre distingués suivant que la température est supérieure ou
inférieure & 500K. Une telle transition dans la variation de N, a déja été décrite pour
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F1G. 2.3 — Données expérimentales (a) de la densité de nucléation N, et (b) de la dis-
tance moyenne entre ilots ¢ en fonction de l'inverse de la température (représentations
d’Arrhenius). Les droites correspondent aux régressions linéaires dans les deux régimes
de température. Les étoiles correspondent aux données de la littérature pour les systémes
Fe/Mo(110) et Fe/W(110). (c) Evolution de N, par rapport a /.

les systéemes Ag/Pt(111)[Brune99| et Fe/Fe(001)[Stroscio94]. Elle s’explique par un
changement de taille critique de stabilité des noyaux. Au dela d’environ 500K, le
systéme a suffisamment d’énergie pour que la probabilité de dissociation des noyaux
de taille (7) soit significativement non nulle, ce qui entraine une augmentation de
la taille critique de stabilité des noyaux qui devient supérieure ou égale a (i + 1).
Pour déterminer a partir des courbes expérimentales les énergies caractéristiques de
diffusion, il est nécessaire de connaitre la taille critique (i). Pour des températures
suffisamment basses, la nucléation est irréversible, ce qui correspond au cas le plus
simple (7 = 1). Il n’est pas évident que pour un dépdt a 300K on se trouve toujours
dans ce régime. Différentes méthodes ont été proposées pour tester la taille critique
des ilots en fonction de la température, généralement basées sur I'analyse de la
distribution de taille des ilots en fonction de la température et du taux de dépot
[Bartlet92, Amar95|. En se basant sur cette méthode, Stroscio et al. ont montré que
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dans le cas du systéme Fe/Fe(001), les diméres sont stables jusqu’a environ 500K
[Stroscio94].

Pour le systéme Fe/Mo(110), on fait ’hypothése que la taille critique est égale-
ment ¢ = 1 & température ambiante. Les grandeurs caractéristiques de la diffusion
sont déterminées a partir de la pente et de 'ordonnée a 'origine de In(JV,) en fonction
de (1/T;) dans le régime basse température. On obtient ici Eq ~ 0.06 £0.1eV et trés
approximativement (£2) ~ 105!, Les barres d’erreur sont importantes du fait du
nombre restreint de points expérimentaux. L’hypothése ¢ = 1 nous permet d’utiliser
d’aprés 'équation 2.2 la mesure des variations de ¢ en fonction de la température
(cf. Figure 2.3b) :

(> (D) = (%)1/6 exp(—Ea/(6ksT.)) (2.3)

Avec cette deuxiéme approche on trouve de maniére consistante Fyq ~ 0.1 + 0.05eV
et (£2) ~ 10%. Par comparaison avec les résultats de Fe/Fe(100), Eq ~ 0.45 +
0.04eV|Stroscio94], il apparait que la mobilité des adatomes de Fe est plus grande
sur Mo(110) que sur Fe(001). La comparaison de nos résultats avec les résultats de
la littérature pour les systémes Fe/Mo(110) et Fe/W(110) sera faite dans la partie
suivante.

Enfin, sii = 1, le facteur d’échelle xy = HLQ de I’équation (2.1) doit étre égal a 1/3
et, en couplant les relations 2.1 et 2.2, on doit vérifier N, oc £~X. En exploitant les
variations de In(¢) en fonction de In(V,) représentées sur la Figure 2.3c, on retrouve

effectivement y = 0.315+ —0.035, ce qui nous permet de valider 'hypothése (i = 1).

O oo&;%%%

i=0 i=1 =2 =3 14

F1G. 2.4 — Diagramme représentant schématiquement les configurations stables de noyaux
pour différentes tailles critiques ¢ = 1 & 4.

Dans le régime haute température (i > 2), les variations de N, avec la tempéra-
ture doivent permettre d’exprimer I’énergie de liaison F; pour un ilot de i+ 1 atomes
de Fe adsorbés sur Mo. La encore, le probléme est de connaitre sans ambiguité la
taille du noyau stable au dela de 500K, qui dépend de la symétrie de la surface.
La Figure 2.4 présente de facon schématique les configurations de différents noyaux
stables. Dans le cas d'un réseau de surface hexagonal, on s’attend a avoir (i = 2)
(exemple Ag/Pt(111)). Dans le cas d’un réseau carré, on s’attend a avoir (i = 3)



2.1. CROISSANCE FE/MO(110) DANS LE REGIME SUB-MONOCOUCHE 51

(exemple Fe/Fe(001)). Dans le cas d’un réseau rectangle centré, il ne parait pas
évident de savoir quelle sera la taille d’ilot stable entre ¢« = 2,3,4. Une possibilité
pour discriminer les trois valeurs est de recalculer les densités d’ilots avec 1’équation
2.1 avec les valeurs Eq et (52) obtenues dans le régime (i = 1). La précision de (£2)
n’est malheureusement pas assez bonne pour trancher dans notre étude, car pour
différentes valeurs possibles de (%) on reproduit les valeurs expérimentales de N,
avec 1 = 3,1 = 4 ou ¢ = 5. Lordre de grandeur de I’énergie de liaison des ilots de
taille + = 2, 3 ou 4 est E; = 1.5eV, ce qui est trés comparable a 1’énergie de liaison
des ilots de 4 atomes de Fe (i = 3) déterminé dans le cas du systéme Fe/Fe(001)

[Stroscio94].

En conclusion, I’étude de la cinétique de la croissance de Fe/Mo(110) dans le
régime sub-monocouche, nous a permis de déterminer approximativement les va-
leurs des énergies de diffusion et de liaison des atomes de Fe adsorbés sur Mo(110).
Comme dans le cas de ’homoépitaxie de Fe/Fe(001), la taille critique est vraisem-
blablement égale a 1 jusqu’a 500K. Pour confirmer complétement cette hypothése,
il serait intéressant d’étudier la variation de distribution de taille des ilots en fonc-
tion de la température et du taux de couverture, ce qui n’a pas pu étre fait ici par
manque de statistique. Par ailleurs, il n’est pas évident que comme dans le cas du
Fe/Fe(001) on passe du régime ou (i = 1) a (i = 3) a 500K. L’estimation de (£2)
est ici trop approximative pour conclure. Des expériences pour des températures
intermédiaires entre 400K et 600K sont nécessaires pour réduire les barres d’erreur
et mieux comprendre la transition a (i > 1).

2.1.3 Comparaison de la croissance par DLP et par MBE

Les dépots réalisés a 300K par DLP peuvent étre comparés a ceux obtenus par
MBE sur les systémes Fe/Mo(110)[Malzbender98| et Fe/W(110)[Bethge95|. Dans
le cas du dépot sur Mo(110), les deux vitesses de dépot testées (0.06A /min et
0.4A /min) donnent des résultats trés différents. Pour des vitesses élevées, les au-
teurs observent une diminution d’un ordre de grandeur de la densité des ilots et une
plus forte décoration des marches. Ces observations sont surprenantes et ne peuvent
pas s’expliquer en termes de cinétique de croissance par une simple augmentation
du flux de dépot. On s’attendrait en effet & avoir a 'inverse une augmentation de
la densité. Dans le cas du dépot de Fe/W(110) la vitesse de dépot est estimée entre
0.15 et 0.8A /min. Nous constatons que les densités d’ilots et les tailles moyennes
observées par ces auteurs (Mo, cas faible vitesse uniquement) sont trés proches de
nos résultats : N ~ 1.2 4 2 x 10?nm =2 et (™" ~ 5nm. D’un point de vue
cinétique, cela signifie que le rapport (%) est trés proche a 300K pour les deux tech-
niques de dépot. La spécificité de flux instantané élevé du DLP ne semble donc pas
modifier significativement la densité des ilots monoatomiques de Fe sur Mo(110),
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contrairement au cas Fe/Cu(111) [Jenniches96]. Comme nous 'avons déja introduit
dans le CHAP. 1, le flux d’atome pour une impulsion est de 5 ordres de grandeur
supérieur au flux moyen de dépot (MBE ou PLD). D’aprés I’équation 2.1, on devrait
observer une densité de deux ordres de grandeur plus importante. Cette approche
néglige cependant le caractére intermittent du dépot laser pulsé. Dans l'intervalle de
temps séparant deux impulsions, les adatomes ne sont pas figés mais diffusent sur
la surface. Le libre parcours moyen d’un adatome n’est alors plus simplement relié
a (%) mais & un rapport (%)e i effectif qui prend en compte le temps de diffusion
entre deux arrivées successives de paquets d’atomes. On peut ainsi formuler le critére
suivant : lorsqu’au cours d’une impulsion, le nombre de nouveaux adatomes par aire
de capture d’ilot (=~ ¢?), déterminée d’aprés I'équation 1.2 en faisant intervenir le
flux moyen, est inférieur a 1, alors la probabilité de formation de nouveaux noyaux
du fait du caractére pulsé est négligeable. La densité d’ilots attendue en DLP est
alors similaire a celle de la MBE. On peut donc s’attendre d’une part, & une valeur
seuil de vitesse de dépot au dela de laquelle la densité d’ilots en DLP s’accroit par
rapport a MBE et d’autre part, a une différence entre le DLP par rapport a la
MBE mieux révélée a haute température et pour des systémes a diffusion rapide (cf.
Equation 1.2). Pour Fe/Mo(110), £* ~ 25nm? a 300K et dans les conditions ot nous
travaillons, il arrive pour une impulsion laser, un atome tous les ~ 115nm?. Le cri-
tére que nous venons d’énoncer est donc satisfait, et on attend une densité des ilots
par MBE et par DLP similaire a 300K, ce qui est bien observé. Par ailleurs, dans
les spécificités du DLP il faut aussi considérer que la diffusion peut étre accrue par
rapport a la MBE du fait du bombardement de la surface par des espéces d’énergie
de 1 a 100eV. Suivant les auteurs, I'effet prépondérant est décrit comme provenant
soit de l'influence de la forte vitesse instantanée [Jenniches99, Ohresser99], soit de
I'influence de I’énergie des particules incidentes [Stormer95, Cheung98]. Pour étudier
plus en détail les différences de cinétique de croissance par DLP et MBE il serait
intéressant de comparer les variations de N, et ¢ pour différentes températures de
dépot.

Les résultats de la croissance du fer au dessus de 600K présentés par [Malzbender98,
Tikhov90, Elmers94, Bethge95| mettent en évidence une croissance par flux de
marche et ne peuvent donc pas étre exploités pour comparer les deux techniques de
dépot. Ce changement de mode de croissance s’explique par I'influence des marches
atomiques sur la croissance. Nous avons mis en évidence qu’a cette température,
le libre parcours moyen des adatomes de Fe est d’environ 20nm. Cette distance est
alors comparable aux largeurs des terrasses du cristal de Mo(110) et W(110) sur
lesquels ont été faits les dépots par MBE. A 600K, la température est suffisante
pour qu’'un adatome diffuse jusqu’en bord de marche, sur laquelle il est incorporé.
Dans notre étude, la largeur des terrasses de la surface de Mo(110) est de 'ordre
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de 150 & 200nm. A 600K, le mode de croissance n’est donc pas perturbé par les
marches. Nous observons néanmoins une tendance a décorer le bord inférieur des
marches. Ces sites se présentent en effet comme sites favorables pour la nucléation
car ils permettent de satisfaire une liaison supplémentaire. Pour un dépot au dessus
de 800K, l'influence des marches devient notable et nous observons également la
croissance du premier plan atomique de fer principalement par flux de marche.

Dans cette section, nous avons appliqué les lois d’échelle de la cinétique de
la croissance pour caractériser la diffusion des atomes de Fe sur une surface de
Mo(110), et nous en avons extrait une estimation de la barriére d’énergie de dif-
fusion £y ~ 0.1 £ 0.1eV. Comme nous le verrons par la suite, pour des tempéra-
tures suffisamment basses, la croissance de Fe continue couche par couche, mais la
densité d’ilots du deuxiéme plan atomique est plus faible, indiquant une diffusion
plus rapide de Fe. Il serait alors intéressant d’appliquer le méme type d’analyse
pour quantifier cet effet et déterminer en particulier I'influence des contraintes. Des
études précédentes ont en effet montré que la nucléation et la cinétique de croissance
pour des systémes hétéroépitaxiés doivent étre fortement dominées par des effets de
contraintes |[Brune95.

2.2 Nucléation d’ilots biseautés de 1nm de haut

La croissance de Fe/Mo(110) débute, indépendamment de la température de
dépot, par la complétion du premier plan atomique. Par contre, pour la suite de
la croissance, il faut distinguer deux régimes de température dont la limite se situe
autour de 550K. Les résultats obtenus sur les dépots a température modérée seront
présentés dans le chapitre suivant (CHAP. 3). Nous allons décrire dans la suite de ce
chapitre la croissance de Fe/Mo(110) dans le régime haute température, 7, > 550 K.

2.2.1 Description de la croissance pour O > 1

A haute température, la croissance de Fe/Mo(110) est de type Stranski-Krastanov
c’est a dire qu’aprés la complétion du premier plan atomique, il se forme des ilots
tridimensionnels sans résorption de la couche de mouillage, comme le montrent les
images STM de la Figure 2.5 pour une croissance a 650K. Les fortes contraintes élas-
tiques liées au désaccord paramétrique de Fe et Mo sont progressivement réduites
par l'introduction de dislocations [Malzbender98, Tikhov90|. Les ilots présentent un
sommet plat constitué d’une facette de type (110) dépourvue de marche atomique.
De ce fait, lorsqu’ils s’étendent au travers de marches atomiques, les ilots ont une
forme biseautée. Ces mémes structures ont également été observées par STM lors
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a) 600x600nm

FI1G. 2.5 — Images STM présentant la croissance de Fe a (650K, 0.5A /min), aprés
la complétion du premier plan atomique, pour © ~ 1.1MC (a), © =~ 1.4AMC (b). (c)
Image STM d’un ilot biseauté dont la hauteur est ajustée au dessus de la couche
de mouillage de 2HA a 3HA au passage d’une marche atomique et présente ainsi un
sommet plat.

de dépots de Fe par MBE sur Mo(110) [Malzbender98| et W(110) [Bethge95|. La
Figure 2.5-¢ donne un exemple de ce type d’ilots de 2 et 3HA de haut (la hauteur des
ilots sera toujours comptée au dessus de la couche de mouillage, I’épaisseur locale est
ici de 3 et 4HA). A partir d’observations sur des surfaces plus grandes, il apparait
que ces ilots ne présentent pas de direction préférentielle de croissance.

Autour des ilots, la surface de Mo est complétement recouverte par environ
1.1MC de Fe. Sur I'image STM des Figures 2.5a-b, on observe des défauts de rem-
plissage dans la couche continue, alignés parallélement aux marches et matérialisés
par des trous de 1HA. L’origine des trous est incertaine. Des effets élastiques ou
de raccordement de réseau de dislocation pourraient étre invoqués. Le premier plan
atomique étant trés stable et présentant des marches réguliéres (cf. Figure 2.1f),
nous interprétons cette observation par la formation d’'un deuxiéme plan atomique
au dela des marches de la couche tampon de Mo. Les défauts nous permettent de
retrouver la position des marches du Mo et d’estimer une largeur de cette bande de
2HA a environ 40nm. La persistance d’une croissance bidimensionnelle le long des
marches s’explique par une nucléation favorisée sur ces sites. Betghe et al. constatent
de la méme facon qu’entre les ilots biseautés, le substrat de W est recouvert d’'une
couche continue de Fe de 1.3MC correspondant a la poursuite de la croissance 2D
sur le bord des marches |[Bethge95|. La différence de taux de recouvrement peut
provenir de la densité de marches plus importante pour leur substrat de W (de 10
a 100nm) ou de la nature différente du substrat.

Des observations sur de plus larges zones ont été réalisées ex-situ par AFM.
La Figure 2.6a montre ainsi le résultat d'un dépot a 650K pour © ~ 0.35nm. On
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F1G. 2.6 — (a) Image AFM 4000nm x 4000nm de Fe/Mo(110) (© = 0.35nm, Ty =
700K). La direction des marches atomiques (hauteur 2A, visibles sur la figure) est
proche de la direction [001]. (b) Quantité de matiére par unité de surface des ilots
compacts (H) et des ilots biseautés de ~ Inm de haut (©). Les volumes ont été
estimés a partir des images AFM et ne tiennent pas compte de possibles effets de
pointe

retrouve les marches atomiques de la couche continue de Fe et les ilots biseautés. On
met de plus en évidence 'existence d’une deuxiéme catégorie d’ilots. Alors que les
ilots biseautés sont plats avec une hauteur moyenne de 1nm, la deuxiéme catégorie
d’ilots a une forme compacte avec des dimensions de 'ordre de L ~ 275nm,w =~
250nm, h ~ 35nm. La densité des ilots compacts est également bien plus faible :
~ 0.25 x 107%nm~2 au lieu de ~ 1.5 x 107 %nm=2. Pour ce taux de couverture,
le volume correspondant aux deux catégories d’ilots est similaire. Par contre, la
poursuite du dépot montre une croissance des ilots compacts 5 fois plus rapide
en volume par rapport aux ilots biseautés comme le montre la Figure 2.6b. La
croissance d’ilots compacts est donc vraisemblablement plus favorable d’un point de
vue énergétique. L’étude de leur croissance sera développée dans la section suivante
(section 2.3). Nous allons pour linstant nous intéresser a la croissance des ilots
biseautés en fonction du taux de couverture et de la température de dépot.

2.2.2 Evolution des ilots biseautés avec O et T,

La Figure 2.7a-b présente les variations de la densité dp;sequs des ilots biseautés,
de leur surface moyenne Spisequs €t du pourcentage de surface qu’ils recouvrent
SPopiseaus, €n fonction du taux de couverture © pour une température de dépot
de 700K. La hauteur moyenne des ilots biseautés est constante et proche de 1nm.
La croissance des ilots se fait donc par expansion latérale. La quantité S%piscqus
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F1G. 2.7 — (a) Variation de dpisequs (), Spiseauz (L) et (b) variation de S%piscqus (@) €n
fonction de © pour Ty = 700K . Ny, Spiseauz D€ sont pas pertinents au dela de 2nm car les
ilots biseautés coalescent. (c) Variation des mémes quantités et de la hauteur (57) des ilots
biseautés en fonction de Tg pour © ~ Inm.

est finalement représentative du volume de matiére incorporé dans ces ilots. Pour
S%oviscans = 40% les ilots coalescent pour former une couche discontinue de Fe(~
Inm)/Fe(1MC)/Mo(110). La proportion de surface occupée par cette structure peut
atteindre 60 a 80% pour des taux de couverture supérieurs a 2nm. Cependant, il
semble qu’a partir de la coalescence, la croissance de ce type de structure est ralentie
au profit de la croissance des ilots compacts (cf. encart de la Figure 2.7b).

La Figure 2.7-c présente les variations de hauteur, densité et surface des ilots
biseautés pour différentes températures de dépdt et un taux de couverture proche
de 1nm. L’évolution de la densité et de la taille des ilots en fonction de la température
est caractéristique d’une nucléation et d’une croissance déterminées par la cinétique.
Comme pour la croissance dans le régime sub-monocouche, les dimensions des ilots
et leur séparation sont reliées au libre parcours moyen des adatomes qui diffusent sur
la couche de mouillage de Fe. L’augmentation de la température du substrat entraine
donc une diminution de la densité et une augmentation de la surface des ilots. La
densité est définie dés les premiers stades de dépot sur la couche de mouillage et
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varie au cours du dépot du fait de la coalescence des ilots biseautés. Par ailleurs,
leur hauteur reste proche de 1nm pour 7; = 600K a 700K.

F1G. 2.8 — Images STM d’ilots biseautés (a) (550nm x 550nm) et (b) (550nm x 320nm)

sur un autre ilot.

A 800K, on observe une nouvelle hauteur de stabilité proche de 2nm. L’analyse
des ilots correspondants par STM (Figure 2.8) montre que cette augmentation de
température est associée a la déplétion de la couche continue autour de 1'ilot sur
1 a 3 plans atomiques. Nous avons vérifié par STM et a partir de la calibration
du taux de couverture qu’il ne se forme a cette température qu'un plan atomique
de mouillage suivi d’une croissance d’ilots tridimensionnels. Par conséquent, sur les
bords de I'ilot, on observe le creusement d’une part du plan atomique de mouillage
mais aussi de la couche tampon de Mo. Ces observations peuvent étre mises en pa-
rallele des observations de Tikhov et Bauer qui observent lors d’un recuit a 820K,
de fortes modifications structurales (LEED) et chimiques (AES et TDS) qu’ils at-
tribuent a la formation d’un alliage a l'interface de Fe et Mo [Tikhov90|. Nous
mettons en évidence que ces transformations se font principalement au niveau des
ilots tridimensionnels, 1a ou les contraintes sont les plus importantes. Il faut noter
qu’indépendamment de ces transformations, les caractéristiques morphologiques des
ilots compacts qui se forment également n’offrent pas de modifications structurales
et chimiques a l'interface.

Pour conclure, la formation en paralléle d’ilots compacts semble n’avoir pas ou
peu d’influence sur la croissance de ces structures de ~ Inm de haut. Nous discu-
terons de 'origine de la croissance simultanée de ces deux catégories d’ilots dans la
section 2.6, aprés la présentation de la croissance des ilots compacts.
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2.3 Croissance d’ilots compacts auto-assemblés

En plus de la formation d’ilots plats biseautés de hauteur ~ I1nm dont nous
venons de présenter les caractéristiques et le mode de croissance, la Figure 2.6 met
en évidence la croissance simultanée d’ilots compacts 3D. Ces structures ont été
observées a partir d’un taux de couverture de © ~ 0.3nm avec une densité N, ~ 0.1x
10~%nm~2 pour 7y = 700K. La poursuite du dépot voit le développement plus rapide
des ilots 3D, par rapport a celui des ilots biseautés. Dans cette section, nous allons
décrire dans un premier temps la morphologie et la structure des ilots compacts.
Nous étudierons ensuite leur croissance en fonction des différents paramétres de
dépot.

2.3.1 Morphologie et structure des ilots compacts

Quelque soit le taux de couverture (pour © > 1.5MC ~ 0.3nm, le résultat de
la croissance de Fe/Mo(110) a haute température 600K < T, < 700K est qualita-
tivement le méme. Sur le plan pseudomorphe de Fe se forme une assemblée d’ilots
compacts entre lesquels coexistent des ilots plats de Inm d’épaisseur. La Figure 2.9a
montre une image AFM d’une telle assemblée d’ilots obtenue & 700K pour un taux
de couverture de 8nm. Les ilots, légérement allongés, sont distribués de maniére
aléatoire sur la surface mais ils sont tous orientés dans la méme direction cristallo-
graphique Fe[001]//Mo|001]. L’écart type moyen (o) de Iorientation des ilots avec
cette direction [001] est seulement de 3°, dans la marge d’erreur liée a la pixelisation
de I'image. Il faut noter que la direction de I'allongement des ilots compacts est
indépendante de 'orientation des marches atomiques de la surface de Mo(110) pour
Ty, > 600K. La taille des ilots est caractérisée par leur longueur a la base L, leur
largeur a la base w, et leur hauteur h. L, W, et h représentent les valeurs moyennes
mesurées sur une assemblée d’ilots. La distribution de taille des ilots est relativement
étroite comme le montre la Figure 2.9b. Pour décrire la morphologie des ilots, on
définit également les rapports d’aspect latéral r = L/w et vertical n = h/w. Pour les
ilots présentés sur I'image de la Figure 2.9, 7 = 1.9(c = 0.4) et 7 = 0.3(¢c = 0.05).

La Figure 2.10 montre une image AFM et des coupes d’un ilot compact typique
obtenu par croissance a haute température. Les ilots présentent une forme trés régu-
liére délimitée par des facettes. Les coupes réalisées perpendiculairement aux cotés
de I'ilot, parallélement a <110> (section a) et <112> (section b), révélent des angles
de 45° et 60° avec le plan (110) du film. Les facettes déterminées a partir de ces
coupes correspondent a des plans cristallographiques {010} et {011} du fer bee. La
coupe le long de la direction [001] (section ¢) montre que l'aréte sur la pointe de
I'llot est inclinée de 54° par rapport au plan (110) ce qui correspond & une rangée
d’atomes <111>.

La configuration en facettes des ilots observée a 'AFM est confirmée par dif-
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F1G. 2.9 — Tmage AFM d’une assemblée d’ilots de Fe épitaxiés sur Mo(110) obtenus a
700K pour © = 8nm (a) et distributions de la longueur L, la largeur w et la hauteur h des
ilots obtenus par analyse statistique de I'image AFM.

fraction in-situ d’électrons en incidence rasante. La Figure 2.11 montre des clichés
RHEED typiques obtenus pour les azimuts [001], [110] et [111]. Les raies de dif-
fraction qui apparaissent sur ces clichés peuvent étre classés en trois différentes
catégories. La premiére correspond aux lignes perpendiculaires a la surface moyenne
de I'échantillon (lignes horizontales) associées au paramétre de maille de Mo. Ces
raies correspondent a la diffraction des électrons sur la couche pseudomorphe de Fe
entre les ilots compacts et biseautés. Elles ne sont visibles que sur la Figure 2.11a
car la hauteur importante des ilots doit empécher le faisceau d’électrons en inci-
dence rasante de sonder la surface entre les ilots lorsqu’il n’est pas paralléle a la
grande longueur des ilots. La deuxiéme catégorie de raies de diffraction est égale-
ment perpendiculaire & la surface de ’échantillon et correspond aux paramétres de
maille du fer massif. Ces lignes sont couramment observées dans le cas de films de
Fe épitaxiés (110) et sont attribuées ici a la diffraction sur les sommets des ilots et
sur les ilots biseautés présents entre les ilots compacts. Les relations d’épitaxie avec
le Mo(110) sont les relations habituelles : Fe[001]//Mo[001] and Fe[110]//Mo[110]
| Tikhov90, Fruchart99a|. La troisiéme catégorie de pics de diffraction consiste en des
lignes inclinées d’un angle +6 par rapport aux autres raies. Ces pics proviennent de
la diffraction des électrons sur des plans cristallographiques de surface inclinés par
rapport au plan (110). Nous avons indexé ces plans en utilisant les indices du fer
massif (cf. annexe B dans [Fruchart98al). Selon I'azimut [001] 'angle d’inclinaison
est de +45°, révélant la présence de facettes {010}. La long de l'azimut [110], les
raies inclinées se réduisent a une petite fleche. Malgré la faible longueur des lignes,
on peut définir un angle de 54° qui correspond a des plans {112}. Le long de 'azimut
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Fi1aG. 2.10 — Image AFM d’un ilot typique obtenu a 800K pour © = 8nm. Les trois sections
perpendiculaires aux facettes (//[110] (a) et [112] (b)) et le long de l'aréte a la pointe de
I'tlot (c), sont inclinées de 43°, 60° et 56° respectivement ce qui correspond aux plans
cristallographiques {010}, {101} et & une rangée <111> du fer bcc. (angles théoriques :
45°60° et 55°)

[111], on observe deux types de raies inclinées de 30° et 60°. Les plans des facettes
correspondant sont {121} et {011}.

Les résultats obtenus par RHEED en sondant le réseau réciproque sont en trés
bon accord avec les observations AFM. De plus la finesse des lignes de diffraction
associées aux facettes démontrent que les facettes des ilots sont des plans cristal-
lographiques quasi-parfaits du fer bece. On note cependant que paralléelement a la
direction [001], aucun plan {112} n’est mis en évidence par AFM alors que des
raies avec cette orientation apparaissent au RHEED. Du fait que ces raies sont trés
faibles, deux explications peuvent étre avancées. Premiérement, de telles facettes
pourraient représenter une surface trés limitée sur I'extrémité en pointe de I'ilot de
telle fagon qu’elle ne pourrait pas étre vue par AFM. Ces lignes de diffraction incli-
nées pourraient également provenir de la diffraction de 'aréte de type <111> qui
sépare les deux plans {110} de la pointe de I'ilot. En effet, les raies de diffraction
RHEED sont associées a un vecteur de diffusion entre des lignes d’atomes, les lignes
étant paralléles au faisceau d’électrons. Les électrons dans cette géométrie ne sont
plus en incidence rasante de telle sorte que les lignes d’atomes a l'intérieur de la
pointe pourraient contribuer par transmission d’électrons au signal de diffraction.
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F1G. 2.11 — Clichés de diffraction RHEED sur des ilots auto-assemblés de Fe/Mo(110)
obtenus & 700K pour © = 8nm selon trois azimuts : [001](a), [110](b), et [111](c). Les
clichés sont décalés de quelques degrés par rapport a la direction exacte de l'azimut de
maniére 4 mettre en évidence les différentes catégories de raies.

Par ailleurs deux types de facettes sont également observées sur le cliché de diffrac-
tion RHEED pour l'azimut [111]. Cela s’interpréte comme la coexistence de deux
différentes facettes, la plus raide {011} étant a la base des ilots et la plus plate
{121} se développant prés du sommet de I'ilot. L’analyse détaillée de la section (b)
Figure 2.10 met en évidence une modification de pente a I’approche du sommet de
I'ilot dont I'inclinaison est proche de 30°. Cela confirme qu’une facette de type (121)
et de surface limitée se développe a 'intersection des plans (110) et (011) le long de
I'axe [111]. La présence de ce type de facettes n’était pas évidente a partir des seules
mesures AFM car la modification de pente observée pouvait se confondre avec un
lissage de I'aréte entre les plans (110) a (011) 1ié a un effet de pointe. En conclusion,
les analyses AFM et RHEED des ilots obtenus par croissance a haute température
nous ont permis de caractériser finement la structure et la morphologie des ilots de
Fe. La Figure 2.12 résume la forme caractéristique des ilots avec I'indexation des
plans cristallographiques constituant les facettes.

2.3.2 Croissance des ilots en fonction de O et 7,

La présence d’ilots compacts est observée a partir de © ~ 0.3nm (Figure 2.5).
Dés ce stade, la morphologie des ilots est qualitativement identique a celle présentée
ci-dessus. La Figure 2.13 présente une image AFM et des clichés RHEED obtenus a
700K pour © = 0.4nm. Sur les clichés de diffraction, on identifie les trois catégories
de raies décrites précédemment. Pour ce taux de couverture, les raies correspondant
a Fe sont faibles mais on retrouve le fait que les ilots sont terminés par des facettes
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FiGg. 2.12 — Schéma de la morphologie typique d’un ilot compact auto-assemblé de
Fe/Mo(110), schéma obtenu a partir de l’analyse combinée des images AFM et des cli-
chés de diffraction RHEED.

{110} et {001}. La taille réduite des nanostructures (ilots compacts et ilots biseautés)
permet par ailleurs au faisceau d’électrons de sonder la couche continue entre les ilots
et la catégorie des raies attribuées a la couche pseudomorphe est visible pour tous les
azimuts. Pour ce taux de dépot, les dimensions moyennes des ilots sont L = 300nm,
W = 230nm et h = 30nm.

La Figure 2.14a-b présente 1’évolution & 700K de L, W, h et de 7, 7j en fonction du
taux de couverture. La forme des ilots change rapidement dans les premiers stades de
dépot. Pour © ~ 0.35nm les dimensions moyennes sont 275nm x 250nm x 35nm. Les
rapports d’aspects alors 7 = L/w ~ 1.3 et 7 = h/w ~ 0.15 vont évoluer rapidement
avec O pour atteindre & © ~ 1.5nm 7 ~ 1.8 et 77 ~ 0.3. Par la suite la croissance des
ilots est homothétique, c’est a dire que les dimensions évoluent de facon a conserver
les rapports d’aspect constants. Pour © ~ 8nm les dimensions des ilots atteignent
L =1200nm x w = 600nm x h = 190nm.

La forme facettée des ilots compacts et I’évolution vers des rapports d’aspect
constants nous font penser a une forme d’équilibre de I'ilot de Fer. Pour confirmer
cette hypotheése, la forme d’équilibre d’un cristal de Fe sera calculée et comparée aux
résultats expérimentaux dans la section suivante. Par ailleurs, la valeur du rapport
d’aspect latéral d’"équilibre" atteint pour © > 1.5nm dépend en fait légérement
de la température de dépot (cf. Figure 2.14d). Lorsque Ty augmente, la croissance
selon la largeur et la hauteur est privilégiée par rapport a celle de la longueur
(plus forte compacité) : le rapport d’aspect vertical 7 reste constant alors que le
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F1G. 2.13 — (a) Image AFM d’une assemblée d’ilots de Fe épitaxiés sur Mo(110) obtenus
a 700K pour ® = 0.4nm. La direction des marches que 'on voit sur I'image AFM par
rapport a la direction [001] est indiquée par le trait pointille. Clichés RHEED obtenus sur
le méme échantillon avec un léger décalage en angle par rapport aux azimut [001], [110] et
[111], de fagon & mettre en évidence les différentes catégories de raies.

0 1 2 3 4pm

rapport d’aspect latéral r» diminue de 2 & 1.6 entre 600K et 800K. Cette évolution
pourrait s’expliquer par des différences de cinétique de diffusion sur les différentes
facettes et autour des arétes. Il a en effet été montré par simulation Monte-Carlo
que de tels mécanismes étaient responsables des transitions de forme des ilots avec
la température du substrat, comme par exemple dans le cas du systéme Pt/Pt(111)
qui subit trois modifications de forme entre T, = 370K et Ty, = 790K [Brune98a].

Il faut noter que la densité des ilots compacts ne varie pas avec le taux de couver-
ture et est donc déterminée dés les premiers stades de la croissance. La Figure 2.14c
montre que la densité évolue clairement avec la température de dépot. La diminution
de la densité avec Ty exclut une nucléation sur des défauts et privilégie une origine
cinétique a la nucléation. Le mécanisme serait similaire a celui décrit dans le cas
simple d’une croissance sub-monocouche. Le libre parcours moyen serait par contre
bien plus important : £ ~ 1750nm a 700K. Par ailleurs, nous n’avons pas observé de
corrélation entre la nucléation des ilots compacts et la présence des ilots biseautés,
qui semblent croitre de maniére indépendante. Ce point sera discuté dans la section
2.6.

2.4 Estimation des déformations élastiques

La structure cristalline des échantillons de Fe/Mo(110) a été étudiée par RHEED
in-situ et par diffraction de rayons X ex-situ.
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F1G. 2.14 — (a-b) Variations des dimensions, rapports d’aspect et de la densité en fonction
de © a Ty = T00K et (b-c) variations de la densité et des rapports d’aspect en fonction de
T, pour © > 2nm, déterminées a partir de ’analyse d’images AFM.

Comme nous 'avons présenté dans la section précédente (Figures 2.11 et 2.13), les
clichés de diffraction RHEED font apparaitre des raies correspondant aux facettes
des ilots compacts ainsi qu’aux surfaces paralléles a la surface de 1’échantillon de
toutes les structures : couche de mouillage, plateaux sommitaux des ilots compacts et
des ilots biseautés. Nous avons pu mettre en évidence que la couche de mouillage est
pseudomorphe, et que les deux types d’ilots sont relaxés dans la limite de résolution
expérimentale du RHEED.

Pour caractériser de maniére plus précise les déformations élastiques des échan-
tillons, nous avons réalisé ex-situ des mesures de diffraction de rayons X. Ces ex-
périences ont été effectuées par Luc Ortega et Annick Liénard au laboratoire de
Cristallographie de Grenoble (CNRS), sur un diffractométre quatre cercles dédié a
I’analyse de texture. La source de rayons X est une anode tournante en cuivre et un
monochromateur graphite permet de sélectionner les raies CuKa : Kag = 1. 54054,
Kay = 1.5443A, Ka = 1.5418A. L’échantillon étudié correspond a un dépot a 700K
de © ~ 1.3nm de Fe sur Mo(110). Les ilots compacts représentent alors un volume
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par unité de surface Vg ~ 0.9nm(épaisseur d’une couche continue de méme volume)
et leurs dimensions moyennes sont 600nm x 400nm x 80nm. Les ilots biseautés ont
une hauteur de I'ordre de Inm avec une surface moyenne de 1250nm x 1250nm et
représentent un volume de Fe par unité de surface Vs ~ 0.3nm. Les mesures de
diffraction que nous présentons résultent donc de la superposition de spectres rela-
tifs a ces deux catégories d’ilots. Par ailleurs, on rappelle que la couche de Fe est
recouverte de 3nm de Mo déposé a température ambiante comme protection contre
I'oxydation.

La Figure 2.15a présente une figure de poles (ou diagramme de texture) corres-
pondant a la diffraction sur les plans {110} de Fe (20 = 44.55°). Cette carte en
coordonnées polaires, met en évidence les angles d’incidence (x, ®) (définis sur les
schémas de la Figure 2.15a) pour lesquels il existe des plans de diffraction corres-
pondant & 'angle de Bragg 20 ~ 44.55°. On retrouve tous les angles d’incidence
des plans {110} d’un cristal de fer cubique centré. Les quatre pics supplémentaires
observés pour x =~ 30°correspondent a la diffraction des rayons X sur des plans
{1013} du saphir, pour lesquels ’angle de Bragg est relativement proche de celui du
fer 20p,449 = 43.36°.

Les distances interréticulaires pour différents plans de Fe ont été déterminées a
partir de balayages fins en 6/26 pour différents angles d’incidence (x, ®) et différents
angles de Bragg, pour caractériser les plans (110) et (101), (020) et (200), (112) et
(112) (Figure 2.15b). L’ensemble des pics de Fe ont été ajustés avec des Gaussiennes
pour déterminer leur position et en déduire les déformations moyennes de la couche
de Fe par rapport au fer massif. Les résultats correspondants aux différents plans
(hkl) étudiés sont présentés dans le tableau 2.1.

Nous pouvons calculer les déformations résiduelles d’un cristal de Fe correspon-
dant & ces mesures. Du fait de la symétrie de croissance du systéme, les directions
orthogonales suivant lesquelles la maille de Fe peut se déformer indépendamment
(contraction ou extension) sont [110], [001] et [110]. Sous Deffet de ces déforma-
tions la maille cubique du fer est déformée en une maille de type monoclinique avec
a100 = Qo0 # Aoo1 €t YTo501 = ﬁoo/l,ﬁo =90° #£ Y165,070- A partir de I’expression des
distances interréticulaires dans le cas monoclinique :

1 1 (h2 + k? — 2hk cos(y) N 12 sinQ(fy))

— (2.4)
dizzkl sin” (7)

a? c?

on déduit les relations donnant les distances interréticulaires dgo; et d;1, en fonction
des distances interréticulaires mesurées :

1 1 1
= - 2.5)
2 2 2 (
d001 leloulOTouoﬁouou 4d2000u020
1 1 1
- - (2.6)

2 2 2
dlfo d2000u020 dl 10
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F1G. 2.15 — (a) Carte en représentation polaire des angles d’incidences (x, ®) pour lesquels
il existe des plans de diffraction {110} (figure de podles pour 20 = 44.552). Les angles Yy,
®, 0 par rapport a la surface de I’échantillon sont définis schématiquement & droite de la
figure de pole. (b) Diagrammes de diffraction 6/26 mesurés suivant différentes incidences
correspondant aux plans de diffraction : (b.1) (110) et (101), (b.2) (020) et (200), (b.3)
(112) et (112). Nous rappelons également la symétrie du cristal de Fe par rapport a la
surface (110) d’épitaxie.
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TAB. 2.1 — Angles de diffraction pour différents plans et détermination des distances
interréticulaires a partir des diagrammes de diffraction pour différents y, ®. Mis
a part les plans (110) pour lesquels on peut distinguer les raies K,, = 1.5405A
et Ky, = 1.5443A, nous avons utilisé K, = 1.5418A pour la détermination des
déformations.

indices hkl  x ) 20y Arx  20massis  Ad/d
110 0 0 44.683° o1 44.673°  0.05%

=

1-1-2 04 180  82.153° 82.416°  0.26%

220 0 0 08.945° K, 98.945°  0.004%
101 58.5 342 44.554° K, 44.712° 0.34%
10-1 58.5 144  44.597° K, 44.712° 0.24%
01-1 58.9 215 44.574° K, 44.712° 0.29%
011 58.5 324.4 44.518° K, 44.712° 0.41%
200 44 90  64.948° K, 65.082° 0.18%
020 44 270 64.990° K, 65.082° 0.13%
112 54 0 82.067° K, 82.416° 0.35%
Ka

A partir des résultats expérimentaux de diffraction on trouve que dans le plan (110)
le fer est étiré par rapport au massif de 0.15 4 0.1% selon [110] et 0.5 4 0.1% selon
[001]. Perpendiculairement au plan de surface, le paramétre de maille est égal a celui
du massif & moins de 0.03%. Pour un autre échantillon correspondant a © = 0.5nm
(plots compacts de dimensions 350nm x 250nm x 35nm), les mesures de diffraction
réalisées par O. Fruchart sur un diffractométre en incidence normale (géométrie
6/26, diffractométre LEPES) ont montré également que la déformation résiduelle
du paramétre de maille de Fe suivant [110] est inférieure a 0.05%.

Comparons nos résultats aux données de la littérature. Il a été clairement montré
par STM que la relaxation des contraintes induites par le fort désaccord paramé-
trique entre Fe et Mo(-8.9%) se faisait par I'introduction de dislocations [Bethge95,
Malzbender98, Hauschild98a]. En fonction de I’épaisseur locale de Fe, les disloca-
tions présentent différentes configurations. Au dela de 4HA, le réseau de dislocations
est de forme hexagonale, et est observable par STM jusqu’a des hauteurs de 7THA.
Ensuite, la rugosité induite par le réseau de dislocations enterré n’est plus visible
par STM. Pour autant, il subsiste des contraintes élastiques dans la couche de Fe.
Les mesures de contraintes in-situ de Sander et al. pour le systéme Fe/W(110)
montrent qu'une croissance libre de toute contrainte n’intervient que pour une tem-
pérature de dépot de 1000K, aprés introduction d’un réseau de dislocations pour
© ~ 1.5MC. A 700K, ils mesurent une contrainte résiduelle dans le plan de 8N/m
pour ©® = 6MC = 1.2nm [Sander98b|. Enfin, I’anisotropie dans la déformation du
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TAB. 2.2 — Expansions thermiques entre 700K et 300K pour Al,O3, Mo, W et Fe
d’aprés |Kirby72, Touloukian]|
AlLO3//¢ Mo W Fe
dilatation thermique a 700K
par rapport a 300K 0.32% 0.215% 0.189% 0.576%

paramétre de maille moyen de Fe a été observée par diffraction d’électrons a basse
énergie (LEED) pour des échantillons avec © < 0.5MC déposés a 500K, et plus géné-
ralement par STM [Hauschild98a|. Les distances interatomiques mesurées différent
alors des paramétres du massif de 0.3% et 1% suivant [110] et [001] respectivement
|Tikhov90|. Les auteurs n’ont pas pu observer cette anisotropie de paramétre de
maille pour des températures plus élevées car le fer présente alors les paramétres du
massif dans la limite de résolution de leur LEED.

Il faut par ailleurs noter que les déformations ont été mesurées a température
ambiante, alors que la croissance est réalisée & 700K. Lors du refroidissement de
I’échantillon, des contraintes peuvent étre générées dans les ilots de Fe du fait de
différences de coefficients de dilatation thermique entre la couche et le substrat.
Dans I’hypothése de non glissement entre la couche tampon de Mo et le saphir, la
dilatation thermique de 'ensemble (Mo(110)/ Al,03(1120)) est déterminée par celle
du saphir. A partir des valeurs de dilatation thermiques présentées dans le Tableau
2.2, on constate que la dilatation thermique du substrat (Mo(110)/ Al,O3(1120))
est plus faible que celle du fer, ce qui peut conduire a une contrainte supplémentaire
sur le fer a linterface Fe/Mo a 300K. Quantitativement, lors du refroidissement
de T’échantillon, le fer subit une contrainte supplémentaire a l'interface de 'ordre
de +0.2%. Compte tenu des valeurs de dilatations thermiques de Al,O3 et Mo par
rapport a Fe, le méme phénoméne doit exister aprés un dépot sur un monocristal
de Mo(110) (ou W(110)).

Le fait que le fer soit relaxé dans la direction normale de ’échantillon et étiré dans
le plan est surprenant. Dans I'approximation de déformations élastiques continues,
on s’attendrait a ce que la dilatation de Fe dans le plan de la couche se traduise par
une contraction hors du plan. En supposant pour simplifier que la déformation ¢/,
est uniforme dans le plan, la contraction €, attendue suivant [110] est déterminée
par la relation [Sander99] :

€| =

c11 + 3c12 — 2¢yy
— €
c11 + c12 + 2cq4

/) = —0.676¢,, (2.7)

avec les constantes élastiques de Fe : ¢;; = 229 x 10%Pa, c1o = 134 x 10°Pa et
c11 = 115 x 10°Pa. En supposant €7 = 0.3%, on devrait mesurer ¢; = —0.2% et
non pas une déformation résiduelle inférieure a —0.05%.
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Pour essayer de comprendre cette différence, revenons sur la géométrie de la
mesure de diffraction et celle de ’échantillon. Jusqu’a présent nous avons interprété
les diagrammes de diffraction en supposant qu’ils caractérisaient un cristal unique.
Or T’échantillon présente deux types de nanostructures : les ilots compacts et les
ilots biseautés.

L’intensité diffractée par un objet parallélépipédique de dimensions Nya; X Noag X
Nsas et pour un vecteur de diffusion ¢ est donnée par :

2
I4(7) oc | emmery " ginamoz N " ginsasas| s | F(hkl)|? (2.8)
ni n9 n3

avec
T=0+0+a¢ (2.9)

et (a1, as, a3) une maille de I'objet considéré et Fyy le facteur de structure corres-
pondant.
En particulier, lorsque ¢ satisfait les conditions de Bragg,
N — — — — 53 X az
¢ = haj +kaj +1la; a; =27

)

) (2.10)

La formule 2.8 peut également s’écrire :

1.(7) {SinZ(N1a1Q1/2)1 [SinQ(Ngcmqg/Q)] [sin2(N3a3q3/2)

X [Ful® (211
sin*(a1q1/2) sin?(aq2/2) sin2(asgs,/2) ] |Fha|™ (2.11)

Lorsqu’on considére un diagramme de diffraction 6/20, le vecteur de diffusion
est normal aux plans (hkl) étudiés, et son amplitude varie avec 6 :

3 2 2 4 sin(6
T = fO)ha ki) avee  f0) =7
|(hat + kal + laj|

(2.12)

La forme du pic de diffraction dans le diagramme 6/26 est donnée par :

sin? (Wle(G)h)} {Sin2 (7rN2f((9)k)} {Sin2 (mN3f(0)1)
sin®(7f(0)h) sin?(7 f(0)k) sin?(7f(0)1)

—)
En incidence normale, le vecteur de diffusion est ¢ = f(0)kaj} et le diagramme
de diffraction correspondra a :

1(6) { } X |Foul” (2.13)

sin?(7m N3 f(0))
sin? (7 f(0)1)

1(0) cc N2N3 { ] X | Fha|? (2.14)
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La largeur du pic de diffraction va donc fortement dépendre de la longueur de cohé-
rence de 'objet, correspondant & Nzas. Expérimentalement, nous avons systémati-
quement trouvé Nsas égale a I’épaisseur déposée pour des couches minces épitaxiées
de Mo, W, Fe d’épaisseur supérieures a 10nm. Il faut noter en effet que le pic de
diffraction sera d’autant plus étalé autour de 0p,.4, et donc difficilement identifiable
par rapport au bruit de fond que N3 est petit, comme l’illustre la Figure 2.16a.
Par opposition, le pic de diffraction s’apparente a un pic de Dirac dans la limite
d’un cristal infini dans la direction du vecteur de diffusion. Ainsi, le paramétre hors
du plan de couches ultra-minces est trés difficilement mesurable par diffraction de
rayons X et est généralement estimé par un calcul en modéle continu de déforma-
tions élastiques (Eq. 2.7) a partir des déformations planaires déterminées soit en
diffraction de rayons X en incidence rasante soit en diffraction d’électrons (LEED,
RHEED).

En incidence oblique, méme faible, la forme du pic de diffraction pourra étre
détectée lorsque les longueurs de cohérence des objets qui diffractent, Noas et Nsas,
sont suffisamment grandes. On accéde alors conjointement aux différents parametres
hors du plan et dans le plan. L’interprétation des pics en incidence normale et oblique
est donc qualitativement différente.

a) (110) b) (110) ¢) (101)

1.0 Il 1.0 - - "0 .
208 »7 - A T « 108 A 0.8 §
= o6l H ~Jos ( 0.6 R |
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L 04 L 0.4 t ‘ 0.4 :
£ 02 0.2 F 0.2 '
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Fi1G. 2.16 — Diagrammes de diffraction calculés a partir des équations 2.14 et 2.13 et en
considérant : - deux types d’ilots A et B, les premiers relaxés avec le paramétre du fer massif
et les autres, 3 fois moins volumineux, présentant une déformation isotrope de +0.5%, -
avec A\ = 1.5418A. (a) En incidence normale, pic de diffraction de plans Fe(110) pour
des longueurs de cohérence correspondant & N3 = 3 (tirets), N3 = 50 (ligne continue) et
N3 = 100 (pointillés). (b) En incidence normale avec Ni' = 200et NP = 3 correspondant
aux valeurs expérimentales (¢) Avec une incidence définie par (x = 54.74°,® = 35.26°)
correspondant aux plans Fe(101) des longueurs de cohérence suivant Fe[110| identiques &
b, et qui ont été réduites a N; = 200 dans le plan pour rendre lisible la figure.

Dans le cas qui nous intéresse, il faut considérer qu’il existe deux catégories d’ob-
jets, les ilots compacts et les ilots biseautés, qui ont des dimensions différentes et
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qui devraient contribuer différemment au signal de diffraction en fonction de ’angle
d’incidence. Les deux catégories d’ilots peuvent étre décrites en considérant une
. 212 . , . — > — E— N —_— . ,
maille élémentaire définie par a; = dpo, az = d[ﬁo], az = dpi). En faisant I'ap-
proximation d’une forme parallélépipédique, les dimensions des ilots correspondent
a N{* = 2000, N5t = 1000, N{* = 200 pour les ilots compacts et NZ = 4400,
NP = 3000, NP = 3 pour les ilots biseautés. Le spectre de diffraction correspondra
a la somme des intensités diffractées par les deux catégories d’ilots :

Liot(0) = nalp(0) + nplp(0) (2.15)

ol 14 et np sont les densités respectives des deux catégories d’ilots. Il faut noter
qu’étant donnée la maille que nous nous sommes choisie (symétrie orthorhombique
face centrée), le facteur de structure Fpy ne sera différent de 0 que pour hk,l de
méme parité.

La Figure 2.16b-c présente les diagrammes de diffraction simulés en incidence
normale (h =0, k =0, [ = 1) et pour un angle d’incidence (y = 54.74°,
Phi = 35.26°) correspondant aux plans de diffraction Fe(101) (h =1, k=1,1=1).
Nous avons également considéré pour les ilots biseautés une déformation isotrope
dans le plan de €/, + 0.5% par rapport au Fe massif, et Z—}j = 3.

A partir des diagrammes de diffraction calculés, on vérifie qu’en incidence nor-
male, le pic de diffraction mesuré est représentatif des ilots compacts, la contribu-
tion des ilots biseautés se confondant dans le fond continu. Par contre, en incidence
oblique, la contribution des ilots biseautés n’est plus négligeable et doit étre mesu-
rée. Il faut noter que la largeur des pics de diffraction calculés est beaucoup plus
étroite que les pics mesurés (cf. Figure 2.15). Par rapport a la Figure 2.16¢, les deux
pics expérimentaux se chevauchent trés largement. Le paramétre déduit de la posi-
tion moyenne du pic n’est donc pas celui des plots compacts. Nous pensons que cet
effet intervient dans nos mesures. Cependant, une analyse plus poussée passe par
la mesure d’échantillons ne comportant que I'un ou l'autre des deux types d’ilots.
Notons que la largeur des pics obtenus expérimentalement peut étre reliée a une
surestimation de la longueur de cohérence (considérée égale a la taille des ilots). On
peut également surestimer la longueur de cohérence des structures en ne prenant pas
en compte la longueur de cohérence finie du faisceau de rayons X, qui peut étre plus
petite que la dimension des ilots. Une autre éventualité est une dépendance avec la
géométrie de la mesure par rapport a la surface de I’échantillon ou a 'alignement
des fentes.

En conclusion de I’analyse des mesures de diffraction, il semble que les ilots com-
pacts et les ilots biseautés ne sont pas également relaxés. Les mesures en incidence
normale nous indiquent que les ilots compacts sont en moyenne complétement re-
laxés. Les mesures en incidence oblique mettent en évidence une contrainte résiduelle
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planaire anisotrope : €g =~ +0.15% et €poy) =~ +0.5%. Du fait de la largeur des
pics de diffraction, il ne nous a pas été possible de déterminer dans quelle mesure les
déformations mesurées dans le plan de I’échantillon sont caractéristiques des ilots
biseautés et des ilots compacts, ou seulement aux ilots biseautés les ilots compacts
étant alors complétement relaxés.

2.5 Forme d’équilibre des ilots compacts

Nous avons montré dans les sections précédentes que la croissance de Fe sur
Mo(110) & Ty > 600K entraine, majoritairement, la formation d’une assemblée
d’ilots compacts présentant la méme morphologie et orientés dans la méme direction
[001]. Les ilots sont délimités par des facettes correspondant a des plans cristallogra-
phiques du fer bee. Les ilots présentent pour un de taux de couverture supérieur a
Inm c’est a dire pour des dimensions moyennes supérieures a 400nm x 250nm x40nm,
des rapports d’aspect latéral » = L/w et vertical n = h/w constants, ce qui nous
améne a penser que la forme des ilots correspond a une forme d’équilibre. Pour vé-
rifier cette hypothése, nous avons calculé la forme d’équilibre d’un cristal de fer en
suivant deux approches : le calcul de I'énergie d’un ilot et sa minimisation, et une
approche géométrique de type Wulff.

2.5.1 Hypothéses pour les calculs

La forme d’équilibre d’un ilot déposé sur un substrat de nature différente est celle
qui minimise la somme des énergies de surface/interface et de ’énergie élastique du
systéme. Le calcul des contraintes élastiques dans un ilot tridimensionnel n’est pas
trivial. Les modéles considérent en général des variations continues des déformations
élastiques et se réduisent & un calcul a 2 dimensions |Tersoff93, Miiller98|. Dans le
cas de la croissance de Fe/Mo(110) a haute température, il se crée un réseau de dis-
locations entre le premier et le deuxiéme plan atomique de Fe, les couches suivantes
croissant avec un paramétre de maille trés proche de celui du fer massif. Nous faisons
I’hypothése que les contraintes élastiques résiduelles jouent un role non significatif
dans la détermination de la forme d’équilibre pour des ilots dont la hauteur est su-
périeure & 40nm. Cette hypothése sera discutée de facon plus quantitative aprés la
présentation et la résolution des modéles. Pour le calcul de la forme d’équilibre nous
ne considérerons donc dans notre cas que la minimisation des énergies de surface et
d’interface.

La contribution d’énergie de surface provient des différentes facettes Fe/UHV
de I'illot. Les surfaces & prendre en compte pour la minimisation sont les plans
cristallographiques de bas indices du fer bce. Ce sont en effet ces plans denses qui
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TAB. 2.3 — Les différentes facettes pouvant intervenir dans la minimisation de 1’éner-
gie de surface/interface d’un cristal de fer bee, et les densités d’énergie correspon-
dantes, d’apres [Vitos9§]
Facettes Fe (bcc) {100} {310} {110} {211} {111}
v(J/m?) 2.222  2.393 2.430 2.589 2.694

ont une énergie plus faible et qui se formeront au détriment des plans de plus hauts
indices. Les valeurs des énergies de surface ne sont pas facilement mesurables. Nous
utiliserons les valeurs calculées par Vitos et al. par une méthode basée sur la théorie
de la fonctionnelle de la densité [Vitos98|. Les facettes de plus bas indices du Fe bce
et leur densité d’énergie sont rapportées dans le tableau 2.3.

Dans le calcul de minimisation, il faut également tenir compte d’une énergie d’in-
terface, puisque nous nous intéressons a la forme d’équilibre d’un cristal de fer déposé
sur une surface. Dans le cas de la croissance de Fe/Mo(110), nous avons vu que les
ilots se nucléent sur une couche continue pseudomorphe de Fe qui mouille la surface
de Mo. En négligeant I'influence de la proximité du Mo sur ’énergie de surface de
la monocouche de fer, I’énergie d’interface devrait étre nulle sur la base de critéres
uniquement chimiques. Cependant, tout accroissement de la base des ilots nécessite
I’extension du réseau de dislocations d’interface, et par conséquent implique un corit
supplémentaire d’énergie élastique. L’influence des contraintes élastiques liées aux
dislocations décroit exponentiellement avec la distance a la fois dans les ilots de
fer et dans la couche tampon de Mo, avec une portée comparable & I'espacement
inter-dislocation, soit environ 3nm ici. En conséquence, pour des ilots de hauteur
supérieure a 40nm, nous pouvons considérer que ces contraintes élastiques sont lo-
calisées a l'interface Fe/Mo et peuvent donc étre prises en compte comme un terme
d’énergie d’interface 7in. Yine €St un parameétre phénoménologique, qui est nécessai-
rement positif comme nous venons de le discuter, et qui résulte de l'introduction
de dislocations & 'interface entre l'ilot et la couche continue qui le supporte. Dans
cette approche, la croissance de type SK est expliquée par une énergie de mouillage
négative a I’échelle de la couche pseudomorphe (origine chimique), alors que pour
les couches ultérieures I’énergie d’interface devient positive du fait des dislocations,
déclenchant la croissance d’ilots.

2.5.2 Calcul des énergies de surface et d’interface et minimi-
sation

Dans cette premiére approche simplifiée, nous considérons un ilot dont la forme
reprend les caractéristiques essentielles déduites des observations expérimentales et
rappelées sur la Figure 2.17. Nous n’allons donc pas considérer le cas le plus général,
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F1G. 2.17 — Schéma représentant la géométrie des ilots considérée pour le calcul de I’énergie
de surface/interface. La longueur L, la largeur w et la hauteur h sont les parameétres du
modéle.

mais prendre en compte uniquement les facettes de type {110} et {001}, mises en
évidence par AFM et RHEED. Ainsi les facettes de type {310} et {211} qui repré-
sentent une surface peu importante, ne seront pas prises en compte. La validité de
cette hypothése sera discutée aprés la présentation des modeéles. Par ailleurs, tout
accroissement de l'interface s’accompagne d’un gain d’énergie de la couche pseudo-
morphe et correspond a une réduction de la surface de la couche pseudomorphe libre,
et de ce fait, I'énergie a prendre en compte pour I'interface est (Vine — {110} ) Sine- Ceci
revient en fait & minimiser ’énergie d’un systéme comprenant le plot et la couche
pseudomorphe environnante.

L’énergie de surface/interface pour un ilot avec des facettes {110} et {100},
s’écrit :

Eiot = (%nt - 7{110})Smt + Z V4Si (2-16)

soit

Eiot = Yime(—w?/(2V2) +w L) +v110y (= V2R + hw2v/2 — 21 L) + 2hy{100) (—w +V2L)
(2.17)
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ol Yg110} €t Y00y sont les densités d’énergie des facettes de type {110} et {100}
respectivement.

De facon a déterminer la forme d’équilibre d’un ilot contenant un nombre donné
d’atomes, FE\, doit étre minimisée avec la contrainte de conserver le volume V|
constant. Deux paramétres adimensionnels suffisent alors pour décrire le systéme.
Nous utiliserons en l'occurrence les rapports d’aspects n = h/w et r = L/w déja
utilisés dans la partie expérimentale. Pour garder la géométrie compacte de l'ilot, n
ne peut varier qu’entre 0 et 0.5, et r entre 1/\/§ et oo

Le volume V de I'ilot s’écrit :

Vo = Lwh — hw?/(2V2) — Lh* + h*V2/3 (2.18)
et 'expression de I’énergie de surface/interface peut alors s’écrire :

int (=1/(2v2) + 1) + 7010y (=V20% + 12v/2 = 2097) + 270000y (=1 + V2r)]

_ 2/3
Foe = (1) 1= 0/ @V3) i + 2/
(2.19)
qui doit étre minimisée par rapport a r et 7.
On obtient alors le systéme d’équations :

aEtOt ]. 2\/§
- — 2v/2 - ve
5 = [(7 ¢ = 20110y + 2V 20v(100)) (7 N IR )

(0= D55 = 1)+ 1010y (<22 + V30 + 2) + 2900 (1 — V3)]

=0
(n(r — 555 — rn+n>¥2))5/*
(2.20)
0w 1 -1 , 1
— | e (—1 4 20) (== + V2r — 2 m(—=
5t = g | L 2T VB =2 Va( )

+1n {7{100}(% + 7]2(% —r)—3r+ Vor? + nr(—1+ \/57"))

Frquoy(—1+ 25 = 1+ 4P(=1 + V) = (=1 + V2 +72) ]

=0
(n(r = 55 — 0+ 1122))%/*
(2.21)
L’équation 2.21 permet d’exprimer r en fonction de 7 :
1 Yint + 2 —4 + 2v/2
- “Vint Y{110} 17Y{110} \/_77’7{100} (2.22)

V2 Vit — 27{110} + 2V 2Y{100}
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Ensuite, en utilisant les équations 2.21 et 2.22 on obtient une équation du troi-
siéme degré sur 1 qui ne dépend que des densités d’énergie de surface et d’interface :

Yint
n —
{ 2(Yint — Y110y + \/5’7{100}) }

X {772 [4’7{110} - 2\/5’7{100}] +n [—’Yint — 6110y + 2\/57{100}]

N 2%t v(10y + 129f110p — V2%mev000y — 10V 270110170100y + 495100y _0
4vp110y — 2V27(110

Le systéme d’équations 2.21 et 2.21 admet donc trois solutions (r,7n) avec 7
solution de I’équation 2.23 et r déduit de I'expression 2.22.

[’étude du signe des dérivées secondes de Fi, pour ces différentes solutions avec
Y0} = 2.43J /m?, Y00} = 2.22J/m? et iy > 0, montre que la seule solution
correspondant & un minimum de 1’énergie de surface/interface est :

2(Yint — Y(110) + V2Y{100})
(Vint + Y{110})
et r = (2.25)
V2(Yint — Y{110} + \/57{100})

Ce calcul nous permet d’exprimer le couple de rapports d’aspect correspondant
a la forme d’équilibre du cristal de Fe en fonction du paramétre ~;,.. L’énergie totale
de I'ilot peut étre aussi exprimée en fonction de ce paramétre.

Il faut rappeler cependant que la validité du calcul que nous venons de présenter
est restreinte a '’hypothése que la forme d’équilibre posséde seulement des facettes de
type {110} et {100} comme définies par la Figure 2.17. La validité de ces hypothéses
ne peut étre confirmée que par une approche plus générale qui tient compte de toutes
les facettes possibles. Nous avons de ce fait également considéré une approche de
type Wulff.

2.5.3 Approche de Wulff

La forme d’équilibre d’un cristal peut étre déterminée par une approche géo-
métrique de type Wulff. Le théoréme de Wulff, dont la justification est rappelée
(section 1.1.4, CHAP. 1), donne des critéres sur la géométrie du cristal qui minimise

(2.23)
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son énergie de surface :
Ji _ constante (2.26)
h;
avec ;, Vs les densités d’énergie des différentes facettes et h; les distances de chaque
facette au centre du cristal. Cette approche a été adaptée au cas d’'un cristal sup-
porté. Tenir compte du fait que le cristal repose sur une surface de nature différente
revient en fait a couper le polyédre de Wulff par un demi-espace correspondant au
substrat. D’aprés le théoréme de Wulff-Kaichev, la position du plan de coupe est
définie en fonction de la différence entre 1’énergie d’interface v;,; et 1’énergie du
substrat vs = {110}, suivant :

Ji_ Gim = s) = constante (2.27)
hi hint

oll Vit et s sont les densités d’énergie de l'interface et de la surface du substrat
respectivement, et h;,, la distance entre le centre du cristal et I'interface (cf. Fi-
gure 2.18f).

La Figure 2.18al-c1 présente la forme d’équilibre d’un cristal de Fe (polyédre de
Wulff) calculée pour différents cas. En (a) on n’a considéré que les facettes {110}
et {100} comme dans le calcul d’énergie présenté au dessus (partie 2.5.2). En (b),
les facettes {310} ont également été prises en compte. Enfin sur la Figure 2.18¢1,
toutes les facettes {100}, {310}, {110}, {211} et {111} ont été utilisées. Les valeurs
de densités d’énergie utilisées sont celles présentées dans le Tableau 2.3. Une des
hauteurs, ici H1g), sert de paramétre pour définir le volume de I'ilot (H(110) est
proportionnel & V). Il faut noter que les facettes {111} n’apparaissent pas dans
la forme d’équilibre. Nous avons également représenté sur la Figure 2.18(a2-c2) les
structures d’équilibre des cristaux de Fe supportés correspondant a ~;,, = 0.25 et
Y0y = 0.6J /m? (nous verrons plus loin que c’est la valeur que nous avons pu
déterminer en ajustant les données expérimentales au modéle).

Les normales aux facettes et leur hauteur par rapport au centre du cristal étant
connues au parametre H 1) pres, il est possible de calculer les équations de toutes
les facettes introduites pour minimiser 1’énergie de surface et d’interface du cristal
de Fe. A partir de simples considérations géométriques, on détermine les relations
analytiques de la longueur, la largeur et la hauteur de I’ilot en fonction de v, et du
parametre de volume Hq1q). Les relations analytiques des rapports d’aspect r et n
en fonction de 7, en découlent.

Si on considére dans un premier temps le cas ot le cristal est délimité uniquement
par des plans {110} et {010}, on trouve :
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F1G. 2.18 — (al-cl) Polyedres de Wulff et (a2-c2) polyedres de Wulff-Kaichev calculés
pour Fe a partir des énergies de surface mentionnées dans le Tableau 2.3. (a) seules les
facettes {110} et {100} sont prises en compte, (b) avec également les facettes {310} puis
(c) {211}. Les polyédres de Wulff-Kaichev ont été calculés pour i = 0.6J/m?. 11 est
également présenté une section des formes d’équilibre du cristal supporté pour les différents
cas suivant (d) la longueur et la largeur (e) des ilots, c’est a dire suivant [110] et [001]. (f)
Rappel du principe de la construction du polyédre de Wulff-Kaichev
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— pour 0 < Yine < Y110y(V2 — 1) (= 1J/m?)

H

L = V(i + vpui0p) (2.28)
Y{110}
H

wo = (110 2(Yint — Y110y + \/57{100}) (2.29)
Y{110}
H

o= WO, (2.30)
Y{110}

— pour Y1103 (V2 — 1) < Yine < 271107 — V27(100y (22 1.72]/m?)

H 110

w = ( )Q(Vint—7{110}+\/§7{100}) (2.32)
Y{110}
H

o= WO, (2.33)
Y{110}

— et pour 27110y — \/57{100} < Yint < Y{110} (= 2.43J/m2)

H
ho= (2.30)
Y{110}

ce qui nous permet de retrouver les expressions des rapports d’aspect en fonction de
Yint dans les différents cas :

— pour 0 < iy < 7{110}(\/5 —1) (~ 1J/m?)

L 1 in
. (e + y(110)) (2.37)
w V2 (Yint — Y{110} + \/57{100})
h 1 Yint
n=— = z (2.38)
w 2 (Vint — {110y + \/5’7{100})
— pour Y103 (V2 — 1) < Yime < 27(1101 — V274100y (= 1.72J /m?)
L
w (Yint — Y110} + \/57{100})
h 1 Vint
n=— = 3 (2.40)
w 2 (Yine — Y110y + V271001)

(2.41)
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— et pour 2y(110) — \/5’7{100} < Yint < Y{110} (=2.43)/m?)

L
- -1 2.42
r=- (2.42)
h “Yint
=_ = 2.43
7 w 27(110} ( )
(2.44)

On retrouve les expressions des rapports d’aspect déterminés par le calcul de
minimisation d’énergie qui s’avére étre valides pour Vi, < 2v{110) — \/57{100}.

Un autre avantage de I'approche de Wulff est que ce calcul géométrique se pro-
longe facilement au cas le plus général. En considérant en plus des facettes {110},
{100}, les facettes de type {310} et {211} et en suivant la méme approche on obtient
pour les rapports d’aspect de l'ilot les relations suivantes :

— pour 0 < Yine < Y110} — @7{211} (~0.19J/m?)

. £ _ 12\/67{211} - 3\/5(7{110} - %nt) (2 45)
w 2 (2% — 2701103 + \/5’7{310})
h 1 Yint

n=— = = (2.46)
w 2 (2int — 279110y + \/57{310})

— pour 1o} — @7{211} < Yint < Y{110} + \/57{100} - \/57{310} (~ 0.22J/H12)

. L 1\/67{211} — V2(v1110) — Yint) (2.47)
w 2 (2%me — 271101 + VHY(3101)
h 1 Vint

n=— = 3 (2.48)
w 2 (2% — 274110} + \/57{310})

— pour yqior + \/57{100} — \/57{310} < Yint < Y110} — 37\/37{211} + \/37{310} (~

1.05J /m?)
- L _ 1\/67{211} — V2(v1110) — Yint) (2.49)
w 2 (Yt — Y110} + \/5’7{100})
h 1 “Yint
n=— = 3 (2.50)
w 2 (Vint — Y110 + \/57{100})

— pour Yoy — 37\/37{211} + \/57{310} < Yint < Y{110} — 2\/57{100} + \/57{310}
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(=~ 1.49J/m?)

- £ _ 1@7{310} - %(7{110} — Yint) (2.51)
w 2 (Yt — Y1100 + V27{100})
h 1 “Yint

n=— = = (2.52)
w 2 (Yine — Y110y + V2%1001)

— pour Yoy — 2\/5’7{100} + \/57{310} < Vint < 3110} — \/57{310} (~1.94]/m?)

- L _ @7{310} - ?(V{m} ~ Yint) (2.53)
w (Yint — Y{110} + \/5’}’{310})
h Vint

n=— = (2.54)
w (Yint — Y110y + \/57{310})

— pour 3v{110} — \/57{310} < Yint < 7{110}(3\/5 +1)— 2\/5%310} (~~ 2.O4J/m2)

- L _ @’7{310} — ?(’7{110} — Yint) (2.55)
w 279110} '
h‘ “Yint
=— = 2.56
7 w 279110} ( )
— pour 7{110}(3\/§ + 1) — 2\/5’)/{310} < Yint < Y{110} (: 2.43J/m2)
L
- -1 2.57
r== (257
h ’yint
=— = 2.58
! w 2791110} ( )

Nous venons de présenter deux approches permettant de déterminer la forme
d’équilibre des ilots de fer déposés sur une couche pseudomorphe continue de Fe/Mo(110).
En prenant en compte pour la forme du cristal les facettes {110} et {100}, les résul-
tats des deux approches sont identiques. L’intérét du calcul de minimisation repose
sur le fait que les énergies mises en jeu sont exprimées explicitement et peuvent étre
comparées aux énergies élastiques pour justifier les hypothéses de calcul. L’avantage
de la méthode géométrique de Wulff est sa simplicité et le fait qu’elle est générali-
sable & un nombre quelconque de facettes.

2.5.4 Comparaison des modeéles avec les observations expéri-
mentales

La Figure 2.19 présente les variations du couple (r,7) minimisant I’énergie de
surface/interface d’un ilot de Fe en fonction du paramétre ;.. Notons tout d’abord
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F1G. 2.19 — Variation des rapports d’aspect r = L/w et n = h/w en fonction de Yint-
Trois cas sont présentés suivant le nombre de facettes prises en compte. Les valeurs expéri-
mentales avec leurs distributions sont figurées par des rectangles. En encart, variation sur
toute la gamme 0 < Yint < Y{110} = 2.43J /m?.

" _m=hiwv—> |,

qu’on retrouve des idées intuitives : le mouillage est favorisé si I’énergie d’interface
Yint €st nulle (7 tend alors vers 0), et au contraire, lorsque I’énergie d’interface est
importante, la forme d’équilibre sera plus compacte de fagon a réduire I'interface.
Les résultats des calculs prenant en compte deux ({110},{100}), trois (+{310}),
ou quatre (+{211}) types de facettes sont présentés. Les différences sur le rapport
d’aspect vertical n = % sont faibles. Comme on peut le vérifier sur la Figure 2.18,
elles correspondent a la présence perpendiculairement a [110] de petites facettes
{310} a l'intersection des plans (110) et (010) et a l'intersection des plans (010) et
(110). Les différences sont plus sensibles pour le rapport d’aspect latéral r = 5 La
prise en compte des facettes {211} entraine une réduction notable de la longueur
des ilots. La pointe des ilots est alors tronquée par les plans (112), (121) et (211)
comme le montre la Figure 2.18-c,d. En ne prenant pas en compte les facettes {211},
I’hypothése consistant a négliger la contribution des facettes de type {310} dans
le calcul des rapports d’aspect est exacte pour une gamme d’énergie d’interface
comprise entre 0.2 et 0.5J/m?. La Figure 2.18-e permet de voir qu’en dehors de
cette plage, des facettes {310} se développent a la base de I'ilot pour minimiser les
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énergies de surface, ces facettes étant plus favorables que les facettes {110}.

La morphologie et les rapports d’aspect correspondant au minimum de 1’énergie
de surface/interface peuvent étre comparés aux ilots observés expérimentalement.
L’énergie d’interface n’est expérimentalement ni numériquement connue. Sa valeur,
fixée a priori dans les calculs, correspond donc & un paramétre d’ajustement. Sur la
Figure 2.19 nous avons reporté les valeurs moyennes des rapports d’aspect des ilots
de Fe observées pour © > Inm (dimensions supérieures & 400nm x 250nm x 40nm).
En particulier, pour Ty ~ 800K, 7 = 0.27 £0.03 et ¥ = 1.6 = 0.1. Il est intéressant
de voir que les deux rapports d’aspect peuvent étre ajustés en utilisant la méme
valeur de i, = 0.6 £ 0.15J/m? avec les calculs prenant en compte les facettes
{110}, {100} et {310}. Lorsque les facettes {211} sont prises en compte, le rapport
d’aspect latéral et de la forme des pointes de I'ilot calculés différent des observations
expérimentales. Pour 7, = 0.6J/m? (cf. Figure 2.18-¢2), les facettes (211) sont
trés étendues au dépend des facettes (101) alors que ces derniéres sont nettement
observées expérimentalement par AFM et RHEED. Il est vraisemblable que 1’énergie
des facettes y{211) soit légérement sous-estimée par Vitos par rapport & 7qii03. En
définitive, la forme des ilots reproduit assez fidélement la forme d’équilibre de Fe.
Les facettes, I'orientation et les rapports d’aspect des ilots s’expliquent donc par la
minimisation des énergies de surface et d’interface. A 800K, la croissance est proche
de T’équilibre thermodynamique de surface. Par ailleurs, nous pouvons déduire de
I’ajustement des rapports d’aspect expérimentaux, la valeur de 1’énergie d’interface
correspondant a la présence d’un réseau de dislocations entre la couche de mouillage
et I'ilot : 45, = 0.6 = 0.15J /m?2. Cette valeur comprend aussi, méme si il est faible,
un terme d’énergie d’interface chimique entre Fe et Fe(1MC)/Mo(110).

Pour cette gamme d’énergie d’interface, le calcul simplifié ne prenant en compte
que les facettes {110} et {100} n’induit pas d’erreur importante dans la forme d’équi-
libre prédite de I'ilot. L’équation 2.19 donne donc une bonne estimation de I’énergie

de surface/interface stockée par unité de volume (plus précisément FEi./ ‘/02/ %). La

Figure 2.20 représente Fio/ 1/02/ % en fonction de r et 7 pour une énergie d’interface
Yint = 0.6J/m?. Le minimum d’énergie est obtenu pour r = 1.65 et n = 0.25, pour
lesquels Eyoy /VeE'? = 4.7] /m?.

Lorsque la température de dépot est inférieure a 800K, I'accord des rapports
d’aspect est moins bon (cf. Figure 2.19). On remarque en particulier que le rapport
d’aspect latéral augmente lorsque 7y diminue. Cet effet pourrait étre relié a des
limitations cinétiques. En effet, pour atteindre la forme d’équilibre, les adatomes
incorporés a un ilot doivent pouvoir diffuser librement sur les facettes de I'ilot pour
atteindre la position qui permet de minimiser 1’énergie de surface. Ces processus
de diffusion sur les facettes et le passage des arétes de l'ilot sont des processus
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F1G. 2.20 — Nappe de l'énergie totale de surface/interface en fonction de r = L/w et
1 = h/w. Le calcul a été effectué en ne considérant que les facettes {110} et {100}. L’énergie
d’interface est vy = 0.6 £ 0.1J/m?. Le minimum d’¢nergie correspond & Eioy /VO2 3 —
4.7J/m? et la différence d’énergie entre les différentes lignes est 0.2J/m?.

thermiquement activés. La diminution de la température peut donc se traduire par
des modifications des rapports d’aspect du fait d’'une moins bonne mobilité des
atomes sur I'ilot de Fe.

Revenons maintenant sur I’hypothése consistant a négliger les contraintes élas-
tiques dans le calcul de la forme d’équilibre des ilots. Le trés bon accord obtenu aux
plus hautes températures, entre le calcul et ’expérience, montre que les hypothéses
du modeéle sont acceptables. Si 'influence des contraintes élastiques avait été non
négligeable il n’y a pas de raison pour laquelle on aurait pu trouver en n’utilisant
qu'un seul paramétre d’ajustement un accord simultané pour r et 7. Une seconde
indication du role négligeable des contraintes résiduelles vient du fait que les rap-
ports d’aspect ne varient pas avec le taux de couverture pour © > 2nm. L’énergie
élastique dépend du volume de I'ilot alors que ’énergie de surface/interface varie
avec V02/ %, Si les contraintes résiduelles avaient une valeur significative, les rapports
d’aspect de I'ilot devraient donc dépendre de la taille.

Par contre, nous avons fait remarquer pour des taux de couverture plus faibles
entre © = 0.3nm et ©® = 1.5nm et une température T, = 700K, que les rapports
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d’aspect augmentent légérement avec le taux de couverture jusqu’a se stabiliser a
leur valeur d’équilibre (cf. Figure 2.14). Cette évolution ne correspond pas a une in-
fluence de contraintes élastiques résiduelles de volume puisqu’elle devrait s’accroitre
avec le volume de I'ilot. Cet effet pourrait plutot étre relié a une influence des dé-
formations élastiques localisées au voisinage de l'interface ilot/couche de mouillage,
qui s’estompe complétement pour des hauteur d’ilots de 'ordre de (= 50nm).

Discutons finalement du role des contraintes. Pour une déformation planaire
isotrope €,/, la densité d’énergie élastique est donnée par [Sander98b| :

9 /C11 C12 Cq4 C11 3ci2 2 3ci1 dC12 Cq4
Eel—EL(Z—FI‘F?)—FELE//(?—FT—C44)+€//(T+T—7) (259)

avec pour Fe, ¢;; = 229GPa, ¢1o = 134GPa et ¢4y = 115GPa. Les mesures de
diffraction de rayons X ont mis en évidence une déformations résiduelle de fer
€1 < 0.03%, et dans le plan (110) : €71, < 0.15% £ 0.1%, €01 < 0.5% £ 0.1%.
Un doute subsiste quant a l'origine des déformations déterminées dans le plan, qui
ne proviennent pas seulement des ilots compacts mais aussi des ilots biseautés (cf.
section 2.4). En supposant une contrainte résiduelle dans I'illot de ¢, = 0.05% et
€/, = 0.25%, on détermine que la densité d’énergie élastique alors stockée dans I'ilot
serait 2.5 x 106J/m3. Pour un ilot dont les dimensions correspondent aux dimensions
moyennes observées pour ’échantillon sur lequel a été réalisées les mesures de diffrac-
tion (750nm x 470nm x 100nm), la contrainte résiduelle considérée correspond a une
énergie F/ VO2/ ® = 0.53]/m2. On peut estimer que seulement une fraction de cette
énergie pourrait étre gagnée en modifiant la forme de I'ilot. Du fait de la forme rela-
tivement aplatie des ilots, dans le meilleur des cas, on pourrait gagner =~ 10% ce qui
correspondrait a un gain d’énergie de 0.05J/m?. Comme la forme d’équilibre est le
résultat d’une compétition entre ’énergie élastique et 1’énergie de surface/interface,
on peut considérer comment un gain d’énergie élastique de 0.05J/m? influerait sur
la forme d’équilibre de I'ilot. A partir de ’équation 2.19 on détermine que cet ex-
cés d’énergie de surface correspond a une variation dans les rapports d’aspect de
Ar = £0.4 ou An = 40.05. Ces écarts a la forme d’équilibre calculée sont faibles
et comparables a la distribution expérimentale, ce qui confirme que les contraintes
élastiques ne jouent pas un role prépondérant dans ce systéme, pour les épaisseurs
d’ilots considérées ici (40nm-100nm).
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2.6 Discussion sur la croissance simultanée des ilots
compacts et biseautés

Nous avons mis en évidence que la croissance de Fe/Mo(110) dans le régime haute
température, T, > 600K, suit un mode Stranski-Krastanov. Aprés la complétion
du premier plan atomique de mouillage, il se forme simultanément deux catégories
d’ilots 3D : des ilots plats qualifiés d’ilots biseautés (cf. section 2.2) et des ilots
compacts (cf. section 2.3). La coexistence de deux types d’ilots de Fe sur Mo(110)
ou W(110) n’a jusqu’a présent jamais été rapportée.

Les ilots compacts représentent la majorité du volume de fer déposé. Nous avons
déterminé par diffraction de rayons X que les ilots compacts sont complétement re-
laxés hors du plan, suivant la direction [110]. Un doute subsiste quant aux déforma-
tions des ilots compacts dans le plan car les pics de diffraction mesurés en incidence
non normale, qui permettent de remonter au déformations résiduelles dans le plan
de I’échantillon, somment les contributions simultanées des ilots compacts et des
ilots biseautés, qui n’ont pas pu étre séparées. Expérimentalement, les déformations
moyennes dans le plan sont néanmoins inférieures a 0.5% suivant [001] et 0.15% sui-
vant [110]. Nous avons aussi montré que l'orientation et la forme facettée des ilots
compacts correspond a la forme d’équilibre d’un cristal de Fe supporté. Pour ces
températures de dépot, 600K < T, < 800K, la croissance est proche de I’équilibre
thermodynamique (de surface). La forme compacte des ilots permet de minimiser
I’énergie élastique et I’énergie de surface/interface d’un ilot.

Les ilots biseautés ne correspondent pas a une forme d’équilibre. Ils présentent
une hauteur constante (=~ Inm), et une taille latérale qui croit avec le taux de
couverture jusqu’a la formation d’une couche quasi-continue de Fe de =~ 1nm de
haut. Le paramétre de maille est trés proche de celui du massif (=~ 0.5% suivant
[001] et &~ 0.15% suivant [110]).

D’un point de vue énergétique, les ilots compacts sont les plus stables et on peut
se poser la question de savoir pourquoi les ilots biseautés se forment et pourquoi ils
ne se transforment pas en ilots compacts.

Le mode de croissance que nous avons mis en évidence pour le systéme Fe/Mo(110)
n’est pas habituel. Le début de la croissance correspond bien & un mode de type
Stranski-Krastanov, avec une premiére couche pseudomorphe de mouillage suivie
de la formation d’ilots tridimensionnels : les ilots biseautés. A partir d’'un taux de
couverture (O ~ 0.35MC), il se forme également des ilots compacts plus largement
espacés, qui comme nous 1’avons rappelé au dessus, correspondent a la forme d’équi-
libre d’un cristal de Fe. Dans la suite du dépot, les ilots compacts absorbent 5 fois
plus de matiére que les ilots biseautés. Nous avons observé que la nucléation des
ilots compacts ne correspond pas & une nucléation sur des défauts mais se rapporte
plutot a la cinétique et au libre parcours moyen des atomes de Fe, indépendamment
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de la présence des ilots biseautés.

D’autres croissances bimodales d’ilots ont été rapportées dans la littérature, en
particulier pour Ge/Si(001) [Mo090]. Dans ce systéme a été observée la formation de
petits ilots facettés de hauteur 2 a 4nm ("hut clusters"), trés denses, entre les ilots
macroscopiques de Ge plus largement séparés (de hauteur ~ 25nm). Les "hut clus-
ters" correspondent en fait 4 une phase métastable pour le systéme Ge/Si(001) :
sous l'effet d’un recuit ils disparaissent presque tous au profit des ilots macro-
scopiques. L’interprétation de formation des "hut clusters" est reliée a ’existence
d’une étape intermédiaire a la formation des ilots macroscopiques. La formation des
"hut clusters" permettrait d’accomoder plus vite les atomes arrivant a la surface de
I’échantillon qu’une nucléation directe en ilots macroscopiques. Les "huts clusters"
se forment plus rapidement et donc préférentiellement au début de la croissance avec
une forte densité, qui se traduira par un retard de la nucléation des ilots macrosco-
piques. Les atomes arrivant sur la surface diffusent ensuite vers les ilots macrosco-
piques en trouvant un chemin entre les "hut clusters", en partie par adsorption et
désorption sur ces ilots métastables.

Cependant, la similarité entre le Ge/Si(001) et Fe/Mo(110) s’arréte certainement
a la bimodalité. En effet, d’une part les ilots biseautés Fe/Mo(110) ne disparaissent
pas par recuit. D’autre part, le mécanisme de stabilisation des petits ilots compacts
("hut clusters") de Ge (probablement relaxation élastique) ne peut pas étre invoqué
pour les ilots biseautés, du fait de leur trés faible rapport d’aspect vertical (< 1072).

Néanmoins, nous pouvons imaginer que les ilots biseautés correspondent a une
phase métastable, intermédiaire a la formation des ilots compacts. Aux ilots biseau-
tés correspondrait un mécanisme de relaxation plus rapide que celui qui intervient
dans les ilots compacts, entrainant la formation de structures métastables d’épais-
seur de 'ordre de ~ Inm. Les atomes arrivant a la surface pourraient ensuite diffuser
entre les ilots biseautés jusqu’aux ilots compacts. Pour le systéme Fe/Mo(110), on
observe que les ilots biseautés continuent de croitre jusqu’a former une couche quasi-
continue de Inm de haut mais avec une vitesse inférieure a celle des ilots compacts.

Cette explication de la croissance simultanée des ilots compacts et des ilots bi-
seautés reste spéculative. Pour tester ces hypothése il faudra par exemple réaliser
des expériences de recuit aprés la croissance des ilots dans le régime haute tempé-
rature. Par ailleurs, l'origine de la hauteur constante d’environ 1nm sera discutée
dans la partie 3.1.4 en regard des résultats obtenus aprés le recuit de couches de Fe
déposées a température modérée.
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2.7 Bilan sur la croissance d’ilots auto-assemblés de
Fe/Mo(110)

Dans ce chapitre nous avons présenté une étude de la croissance épitaxiale de
Fe/Mo(110) par DLP pour des températures de dépot de 600K < T, < 800K.

Nous avons tout d’abord étudié dans le régime submonocouche la diffusion de
Fe/Mo(110) et déterminé, en appliquant les modéles de cinétique de croissance, une
valeur de I’énergie de barriére de diffusion Fq4 ~ 0.1 + 0.1eV. Nous avons observé
qu’a 300K les cinétiques de croissance de Fe/Mo(110) ou Fe/W(110) sont identiques
en utilisant le DLP et la MBE (données de la littérature). Il sera intéressant de pour-
suivre cette comparaison pour des températures différentes et également d’étudier
la cinétique de croissance de Fe/Fe(1HA)/Mo(110) avec les deux techniques.

Aprés la complétion d’un plan monoatomique pseudomorphe de Fe sur Mo, nous
avons mis en évidence la formation simultanée de deux types de nanostructures
tridimensionnelles présentant des densités et des modes de croissance différents.

Les ilots les plus denses (=~ 1.5 x 107nm™?2) sont plats et de rapport d’aspect
vertical (£) tres faible (107!-107%), avec une forme biseautée similaire a celle déja
rapportée dans la littérature pour la croissance de Fe/Mo(110) et Fe/W(110) par
MBE |Bethge95, Malzbender98|. Ils ont une hauteur moyenne de ~ Inm et croissent
par expansion latérale jusqu’a former une couche quasi-continue pour © ~ 2nm.

La deuxiéme catégorie d’ilots a une croissance 5 fois plus rapide en volume avec
une densité de ~ 0.25 x 10~°nm~2. Ces nanostructures forment un ensemble d’ilots
compacts auto-assemblés sur la surface de Mo(110). Ces ilots présentent une forme
compacte, facettée, avec des rapports d’aspect constants r = 5 ~1.7etn = % ~ (.3.
Les ilots sont terminés par des plans cristallographiques parfaits du Fer bce. Nous
avons démontré par le calcul que leur forme caractéristique et leurs rapports d’aspect
correspondent a la forme d’équilibre qui minimise 1’énergie de surface/interface d’un
ilot de Fe. Leur densité et leurs caractéristiques géométriques varient légérement avec
la température de dépot probablement du fait de différences de cinétique. Les dimen-
sions des nanostructures peuvent étre controlées par le biais du taux de couverture
avec une faible distribution. La taille des ilots varie de 1200nm x 640nm x 195nm
pour © ~ 8nm a 275nm x 200nm x 35nm pour © ~ 0.35nm.

L’origine de la croissance simultanée de ces deux catégories de nanostructures a
été discutée mais n’est pas encore comprise. Dans ces structures, le fer est presque
complétement relaxé avec des déformations résiduelles inférieures a 0.5% selon [001]
et 0.2% selon [110]. Hors du plan, les déformations n’ont pu étre déterminées que
pour les ilots compacts qui présentent le paramétre du massif & mieux de 0.03%. Dans
le plan, nous mesurons la contribution des deux catégories d’ilots simultanément,
qu’il n’a pas été possible de séparer.
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La croissance de Fe/Mo(110) permet en définitive la fabrication d’ilots magné-
tiques épitaxiés auto-assemblés sur Mo(110) dont la structure et la forme sont trés
bien définis, et sont reproduites sur I’ensemble de I’échantillon avec une relativement
faible distribution.
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Chapitre 3

Croissance de Fe/Mo(110) a
température modérée

Quelque soit la température du substrat dans la gamme 300-800K, la croissance
de Fe/Mo(110) débute par la complétion d’'un plan monoatomique de mouillage
(CHAP. 2, partie 1). Par la suite, le résultat de la croissance de Fe différe sui-
vant la température de dépot. Comme nous ’avons présenté dans le chapitre précé-
dent, la principale caractéristique de la croissance dans le régime haute température
(Ty > 600K) est I'auto-assemblage d’ilots compacts présentant la forme d’équi-
libre de cristaux de Fe. Dans ce chapitre, nous nous intéressons a la croissance de
Fe/Mo(110) dans le régime de température modérée (300K < T, < 500K) puis
a leffet d’un recuit & haute température (600K < T < 800K), en vue de la
fabrication d’assemblées de bandes nanométriques de Fe.

3.1 Mise en évidence d’une épaisseur métastable

3.1.1 Dépot de Fe/Mo(110) a 300K et 400K

A température ambiante, la croissance de Fe/Mo(110) reste quasi-bidimensionnelle
aprés la complétion du premier plan atomique de mouillage comme ’ont montré les
études MBE de Tikhov et Maltzbender [Tikhov90, Malzbender98|. Le méme mode
de croissance a été observé en DLP par O. Fruchart par diffraction RHEED et par
AFM [Fruchart98a, Fruchart99a]. Nous complétons les informations déja obtenues
par des images de microscopie STM.

La Figure 3.1 présente des images STM pour différents taux de couverture de la
croissance de Fe/Mo(110) a 300K. La vitesse de dépot est 0.5A /min. Aprés la com-
plétion de la couche de mouillage de Fe sur Mo(110), la croissance se poursuit couche
par couche jusqu’a la complétion du troisiéme plan atomique. Il faut souligner la

91
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F1G. 3.1 — Images STM (100nm x 100nm) de la croissance de Fe sur Mo(110) a 300K,
pour des taux de couverture allant jusqu’'a 4.5MC. (obtenues par O. Fruchart)

spécificité du DLP qui tend a favoriser une croissance 2D par rapport a la MBE
pour laquelle la croissance couche par couche n’est obtenue que jusqu’a ~ 1.5MC
|Tikhov90, Malzbender98|. Pour © 2> 2.8MC des tertres allongés suivant [001] se
forment (Figure 3.1 :4.5MC). La rugosité et la période spatiale des tertres aug-
mentent avec ©. La formation des tertres est d’origine cinétique (barriére Schwoebel)
et leur allongement est généralement attribué a un coefficient de collage anisotrope
pour les adatomes de Fe sur Fe(110) a cette température [Albrecht93, Fruchart99a).

Nous présentons également sur la Figure 3.2 la croissance des premiers plans
atomiques de Fe/Mo(110) a 400K. La croissance couche par couche se poursuit
jusqu’au quatriéme plan de Fe. La complétion de chaque plan atomique est possible
lors d’un dépot a 400K car les adatomes peuvent diffuser sur une plus grande distance
et compléter plus facilement les plans inférieurs. Cette possibilité est cependant
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F1G. 3.2 — Images STM (500nm x 500nm) de la croissance de Fe/Mo(110) a 400K, pour
différents taux de couverture (© < 4MC). La premiére image correspond a la couche
tampon de Mo sans dépdt de Fe.

limitée par le risque d’agglomération des atomes en structures tridimensionnelles.
La température limite avant agglomération se situe entre 450K et 500K pour le
systéme Fe/Mo(110) [Tikhov90]. Nous avons effectivement vérifié qu'un dépot de
Fe/Mo(110) a 500K conduit a la formation d’ilots tridimensionnels. La description
de la croissance a cette température sera présentée dans la Section 3.3.

Notons le role des marches atomiques lors de la croissance de Fe sur Mo(110).
Pour Ty = 400K et © > 2.95MC, on observe des tranchées de profondeur 1 a 2HA
alignées au niveau des marches atomiques. La coalescence entre les ilots du 4éme et
5éme plan atomique avec respectivement le 3éme et 4éme plan atomique de la marche
supérieure semble donc étre retardée. Ce phénoméne n’a pas été rapporté dans la lit-
térature. Il pourrait s’expliquer par une différence de relaxation des contraintes pour
les structures de 3, 4 et 5HA |Tikhov90, Malzbender98, Hauschild98a|. Au niveau
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des marches atomiques, la jonction entre deux plans présentant des déformations
différentes serait défavorable car elle nécessiterait de part et d’autre de la marche
des déformations élastiques supplémentaires. Le systéme aurait dés lors tendance a
retarder cette coalescence et & favoriser la croissance des ilots monoatomiques sur
les terrasses. La formation de trous de 1HA au niveau des marches de Mo est égale-
ment, observée dans des proportions moins importantes pour 7Ty > 600K, lors de la
formation au niveau des marches d’un deuxiéme plan de Fe (cf. partie 2.2.1, Figure
2.5). La relaxation des contraintes étant plus efficace & haute température, la diffé-
rence de déformations du n®™¢ plan atomique avec le (n — 1)®™ plan atomique de
la marche supérieure pourrait étre significative dés (n = 2), entrainant la formation
de défauts de remplissage du deuxiéme plan de Fe sur Mo(110).

3.1.2 Effet d’un recuit : mise en évidence d’une épaisseur
métastable

La Figure 3.3 présente pour différents taux de couverture compris entre 2MC
et 9MC, le résultat du recuit a T,.. > 600K d’un échantillon élaboré a 300K. Le
recuit entraine la réorganisation de la couche de Fe et I'agglomération des atomes
en structures plates et allongées pour 2HA < © < 6HA ~ 5.7MC. Leur forme
différe suivant le taux de couverture mais leur hauteur est constante et correspond a
4HA. Ces structures reposent sur deux plans atomiques de Fe d’aprés la calibration
du taux de couverture avec la balance a quartz. Outre ce mouillage, le systéme
semble donc adapter sa morphologie pour adopter une épaisseur constante de 6 H A
(au dessus de Mo). En fonction du taux de remplissage GZEZA, on observe d’abord
des ilots, puis des bandes allongées qui finissent par percoler et former une couche
continue atomiquement plane pour © ~ 6HA. Au dela de ce taux de couverture,
des ilots compacts de hauteur ~ 6nm apparaissent (Figure 3.3-h). La formation de
ces ilots se produit au détriment de la couche continue d’épaisseur ~ 1.2nm qui se
désagrége. Les ilots 3D apparaissent donc comme plus favorables énergétiquement
que les portions de couches d’épaisseur 6 H A. Nous considérons donc 6 H A comme
une épaisseur métastable. L utilisation de températures de recuit différentes, dans
la gamme 7;.. = 600K — 800K, n’entraine pas de modification notable.

Les échantillons élaborés a 400K et recuits suivant la méme procédure présentent
une reconfiguration qualitativement identique. La hauteur des structures de Fe qui se
forment sur les deux plans atomiques de mouillage est cependant étendue a 6 — 7THA.
L’épaisseur de métastabilité de la couche de Fe recuite passe donc de 6H A pour
T, = 300K, a 8H A pour T; = 400K.
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a) ~2MC e) ~4.2MC

STM, 750x750nm

b) ~2.2MC

Fi1G. 3.3 — Tmages STM et AFM d’un dépot de Fe a 300K recuit & haute température
(Tyec > 600K) pour différents taux de couverture. Pour chaque cas, a gauche est présentée
une image STM de 950nm x 950nm, et & droite une image AFM de 5000nm x 5000nm,
sauf pour (h) ou sont présentées deux images AFM.
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3.1.3 Structure cristallographique de la couche d’épaisseur
métastable
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F1G. 3.4 — Spectres de diffraction de rayons X en incidence rasante sur une couche quasi-
continue de Fe d’épaisseur 6 H A correspondant & © ~ 5MC déposée a 300K et recuite a
600K. (a) et (b) correspondent aux spectres de diffraction 6/20 pour Fe(110) et Fe(002)
respectivement. (c) présente le résultat d'un balayage en ® pour 0p,qg9 = 22.33°. Des
spectres en géométrie /26 ont ensuite été réalisés pour déterminer les positions de chaque
pic, qui ont été reportées sur la figure.

Des mesures de diffraction de rayons X en incidence rasante ont été réalisées pour
déterminer les déformations dans ces structures d’épaisseur 6 H A. Ces expériences
ont été réalisées au Laboratoire de Cristallographie par A. Liénard sur un diffrac-
tomeétre 4 cercles adapté a la géométrie en incidence rasante. L’échantillon mesuré
correspond a une couche de >~ 5MC de Fe déposée a 300K et recuite a 600K, dont
la morphologie vérifiée en AFM correspond a une couche quasi-continue d’épaisseur
6H A, similaire a la Figure 3.3f.

La Figure 3.4a-b présente les diagrammes de diffraction obtenus pour les plans
(110) et (002). On met en évidence que le fer est presque totalement relaxé et
présente des paramétres qui s’écartent de moins de 1% de ceux du fer massif. Pour
des plans de diffraction (002), une déformation résiduelle de +0.2% est mesurée.
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Pour les plans (110), on observe deux pics de diffraction, le premier a g = 22.33°
correspondant au fer massif et le deuxiéme a g = 22.21° correspondant & une
déformation du paramétre de maille du fer de +0.5% par rapport au massif. Compte
tenu de ’homogénéité du dépot de Fe vérifiée par AFM en effectuant des images sur
plusieurs zones de I’échantillon, ces deux pics de diffraction ne peuvent pas provenir
de la présence de deux types de nanostructures, ilots compacts et couche continue
de ~ Inm par exemple. Pour la couche continue de 6 H A il semble donc exister des
zones de surface supérieure a la longueur de cohérence des rayons X pour lesquelles
le mécanisme de relaxation des contraintes est différent.

Par ailleurs, la Figure 3.4c présente les balayages en ® pour les angles de Bragg
correspondant au plans Mo{110} et Fe{110}. Cette procédure permet de vérifier les
relations d’épitaxie dans le plan et la présence de macle en faisant tourner I’échan-
tillon sur lui méme pour un angle de Bragg fixé. Conformément aux études précé-
dentes sur la croissance de Mo(110) sur Al;03(1120) [Fruchart98d], la couche tampon
de Mo(110) ne présente pas de macle. Pour g = 20.25°, les pics de diffraction de
Mo{110} apparaissent & ® = 0° et & = 180°. Par contre pour Fe{110} il existe
en plus des pics & & = 0° et & = 180°, la présence de pics supplémentaires pour
® =35.4° & =68.4°, & = 111.5° = 180° — 68.5° et & = 144.6° = 180° — 35.4°. Des
spectres en géométrie /26 ont été réalisés pour chaque angle ® pour déterminer
I’angle de Bragg correspondant au maximum de diffraction de ces plans. Pour les
différents angles ® autres que ® = 0° et & = 180°, un seul pic de diffraction est
observé qui correspond soit & O = 22.33°, soit a g = 22.21°. L’échantillon présente
en définitive des plans avec le paramétre Fe{110} massif pour & = 0°, & = 180°,
® = 35.4° et & = 146.6° et des plans distants de +0.5% par rapport au Fe{110}
massif pour ® = 0°, & = 180°, & = 68.4° et & = 111.5°. La catégorie de pics de
diffraction correspondant a 6z = 22.33° est légérement plus large que pour ceux cor-
respondant a g = 22.21°, ce qui indique une longueur de cohérence des structures
relaxées plus faible que les structures encore contraintes.

La présence de ces pics de diffraction est surprenante et n’est pas comprise pour
I'instant. Il est en effet peu vraisemblable qu’il s’agisse de la formation de macles
de Fe/Mo[110]. Nous avons vérifié que la couche tampon de Mo ne présente pas de
macle. Fe et Mo ayant la méme symétrie cubique centrée les déformations corres-
pondant a Dépitaxie de Fe telle que Fe[112]//Mo|001] et Fe[112]//Mo[001] seraient
considérables. Qui plus est, les directions & ® = +68° par rapport a [110] ne cor-
respondent pas a une direction cristallographique de la couche tampon de Mo. Le
diagramme de diffraction I(®) pour les plans {002} aurait pu nous permettre de
conclure sur la présence ou non de macle mais cette expérience n’a pas pu étre faite
car le diffractométre est alors tombé en panne longue. Des observations similaires ont
déja été rapportées pour le systéme Fe/Mo(110) par Tikhov et Bauer |Tikhov90].
Ces auteurs mettent en évidence par LEED D'existence d’un cliché de diffraction
complexe aprés le recuit a T,.. > 820K d’une couche déposée a 300K. Il existe
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trois orientations différentes pour Fe(110), Fe[001]//Mo[001], Fe[112]//Mo[001] et
Fe[112]//Mo|001]. La présence de ces pics de diffraction était alors attribuée a la for-
mation d’un alliage a 'interface entre Fe et Mo. Dans le cas présent, la température
de recuit est seulement de 600K, aussi la formation d’un alliage semble peu probable.
Ceci semble confirmé par le fait que seule la relation d’épitaxie Fe[001]//Mo[001] a
été mise en évidence pour les couches déposées a plus haute température (700K) (cf.
Figure 2.15). Enfin, le fait de retrouver des pics de diffraction avec un paramétre de
Fe distant du paramétre massif de moins de 0.5%, nous permet d’éliminer aussi une
éventuelle oxydation de la couche métastable de Fe.

Il apparait en définitive que les phénomeénes de relaxation qui interviennent lors
du recuit d’une couche de Fe/Mo(110) déposée a température modérée sont com-
plexes. Leur compréhension nécessitera une étude plus approfondie des déformations,
qui n’a malheureusement pas été possible dans le cadre de cette thése.

3.1.4 Discussion sur l'origine de I’épaisseur métastable de
Fe/Mo(110)

Pour un systéme présentant un fort désaccord de paramétre de maille comme
le systéme Fe/Mo(110) (f = —8.9%), la relaxation des contraintes élastiques se
fait par I'introduction d’un réseau de dislocations. L’énergie associée au réseau de
dislocations est proportionnelle & son étendue; la croissance d’ilots tridimension-
nels est donc favorable comme nous l'avons vu au CHAP. 2. La croissance 2D de
Fe/Mo(110) est cependant obtenue & température modérée (300K et 400K) du fait
de limitations cinétiques. L’introduction de dislocations pour © ~ 1.5MC ne permet
de réduire que partiellement les contraintes élastiques. Pour © ~ 5MC, Tikhov et
Bauer rapportent des paramétres de maille de Fe de +1.4% et +1.2% suivant [110]
et [001] respectivement [Tikhov90|. Lors d’un recuit, le systéme est donc susceptible
d’évoluer vers une configuration plus stable.

La réorganisation de la morphologie que nous avons observée apres le recuit
d’une couche continue déposée a température modérée est donc compréhensible.
Cette tendance a former des nanostructures 3D lors d’'un recuit a d’ailleurs déja été
rapportée pour les systémes Fe/Mo(110) [Tikhov90] et Fe/W(110) [Sander98b]. Ce-
pendant, on attendrait d’un point de vue énergétique des ilots présentant une forme
compacte telle que celle que nous avons décrite dans le CHAP. 2. A la place, nous
observons la formation de structures de hauteur constante et de rapport d’aspect
vertical h/L ~ h/w supérieur a 100, qui augmente avec le taux de couverture. En
particulier, pour ©® = 6H A, la procédure de recuit résulte en la formation d’une
couche continue atomiquement plane. Ce mode de croissance est comparable avec
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celui des ilots biseautés, observé lors de la croissance de Fe/Mo(110) a haute tem-
pérature (600 < Ty < 800K). Les ilots biseautés présentent également une épaisseur
constante de 'ordre de 1nm et une croissance par expansion latérale jusqu’a former
une couche quasi-continue pour des taux de couverture importants (© > 2nm). Il est
donc raisonnable de rapprocher ces deux types de structures. La morphologie trés
différente des bandes de Fe et des ilots biseautés pourrait provenir des conditions de
formation différentes.

Les modifications de morphologie qui ont lieu pendant le recuit a haute tem-
pérature sont certainement reliées a un mécanisme de relaxation des contraintes.
L’épaisseur métastable observée doit alors correspondre a une hauteur critique pour
laquelle les contraintes sont le plus efficacement relaxées, compte tenu du réseau de
dislocations qui peut étre introduit a I'interface. On note cependant que pour une
épaisseur supérieure a 6-8HA déposée a 300K, le recuit entraine la formation d’ilots
compacts au dépend de la couche continue de 6-8HA qui se désagrége. On peut envi-
sager qu’'un nouveau type de réseau de dislocations puisse alors étre introduit dans
les ilots compacts. Compte tenu des faibles déformations résiduelles, cette transition
pourrait correspondre au passage d’'un réseau commensurable de dislocations & un
réseau de dislocations incommensurable, favorisé pour les épaisseurs supérieures a 6-
8HA, et permettant une relaxation compléte des contraintes élastiques. Pour autant
cette approche n’explique pas l'inhibition de la croissance des ilots biseautés au dela
de 6HA. 11 est surprenant en effet de constater au cours de la croissance des ilots
biseautés ou de la formation des bandes de Fe qu’il soit plus favorable d’étendre la
surface sur laquelle se développent des dislocations plutét que d’augmenter la hau-
teur des nanostructures, ce qui permettrait de réduire I’énergie des dislocations. La
raison pourrait venir de limitations cinétiques, mais nous avons observé que le résul-
tat du recuit est indépendant de la température de recuit. Méme si les températures
de recuit utilisées sont limitées dans la gamme 600K < Ti.. < 800K, on s’attendrait
a observer une différence d’épaisseur de stabilité.

Les mécanismes de relaxation qui imposent pour le systéme Fe/Mo(110) lexis-
tence de cette épaisseur de métastabilité, qui apparait a la fois pour une croissance
ou un recuit a température élevée, ne sont donc pas encore compris. Il sera nécessaire
d’étudier plus systématiquement les contraintes avant et aprés recuit pour différents
taux de couverture pour mieux comprendre ce mécanisme de relaxation.

Par ailleurs, les premiers résultats de diffraction de rayons X, en regard des ob-
servations de Tikhov et Bauer par LEED, Auger et TDS [Tikhov90| suggérent la
formation d’un alliage d’interface Fe-Mo. Serait-il possible que les ilots biseautés et
les bandes de Fe correspondent & la formation de cet alliage? Les paramétres de
Fe déterminés par diffraction de rayons X différent des paramétres du fer massif
de moins de 0.5%. Par conséquent, s’il existe un alliage, il doit étre présent uni-
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quement & l'interface, et ne permettrait pas d’expliquer 1’épaisseur métastable. Il
faut noter également, que Tikhov et Bauer n’ont observé I'apparition d’un alliage
que pour une température de recuit > 820K, alors que le recuit que nous avons
effectué pour obtenir les structures de 6HA d’épaisseur étudiées aux rayons X, était
seulement de 600K. Enfin, si un recuit a 650K d’une couche déposée a température
ambiante entraine la formation d’un alliage d’interface et de domaines tournés de
+35°, le méme phénomeéne devrait avoir lieu lors d’une croissance a 700K ou 800K.
On devrait alors observer des domaines d’orientation des ilots compacts dont I’orien-
tation suivant [001] est imposée par la forme d’équilibre du cristal de Fe. Sur tout
I’ensemble des échantillons que nous avons observé, cela n’a jamais été le cas. Bien
qu’on ne puisse pas l'écarter totalement, I’hypothése de la formation d'un alliage
d’interface nous parait peu probable.

3.2 Bandes de Fer auto-organisés sur Mo(110)

3.2.1 Nucléation des bandes de Fe sur les marches de Mo

) 7 2f"
£ 38
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F1G. 3.5 — (a) Image STM (950nm x 950nm) de ~ 3MC de Fe déposé a 400K et recuit
pendant 1h a 700K. (b) Image STM de la surface de Mo(110) avant le dépot de Fe (méme
échelle). (c) Section suivant le trait indiqué sur la figure-a avec un schéma présentant la
morphologie de I’échantillon aprés recuit.

Nous venons de montrer que lors d’un recuit a haute température, la couche 2D de
Fe obtenue par un dépot a 300K (400K) évolue pour un taux de couverture compris
entre 2H A et 6H A(respectivement 2H A et 8H A) de maniére a ne présenter que des
nanostructures d’égale hauteur. En fonction du taux de couverture, les structures
obtenues présentent différentes morphologies. Dans la gamme de taux de couverture
2.2MC < © < 4.5MC il se forme en particulier des bandes nanométriques de Fe. Les
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images AFM de la Figure 3.3b-e montrent qu’elles sont paralléles et réguliérement
espacées. Cette organisation est reliée a la présence de marches atomiques sur le
substrat. La Figure 3.5 présente une image STM d’un dépdt a 400K de 3MC de
Fe, recuit a 700K. Les bandes de Fe sont exactement paralleles a la direction des
marches observées sur la surface nue de Mo(110) et présentent la méme périodicité.
A partir d’observations STM sur des bandes de Fe en cours de constitution, on met
en évidence que les ilots sont situés sur le bord inférieur des marches atomiques. Ceci
est confirmé par I'existence d’un coté droit et un coté rugueux des bandes, le coté
de I'tlot qui se trouve en bord de marche étant le plus rectiligne puisqu’il reproduit
en fait la régularité des marches du substrat. Les structures de 4H A se collent donc
préférentiellement sur le bord inférieur des marches, qui constitue un site privilégié
pour la nucléation des ilots. Cette tendance des ilots de Fe a coller le bord inférieur

des marches a également été observée lors d'un recuit par Hauschild sur le systéme
Fe/W(110) pour des ilots de 3 — 5H A [Hauschild98a].

3.2.2 Controle des paramétres des bandes de Fe auto-organisées

Cette procédure de dépot a température modérée suivie d’un recuit a haute
température se révéle étre une méthode trés intéressante pour fabriquer des nano-
structures 1D auto-organisées. Le réseau de marches de Mo sert de gabarit pour
I’organisation des bandes de Fe. Les techniques habituelles d’auto-organisation par
décoration d’atomes en bord de marche utilisent un régime de flux de marche et la
hauteur des structures se limite a 1 voire 2HA |Elmers94, Hauschild98c¢|. Notre pro-
cédure donne la possibilité de réaliser des nanostructures de 6 a 8 plans atomiques.
Nous présentons dans cette section comment peuvent étre controlés les paramétres
des bandes de Fe.

» contrdle de ’orientation et de la distance entre bandes

Comme nous ’avons présenté dans la section 1.6, I’orientation et I’espacement
des marches atomiques de la surface de Mo(110) dépend de la désorientation
de coupe du substrat de saphir par rapport a la surface d’épitaxie (1120).
La direction et 'espacement des bandes de Fe qui s’ancrent sur les marches
de Mo peuvent donc étre controlés par le choix du substrat. La Figure 3.6
présente pour illustration la fabrication de bandes de Fe avec trois orientations
et espacements différents.
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FI1G. 3.6 — Images AFM 10*nm x 10*nm de bandes de Fe présentant des orientations et
des espacements différents aprés un dépot sur des substrats de AloOg de désorientations de
coupe différentes. L’espacement des marches, w;, est donné sur chaque figure. Sur 'image
de droite, les ilots observés en plus des bandes de Fe sont dus & un re-dépot de 0.25MC de
Fe a 700K, aprés une premiére étape de dépot a 400K et recuit a 700K (© ~ 3MC).

F1G. 3.7 — Images AFM 5000nm x 5000nm de bandes de Fe avec des largeurs différentes
dépendant du taux de couverture (Ty = 400K, Tyec = T00K).

» controle de la largeur des nanostructures

La surface occupée par les bandes de fer est directement reliée a la quan-
tité de matiére déposée puisque la hauteur des bandes est un paramétre fixé
par I’épaisseur de métastabilité e,. En fonction de la largeur des terrasses
Wierrasses, 1a largeur des bandes wy,,q4es €St par conséquent controlée avec le
taux de couverture ©. Théoriquement, la largeur des bandes suit la relation
Whandes = Werrasses(© — 2H A) /emet. Pratiquement, il faut tenir compte des ir-
régularités des bandes de Fe, en particulier du c6té non délimité par la marche
du substrat. Ainsi pour des taux de couverture trop proche de © = e, on
observe la percolation des bandes de Fe. La Figure 3.7 présente des images
AFM pour différents taux de couverture d’un échantillon déposé a T, = 400K
et recuit a Ty.. = 700K.
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» controdle de la hauteur

Pour des conditions de dépot fixées, nous avons vu que la hauteur des nano-
structures est une constante qui correspond a I’épaisseur métastable e, qui
est attribuée a un effet de relaxation des contraintes. La manipulation de la
hauteur des bandes de Fe est difficilement réalisable. L’utilisation de différentes
températures de recuit dans la gamme 600K < T < 800K s’est avérée sans
influence sur e,.. Néanmoins, nous avons observé que celle-ci peut étre trés
faiblement augmentée si le dépot initial est réalisé a 400K plutot qu’a 300K.
La hauteur des bandes atteint ~ Inm pour 7; = 300K et T,.. = 700K, et
~ 1.5nm pour T; = 400K et T, = 7T00K. Cette tendance ne peut cependant
pas étre appliquée a de plus hautes températures car le mode de croissance
initial est alors modifié comme nous le verrons dans la section suivante.

F1G. 3.8 — Images AFM 5000nm x 5000nm présentant l'effet d'un re-dépot a 700K (a)
et & 550K (b), aprés une premiére étape de formation de bandes de Fe (Ty = 400K et
Thee = TO0K).

Nous avons recherché a accroitre la hauteur des bandes en effectuant des re-
dépots a différentes températures sur les bandes de Fe auto-organisées obtenues
aprés la premiére étape de dépot et recuit. L’objectif était de se servir de cette
premiére étape comme gabarit pour la suite de la croissance. Cette approche
n’a pas été concluante, comme le montre la Figure 3.8. Si le re-dépot est
effectué a haute température (Tr.q > 600K), des ilots compacts nucléent par
dessus les bandes de Fe indépendamment du premier dépot (Figure 3.8a). Si
le re-dépot est effectué a température modérée (Troq < 550K), on observe le
remplissage des vallées entre les bandes de Fe vers la complétion d’une couche
continue d’environ 1nm d’épaisseur (Figure 3.8b).
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3.3 Croissance a 500K

Nous avons vu que, par l'intermédiaire du recuit a haute température d’une
couche de Fe déposée a 300K ou 400K, il est possible de fabriquer des bandes de
Fe auto-organisées sur Mo(110). Leur hauteur est cependant limitée a 1.5nm. Dans
cette partie, nous nous intéressons a la croissance de Fe/Mo(110) a 500K. Bien que
présentant un mode de croissance treés différent, elle conduit également a la formation
de nanostructures allongées le long des marches de Mo, mais dont la hauteur peut
atteindre SHnm.

a) STM 500nmx500nm

F1G. 3.9 — (a) Images STM (500nm x 500nm) présentant les premiers stades de la croissance
de Fe sur Mo(110) a 500K, et (b) images AFM (1000nmx1000nm) présentant la suite du
dépot au dela de © > 2MC.

La Figure 3.9 présente différents stades d'un dépot de Fe/Mo(110) a 500K. Aprés
la complétion du premier plan atomique, la croissance couche par couche se poursuit
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F1G. 3.10 — Images AFM 5000nmx5000nm d’un dépot de Fe/Mo(110) a 500K pour © =
5MC et ©® = 10MC. Au centre, zoom sur un ilot compact facetté de taille 160nm x 100nm x
9nm, et sur un ilot plat allongé de taille 740nm x 130nm x 5nm. L’ilot plat est allongé
le long des marches de Mo, ici paralléeles a [001], et présente un bord assez rectiligne qui
pourrait correspondre & la position de la marche.

jusqu’a terminer le deuxiéme plan de Fe. On observe alors la nucléation d’ilots
tridimensionnels. A 500K, le mode de croissance est donc de type Stranski-Krastanov
avec deux couches de mouillage de Fe sur Mo(110). Ces observations sont en accord
avec les mesures Auger de Tikhov et Bauer qui indiquent dans le cas MBE la fin de
la croissance 2D pour © = 1.8MC a 500K [Tikhov90|. Les ilots qui se développent
par la suite ont des caractéristiques trés différentes de celles des ilots obtenus dans
le régime haute température (7 > 600K). Les Figures 3.9b et 3.10a présentent des
images AFM des ilots correspondant & © = 5MC. Par rapport a un dépot a 700K,
la densité des ilots est augmentée d'un facteur 50 et la surface occupée par les ilots
correspond a 25% de la surface totale, par rapport a 5% a 700K. Comme on peut
le voir sur la Figure 3.10, il se forme quelques ilots 3D compacts facettés ayant
pour dimensions typiques 170nm x 120nm x 10nm mais ces derniers ne représentent
qu’une faible proportion du volume de Fe déposé (agrandissement central supérieur).
La plus grande partie des ilots ont une hauteur de 3 & 4nm, une largeur moyenne
de w ~ 140nm et sont tous allongés paralléelement aux marches. Pour des taux de
couverture croissants, la longueur des ilots est notablement augmentée alors que la
largeur et la hauteur ne varient pratiquement pas. Pour © ~ 10MC (Figure 3.9b
et 3.10b), il se forme une assemblée d’ilots allongés dans la méme direction dont le
rapport d’aspect latéral 5 est en moyenne de 5 et dont la hauteur est 5nm. Nous
n’avons pas réalisé d’échantillons pour des taux de couverture supérieurs a 10MC
mais on peut s’attendre a ce que les ilots finissent par coalescer et forme une couche
quasi-continue de Fe.

La Figure 3.11 montre les clichés de diffraction RHEED obtenus sur un tel échan-
tillon avec un taux de couverture de 10MC (Figure 3.10b). On distingue & nouveau
trois catégories de raies. La premiére correspond a des raies perpendiculaires a la
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surface de ’échantillon avec le paramétre de maille de Mo. Elles sont associées a la
couche pseudomorphe de mouillage présente entre les ilots. La deuxiéme catégorie de
raies est également perpendiculaire & la surface de I’échantillon avec un paramétre
proche de celui de Fe massif. Ces lignes proviennent de la diffraction des électrons
sur le sommet des ilots. La détermination des parameétres de maille montrent une
déformation par rapport au massif de +2.6% + 1% suivant [001] et +1%+1% suivant
[110]. La relaxation du fer n’est donc pas compléte dans la direction [001] & 500K, en
accord avec les mesures par LEED de Tikhov et Bauer [Tikhov90|. Suivant les azi-
muts [001] et [110], les clichés de diffraction RHEED présentent également des raies
inclinées qui indiquent la présence de facettes de type {310} et {111} respectivement.

2% ordre

17 ordre

Faisceau
incident

F1G. 3.11 — Clichés de diffraction RHEED pour dépdot © = 10MC a 500K suivant les
trois azimuts [001], [110] et [111]. Les clichés sont décalés de quelques degrés par rapport
a I’angle azimutal pour mettre en évidence les différentes catégories de raies.

La croissance a 500K se présente donc comme un cas intermédiaire entre le régime
température modérée présenté au début de ce chapitre et le régime haute tempéra-
ture décrit au CHAP. 2. L’énergie fournie au systéme est suffisante pour que puisse se
développer un mode Stranski-Krastanov a la place du mode pseudo-Frank-Van der
Merwe observé a 300K et 400K. Cependant, la température reste faible et la crois-
sance est soumise & des limitations cinétiques qui n’ont pas lieu pour 7y > 600K.
La diffusion de surface est ainsi moins performante a 500K qu’a haute tempéra-
ture. La premiére conséquence est une densité d’ilots plus importante. La deuxiéme
conséquence est une dépendance de la diffusion de surface vis & vis des marches
atomiques. Alors qu’a 700K les adatomes diffusent librement sur la surface, a 500K
la probabilité de pouvoir passer les marches atomique est fortement diminuée ce qui
entraine la formation d’ilots entre les marches de Mo. Le méme type de limitation
peut s’appliquer a la diffusion sur les ilots de Fe pour passer d’un plan atomique a
un plan supérieur, et donc expliquer la faible hauteur des ilots et sa faible variation
avec le taux de couverture. Le role limitant des marches atomiques vis a vis de la
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diffusion a été étudié par Reuter et al. pour les systémes Co, Ni, Fe sur W(110)
|Reuter98|. Dans leurs expériences, les auteurs observent une compétition entre une
anisotropie de diffusion déterminée par la structure cristalline et une anisotropie
de diffusion reliée aux marches du substrat. Ce dernier type d’anisotropie de diffu-
sion est dominant en dessous d’une température limite : 820K pour Co/W(110) et
Ni/W(110). Pour la diffusion de Fe sur W(110) ils ne notent aucune dépendance avec
I'orientation des marches dans la gamme de température 720K-1070K. De la méme
fagon, nous n’avons pas observé de dépendance de la croissance de Fe/Mo(110) par
rapport a l'orientation des marches de Mo pour 600K < Ty < 800K. Nous montrons
ici que la température pour laquelle la diffusion de Fe devient sensible a ’orientation
des marches est comprise entre 500K et 600K.

» Effet d’un recuit

F1G. 3.12 — Images AFM (5000nm x 5000nm) d’un dépot de Fe/Mo(110) a 500K pour
© = 2.5MC, © = 5MC et © = 10MC recuit & 700K pendant 1 heure. Les ilots sont allongés
le long des marches de Mo qui sont ici environ paralleles a [001].

Comme pour les échantillons élaborés a 300K et a 400K, nous avons considéré
effet d’un recuit & 700K sur les échantillons de Fe/Mo(110) déposés a 500K. Comme
le montre la Figure 3.12, le recuit n’entraine pas de modification morphologiques
importantes. La proportion d’ilots compacts et d’ilots allongés est conservée. On
note simplement une amélioration de la régularité dans la forme des ilots et le fait
qu’ils sont moins facettés. Les mesures de diffraction RHEED mettent en évidence
que les ilots de Fe sont a présent relaxés a mieux que 1% des paramétres du Fer
massif. Le recuit a 700K permet donc la relaxation des contraintes élastiques stockées
dans les ilots, vraisemblablement par une reconfiguration du réseau de dislocations
a la base des ilots.
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3.4 Bilan de la croissance de nanostructures allon-
gées de Fe/Mo(110)

A température modérée, la croissance de Fe sur Mo(110) différe de la croissance
a haute température du fait de limitations cinétiques. A 300K ou a 400K, ces li-
mitations cinétiques permettent d’obtenir des couches continues de Fe. Un recuit a
haute température (7. > 600K) entraine de fortes modifications structurales qui
permettent la relaxation des contraintes résiduelles. Nous avons mis en évidence pour
le systéme Fe/Mo(110) qu’il existe une épaisseur métastable ey, telle que pour des
taux de couverture 2HA < © < e, il ne se forme que des structures présentant
cette épaisseur. Son origine est attribuée a une réduction optimum des contraintes
élastiques, méme si le role d’un alliage & I'interface ne peut pas étre complétement
écarté. Nous avons constaté que e, ne dépend pas de la température de recuit,
mais de la température de dépot avant recuit T : elle passe de 6MC pour un dépot
avant recuit a T, = 300K a 8MC pour T; = 400K. Il existe une gamme de taux
de couverture pour laquelle le recuit induit la formation de bandes de Fe disjointes,
alignées le long des marches, sur une couche continue de 2HA. Nous avons montré
que cette méthode permet de fabriquer des bandes auto-organisées de Fe de 1.2nm a
1.5nm de hauteur et dont 'orientation, I’espacement, la largeur peuvent étre contro-
lés a partir de la désorientation du substrat de saphir et du taux de couverture de
Fe.

Un dépot a 500K permet également d’obtenir des nanostructures de Fe allongées
sur une couche de 2HA de mouillage. Ce mode de croissance est obtenu du fait de
limitations cinétiques pour la diffusion du fer au passage des marches atomiques,
qui conduisent a la formation d’ilots plats allongés le long des marches de Mo(110).
Ces structures ont une forme moins réguliére que par la méthode de dépot a 300K
ou 400K suivi d'un recuit, mais elles ont ’avantage de présenter une hauteur plus
importante, de Snm.
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F1G. 3.13 — Schéma récapitulatif des modes de croissance de Fe/Mo(110).
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Chapitre 4

Propriétés magnétiques de
nanoparticules : introduction

4.1 Le magnétisme des systémes de dimensions ré-
duites

4.1.1 Différents types d’énergies magnétiques

A T’échelle macroscopique, le magnétisme est dominé par les domaines et les pa-
rois de domaines. Le renversement de ’aimantation se réalise par des processus de nu-
cléation, propagation, annihilation de parois. L’origine des domaines magnétiques re-
pose sur la compétition entre les différents termes de 1’énergie magnétique : I’énergie
d’échange, I’énergie d’anisotropie (magnétocristalline, surface/interface, ...), I’éner-
gie Zeeman ou de champ appliqué, et I’énergie magnétostatique ou énergie dipolaire.

» L’énergie d’échange, .y, :

D’origine quantique, 1’énergie d’échange est de nature électrostatique. Elle est
trés intense mais n’agit qu’entre moments proches voisins et s’atténue tres
vite avec la distance. Dans les systémes ferromagnétiques, elle tend a ali-
gner les moments parallélement les uns aux autres et favorise donc une ai-
mantation uniforme. La densité d’énergie d’échange FE.., peut s’écrire Foq, =

0
(pour Fe, Acan =~ 2 x 1071J/m). Cette expression exprime la densité d’éner-
gie que cotite au systéme une déviation de la distribution d’orientation des
moments par rapport & une orientation uniforme.

2
Acen (2 (aé\i) ), ol Aean est la constante d’échange du matériau considéré

113
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» L’énergie d’anisotropie, F, :

L’énergie d’'un matériau ferromagnétique dépend aussi de la direction de I’ai-
mantation M par rapport aux axes cristallographiques du matériau. Cette
dépendance, qui résulte d’interactions spin-orbite, décrit une énergie d’aniso-
tropie.

Cette énergie peut prendre plusieurs formes : L’énergie d’anisotropie magnéto-
cristalline correspond a celle du matériau massif (i.e. infini avec un parameétre
de maille relaxé). Elle est reliée a la symétrie du cristal. Dans le cas d’un cristal
cubique comme le fer, la densité d’énergie d’anisotropie magnétocristalline est
exprimée par Ey. = Kia + Ky + Kza? + ... avec a = a?a3 + a3a2 + ala?,
[ = ala3a3, avec a; les cosinus directeurs de M suivant les axes du cube, et
avec K1, Ky et K3 les coefficients d’anisotropie caractéristiques du matériau.
En général, Ky et K3 sont faibles par rapport a K; et peuvent étre négligés.
Pour le fer, K; ~ 4.8 x 104J/m?, Ky ~ 2 x 102J/m3 et K3 < 2 x 102]J/m?
|Escudier73]. Toute déviation a cette situation idéale introduit des termes cor-
rectifs. Ces termes correctifs peuvent résulter de déformations élastiques du
cristal : on considére alors I’anisotropie magnétoélastique. L’énergie d’aniso-
tropie magnétoélastique n’est donc rien d’autre que la différentielle de I’énergie
magnétocristalline par rapport a la déformation. On peut noter que pendant
longtemps, on pensait que I’énergie magnétocristalline était linéaire avec la
déformation. Récemment, des mesures d’anisotropie réalisées sur des couches
minces ont montré un comportement fortement non linéaire [Sander99|. Une
autre déviation a la situation idéale du matériau massif est la présence d’inter-
faces qui correspond a une brisure de symétrie du fait de la taille finie. On est
amené a introduire des termes d’énergie d’anisotropie de surface, de marches
qui s’expriment en fonction de la symétrie du cristal et de 'interface.
Pratiquement, 1’ensemble de ces contributions microscopiques peut étre re-
groupé en un seul terme d’énergie d’anisotropie F, caractérisé par des coeffi-
cients d’anisotropie effectifs k1, ks, ... qui englobent ’ensemble des contribu-
tions a ’anisotropie du matériau : magnétocristallin, surface, marches...

» L’énergie Zeeman FEy :

L’énergie Zeeman traduit 'interaction d’un champ magnétique extérieur avec

ﬁ
la distribution d’aimantation du matériau. Elle s’exprime par £y = — 19 H ). -
—

M.
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» L’énergie magnétostatique ou énergie dipolaire Fj :

Le matériau ferromagnétique, par son aimantation, génére lui-méme un champ
magnétique : le champ dipolaire ou champ démagnétisant (ﬁdem). Comme
pour un champ magnétique extérieur, le champ dipolaire interagit avec la
distribution d’aimantation du matériau, ce qui se traduit par une énergie Fq =
—%,uoﬁdem . ]\_4> Le facteur 1/2 provient du fait qu’il s’agit d'une auto-énergie
puisque ﬁdem est généré par la matiére elle-méme. Le terme d’énergie dipolaire
est non local et dépend de la distribution d’aimantation dans I’ensemble de
I'objet considéré. Par analogie avec 1'électrostatique, on décrit couramment
le champ dipolaire comme provenant de charges magnétiques de volume et
de surface de densité respectives p = —dz’v(]\—/.l) ) et o = M- T, avec 1 le
vecteur unité de surface, dirigé vers 'extérieur de I'ilot. L’expression du champ
dipolaire est alors donnée par :

H g (T) / O =) oy / =7 (4.1)
em\ T ) = O—— - .
¢ Volp|? 7>,|3 Surf ’? ?/|3

Le champ dipolaire et son énergie ne pourront étre décrits de maniére exacte et
analytique que dans des cas simples ol la distribution d’aimantation est stric-
tement uniforme ou de haute symétrie. En particulier pour une almantatlon
uniforme, < ﬁdem( ) > peut §’ exprlmer en fonction de 'aimantation M de

module Mj, selon < Hdem >= (Nd)M ou (Nd) est le tenseur des coefficients
de champ démagnétisant, de trace égale a 1. Cette explressu)_n> décrit la valeur
moyenne du champ dipolaire sur le volume de I'échantillon ; H 4,,,(7 ) n’est en
effet uniforme que pour les systémes limités par une surface de degré inférieur
ou égal a 2. Les coefficients de champ démagnétisant sont reliés a la forme
exacte de I’échantillon. Si les axes principaux de I’objet sont orientés suivant
T, 7y, 7, le tenseur est diagonal et on vérifie NV, + Ny+N,=1,0<N; <1
Pour une plaque infinie uniformément aimantée perpendiculairement a la sur-
face (N, = N, =0et N, =1), ﬁdem = —]\_/.73> et Bq = %,uOMf. Les coefficients
de champ démagnétisant peuvent également étre déterminés analytiquement
pour des particules de géométrie ellispoidale [Osborn45]|, ou parallélépipédique
[Aharoni98, Hubert98].

Pour caractériser 1’énergie dipolaire, on introduit généralement la grandeur
K4 = %,uOMSQ, qui correspond au maximum de la densité d’énergie dipolaire
disponible dans un matériau donné.
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4.1.2 Origine des domaines

_—

ﬁdem étant globalement antiparalléle a M (angle (]\_4> : ﬁdem) supérieur a 90°),
I'énergie dipolaire est un terme positif proportionnel a M2, qui éléve donc 1'éner-
gie totale du systéme. Cette énergie n’est pas favorable par rapport a l'orientation
uniforme de 'aimantation dans le matériau contrairement au terme d’échange. La
compétition de ces deux types d’énergie est a l'origine de la formation des domaines
magnétiques. En fonction des dimensions et des propriétés intrinséques du matériau
considéré, il pourra étre énergétiquement plus favorable de présenter une configu-
ration magnétique ol tous les moments sont alignés localement dans une région de
I’échantillon, mais cette direction variant d’une région a une autre de telle maniére
a ce que le champ dipolaire sur tout 1’échantillon puisse étre diminué en grande
proportion. A l'intérieur de chaque région (les domaines magnétiques) les moments
pointent tous dans la méme direction. Entre deux domaines d’orientations diffé-
rentes, il est nécessaire de créer une zone de transition (les parois de domaines) dans
laquelle les moments ne sont nécessairement plus alignés. A cette zone de transi-
tion correspond un colt énergétique relié a une énergie d’échange et une énergie
d’anisotropie supplémentaires.

En définitive, la configuration en domaines qui sera adoptée par le systéme ré-
sulte, d’une part, de la compétition entre les différentes énergies magnétiques, et elle
dépend d’autre part de I’histoire en champ du systéme.

4.1.3 Longueurs et paramétres caractéristiques

La configuration d’équilibre adoptée par le matériau magnétique résulte donc de
la compétition entre les différents termes d’énergie que nous venons de présenter. La
compétition entre ces énergies résulte en 'existence de longueurs caractéristiques :
largeur de paroi fgjoep, longueur d’échange l.;, et par un facteur de qualité (), que
I’on définit ci-dessous.

» La longueur d’échange, /.., :

La premiére longueur caractéristique est la longueur d’échange : cette dimen-

sion sépare la zone d’influence ot 'emporte I’échange de celle ot régne 1’éner-

gie dipolaire. Par analyse dimensionnelle cette longueur varie avec AKL:‘ =

2Aech
poMZ*

comme définition leop, = 74 /O/S)ETCSMS?‘ Il faut prendre garde lors de la compa-

raison de données de la littérature que cette définition n’est pas unique et que

2Aech
o M2

Par analogie avec la définition de la largeur de parois, nous utilisons

suivant les auteurs on trouve différents facteurs associés a pour définir
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Eech'

» Largeur de paroi :

La largeur de paroi caractérise la compétition entre les énergies d’échange et
d’anisotropie. La longueur qui peut étre extraite de la compétition entre ces

deux énergies est reliée a 4/ % Si on considére ’expression de la largeur d’une

paroi de Bloch pour une anisotropie uniaxiale, on se rend compte que celle-ci
n’a pas d’extrémités nettes. On définit d’habitude la largeur d’une paroi a 180°

.o . . A 5, .
comme sa description asymptotique, soit gjcr, = T4/ =2 Notons que I'énergie

par unité de surface d’une telle paroi est yp = 4/ Aecn k- Ces expressions ne sont
strictement valables que pour une anisotropie uniaxiale, mais elles donnent
néanmoins le bon ordre de grandeur dans le cas de Fe qui est cubique.

Ces deux longueurs caractéristiques font intervenir I’échange, et déterminent ap-
proximativement la taille en dessous de laquelle I'aimantation dans le systéme est
quasiment uniformément aimantée quelque soit le champ appliqué. Le retourne-
ment de 'aimantation peut alors étre décrit avec confiance par le modéle de Stoner-
Wohlfarth [Stoner91]. Il faut noter que oo, et fpjoen ne correspondent qu’a des cas
limites, et qu’en pratique Aeu, k et K4 interviennent dans la définition de la taille
critique. Au dessus de cette taille critique le type de comportement dépend de I’ani-
sotropie microscopique et de ’anisotropie dipolaire comme discuté ci-dessous.

» Le facteur de qualité :

Pour caractériser 'influence de I’anisotropie par rapport au dipolaire, on consi-

deére le facteur de qualité @ = 3. Suivant la valeur de @, différents types de
d

configuration en domaines peuvent exister comme nous allons le décrire suc-

cintement ci-dessous. On note que () >> 1 correspond a un matériau avec

forte anisotropie alors que () << 1 correspond a une faible anisotropie.

Cas des particules a forte anisotropie () = Kid >>1

Lorsque I’anisotropie est le terme d’énergie prédominant, 'aimantation s’aligne
naturellement parallélement a I'axe d’anisotropie. Si la dimension de I’échan-
tillon est finie suivant cet axe facile, il peut apparaitre une structure en do-
maine avec des parois fines, généralement orientées parallélement a I'axe de
facile aimantation.

La configuration en domaines qui sera la plus stable est donnée en fonction
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TAB. 4.1 — Grandeurs et longueurs magnétiques caractéristiques du Fer.

Accn KU M Ky loch = lBioch = Q= K/Kq
%MOMSQ 71-\/"élech/}(d 7T-\/félech//{
(J/m)  (J/m?)  (A/m)  (J/m’) nm nm
2x 1071 4.8 x10* 1.75 x 10° 1.9 x 10° ~ 10 60 2.5 x 1072

de la taille de la particule en comparant les énergies estimées de plusieurs
configurations. En particulier, on peut déterminer la taille limite de transition
monodomaine/multidomaine, qui est donnée a un facteur caractéristique de la
forme de la particule prés, par vp/Kq (= Qlpiocr), [Hubert98]. 11 est a noter
que bien que l'on considére la limite @@ >> 1, ¢’est I'existence de Ky (méme
faible) qui favorise 'apparition des domaines.

Cas des particules a faible anisotropie () << 1

Dans le cas de particules de faible anisotropie, () << 1, les seuls termes de
I’énergie magnétique totale a considérer sont I’énergie d’échange et 1’énergie
dipolaire. L’orientation et la forme des domaines sera essentiellement guidée
par la forme de la particule.

Lorsque la particule est de taille bien supérieur a fo.,, I’échange n’est plus le
terme d’énergie prédominant, et la particule n’est plus strictement monodomaine.
Lorsque les dimensions de la particule sont supérieures a limite monodomaine, il peut
exister dans le cas de structures de forme non ellipsoidale, des configurations a flux
magnétique continu : états fleurs, état C, état S... [Rave00|. Ce type de configuration
est attendu pour des dimensions de la particule supérieures a fe., et de 'ordre de
grandeur ou inférieure a la £g;.q;. Siles dimensions de ’élément sont plus grandes que
ces deux longueurs caractéristiques, on s’attend a une configuration multidomaine.

Il n’existe pas de modeéles pour déterminer pour quelles dimensions la particules
passera d’un état d’équilibre monodomaine, a un état d’équilibre a flux continu d’ai-
mantation, ou multidomaine. Dans la littérature, on peut trouver des diagrammes
de phase indiquant en fonction des longueurs d’échange les régions de stabilité de
chaque configuration. Ces diagrammes de phases sont basés sur les résultats de si-
mulations micromagnétiques ou de 'observation des configurations en domaine sur
un ensemble de particules de dimensions variables, et dépend de la géométrie de la
particule : cube, disque plat, triangle plat... [Rave98, Cowburn00].

Les grandeurs caractéristiques du Fer sont rassemblées dans le Tableau 4.1. On
note en particulier que Q = 2.5 x 1072 << 1, legp, ~ 10nm et £pjoen ~ 60nm.
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4.1.4 Modéle de Van den Berg

Le modeéle de Van den Berg permet de déterminer les configurations d’équi-
libre d’un matériaux ferromagnétique 2D (épaisseur négligeable devant la taille de
l'objet), idéalement doux (@ << 1), de forme quelconque, et de taille grande de-
vant e, €t lpocn. En définitive, seule I'énergie dipolaire doit étre prise en compte
[van den Berg85, van den Berg86, van den Berg87|. Les champs dipolaires liés aux
parois étant négligés, le probléme se rameéne a la détermination d’une configuration
annulant les charges de volume et les charges de surface :

—
Wo—
M
m| = 1
div(m) = 0, a lintérieur de la particule
m-n 0, a la surface de la particule (4.2)

avec 70 est le vecteur normal & la surface de la particule, dirigé vers 'extérieur.

La démonstration de la construction de Van den Berg est fondée sur 1'utilisation
des caractéristiques de Cauchy, pour trouver la distribution de 7 qui satisfait les
conditions div(mi) = 0. Van den Berg montre que les courbes caractéristiques sont
des droites perpendiculaires aux vecteurs 7. Du fait de la condition de bord, ces
droites sont également perpendiculaires aux bords de la particule. Lorsque deux
courbes caractéristiques ou plus se croisent, il y a une ambiguité sur mi. Cette
ambiguité est levée en introduisant des singularités correspondant a des frontiéres
entre deux domaines : parois infiniment minces.

Ce modéle s’applique a des géométries 2D quelconques. La construction géomé-
trique pour déterminer les lieux des parois est la suivante :

— les parois d’'une structure sont les lieux géométriques de tous les centres des
cercles tangents aux bords de l'objet en au moins deux points, et qui sont
contenus dans l'objet.

— pour chaque cercle, le vecteur aimantation est perpendiculaire a chaque rayon
tangent aux bords.

— une paroi ne peut s’interrompre que sur une autre paroi ou sur une singularité
de la développée (centre des cercles tangents), a savoir, le centre d’un cercle
tangent a un bord convexe dont le rayon est localement minimum. Les courbes
de segments de bord concave n’ont pas de points d’intersection dans la région
adjacente a ce segment.

La structure en domaines obtenue par cette méthode n’est cependant pas unique.
Des structures plus compliquées peuvent étre obtenues en subdivisant virtuellement
la particule considérée et en appliquant ’algorithme expliqué ci-dessus a chaque par-
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tie. La ligne de coupe correspond alors ou & une paroi, ou a une zone uniformément
aimantée.

La Figure 4.1 présente la structure de base et une structure composite pour
un ellipsoide et une forme hexagonale qui reproduit la base des ilots 3D compacts
présentés dans le CHAP. 2.

a)

c)

F1G. 4.1 — Configuration de base de la construction de Van den Berg pour (a) un ellipsoide,
et (¢) un hexagone allongé dont la forme reproduit la base des ilots compacts présentés
dans le CHAP. 2. (b) et (d) correspondent aux configurations composites de ellipsoide et
de I’hexagone allongé subdivisés virtuellement selon la ligne pointillée.

Comme noté plus haut, les discontinuités linéaires introduites sont supposées ne
pas générer de champ de fuite alors que toute paroi en couche mince agit comme
une ligne dipolaire de charges, qui sont susceptibles de modifier la configuration
d’équilibre par rapport aux prédictions de Van den Berg. Si les éléments considérés
sont excessivement larges par rapport a la largeur des parois alors le caractére général
de la configuration en domaine suivra les principes de Van den Berg.

4.1.5 Simulations micromagnétiques

Dans la plupart des cas, il n’existe pas de solution générale aux équations mi-
cromagnétiques, notamment du fait de la non localité de Hgey. Il n’existe que de
rares cas particuliers pour lesquels il est possible d’appliquer des modéles permet-
tant de résoudre analytiquement (de maniére exacte ou approchée) les équations
micromagnétiques : modéle de Stoner-Wohlfarth dans le cas de géométries simples
et d'une aimantation uniforme, modéle de Van den Berg pour un systéme 2D dans
I’approximation ) — 0, modéle de Landau-Lifshitz lorsque ) — oo. Dans tous les
autres cas, il faut faire appel aux simulations micromagnétiques.
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La méthode repose sur une approche variationnelle. On considére la variation de
I’énergie du systéme :

€tot = Ezee T Edem t Eech + Ean
Etot — / (EZ + Ed + Eech + Ea)d% (43)
Vo
Pour déterminer comment le systéme évolue a partir d’'un état donné, la tech-

nique la plus couramment utilisée est I'intégration de ’équation de Landau-Lifshitz-
Guilbert, qui mime les processus physiques de minimisation de 1’énergie totale i :

6—>
a—?:—mx_?eff+aLme(mx-H—>eff) (4'4)
Elle fait intervenir la notion de champ effectif Hog(7) = —j—_ra?nE(“j) (m = ]]\\47 ) qui

comprend des termes locaux, faciles a calculer, et un terme non local Hgye, long
a évaluer car il dépend de la distribution d’aimantation dans I’ensemble de 'objet
considéré. oy, correspond a la constante d’amortissement qui est pris égal a 1 dans
les simulations que nous présentons.

Pratiquement il est nécessaire de passer de la description continue & une descrip-
tion discréte pour l'utilisation de méthodes de résolutions numériques. On échan-
tillonne ainsi la distribution d’aimantation en un nombre fini de points, angles de cel-
lules de forme parallépipédique dans le cas de méthodes de différences finies, comme
utilisées ici. Il s’agit ensuite d’estimer les différents champs qui interviennent dans
le champ effectif local. De maniére & décrire correctement la physique mise en jeu, il
est nécessaire que la taille du maillage soit inférieure aux longueurs caractéristiques
des phénoménes magnétiques, c’est a dire de la longueur d’échange et de la longueur
de paroi. Nous avons utilisé une taille de cellule donnée par 0.5, = Snm.

Du fait que ﬁdem a une influence a longue distance, donc interagit avec un grand
nombre de moments, il est nécessaire d’'utiliser des techniques de calculs permettant
de réduire au minimum les temps de calcul. La méthode développée au laboratoire
est basée sur l'utilisation des transformées de Fourier rapides (FFT). De plus il est
nécessaire d’avoir un schéma d’intégration temporelle solide pour intégrer correcte-
ment les équations de LLG, autrement dit pour obtenir des états micromagnétiques
possibles.

Les simulations micromagnétiques que nous présentons dans ce travail ont été
réalisées en collaboration avec J.C. Toussaint. Cet outil de simulation numérique a
été développé au laboratoire par B. Kevorkian et J.C. Toussaint. Pour plus de détails
concernant les fondements micromagnétiques de la technique de simulation ainsi que
sa mise en oeuvre, je renvoie le lecteur a leurs travaux |Kevorkian98, Toussaint98,
Fruchart98b].
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Les représentations graphiques des simulations ont été réalisées par N. Collins,
lors de son séjour au laboratoire. Les conventions de représentations sont les sui-
vantes : les fléeches donnent la direction de 'aimantation dans le plan de coupe de la
figure, et les couleurs décrivent la composante M, de I’aimantation.

4.2 Méthodes de caractérisation

La caractérisation des propriétés magnétiques des échantillons a été effectuée
pour une part, par des mesures macroscopiques sur une assemblées de particules de
Fe. Nous avons utilisé des magnétomeétres a mesure de flux fabriqués au laboratoire :
un VSM (Magnétométre & Echantillon Vibrant) et un SQUID (SuperConducting
Quantum Unit Interference Device). La description du principe et des particularités
techniques de ces appareils peut étre trouvée respectivement dans les théses de O.
Fruchart [Fruchart98a| et L. Thomas [Thomas97|. Nous avons également réalisé une
série de mesures en collaboration avec F. Scheurer et A. Derory (IPCMS-Strasbourg)
sur un SQUID commercial Quantum Design.

Les propriétés magnétiques de particules individuelles ont été également étudiées
par des mesures locales de Microscopie a Force Magnétique (MFM) en collaboration
avec Y. Samson (DRFMC-CEA-Grenoble), et par des mesures micro-SQUID en
collaboration avec W. Wernsdorfer.

Dans cette section, nous rappelons briévement le principe du MFM pour justi-
fier 'approche que nous avons suivie pour interpréter les images obtenues et simuler
qualitativement les images MFM correspondant a des configurations magnétiques
déterminées par les simulations micromagnétiques. Puis nous rappelons succincte-
ment le principe des mesures par micro-SQUID et nous présentons plus spécifique-
ment la méthode que nous avons mise en oeuvre pour la fabrication de micro-SQUID
directement au contact des particules de Fe épitaxiées.

4.2.1 Mesures par MFM

Le microscope a force magnétique (MFM) est une technique dérivée du micro-
scope a force atomique (AFM) qui enregistre les forces magnétostatiques (ou leur
gradient) entre ’échantillon et une pointe ferromagnétique.

Les mesures MFM que nous présentons dans le CHAP. 5 ont été réalisées au
DRFMC-CEA-Grenoble en collaboration avec Y. Samson. Le microscope utilisé est
un appareil Nanoscope de Digital Instrument. Le principe pratique de la mesure est
le suivant : L’échantillon est balayé deux fois : un premier passage en mode AFM
non-contact permet de mesurer le profil topographique de la surface, le deuxiéme
passage est réalisé a une hauteur de vol constante au dessus du profil déterminé au
cours du premier passage, afin de cartographier le gradient des forces magnétosta-
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tiques. Nous avons utilisé une hauteur de vol de I'ordre de 30nm. Cette méthode
("lift mode") permet une bonne séparation entre le signal topographique et le signal
magnétique. Les pointes utilisées sont des pointes pyramidales en Si sur lesquelles est
déposée par pulvérisation cathodique une couche magnétique de Co-Cr. Les pointes
sont aimantées avant la mesure le long de 1’axe de la pyramide (approximativement
suivant z').

Revenons sur le principe de détection du MFM. Dans le mode oscillant, que nous
utilisons, le décalage A f de fréquence de vibration de la pointe est donné par A —

f
1 82E.: N . . — . . . .
ﬁa—g‘ﬂ%’l;& ou K est la constante de raideur du levier, n" la direction d’oscillation

de la pointe que 1'on assimilera & 7, et Ejnzer. I’énergie d’interaction entre la pointe
et I’échantillon [Rugar90]. En supposant que les configurations magnétiques de la
pointe et de I’échantillon ne sont pas perturbées au cours de la mesure, I’énergie
d’interaction peut s’écrire [Rugar90| :

— —
Einter. = _/ MpointeHech (45)
pointe

ou ﬁech est le champ dipolaire rayonné par 1’échantillon.

Pour analyser plus en détail le contraste des images MFM il faut tout d’abord
se donner un modéle de 'aimantation de la pointe. Ceci est un point délicat pour
I'interprétation quantitative des images MFM, et qui est discuté dans de nombreux
articles [Rugar90, Wright96, Belliard97, van Schendel00]. Nous supposerons ici que
la pointe peut étre assimilée un dipole ponctuel. Cette approximation n’est certai-
nement pas idéale car la pointe est de taille finie et n’est sans doute pas aimantée
de maniére uniforme. Cette approche facile & mettre en oeuvre permet néanmoins
de visualiser au moins qualitativement, I'image MFM d’une configuration microma-
gnétique issue des simulations.

Dans cette approximation, le contraste MFM est relié a la dérivée seconde du
champ de fuite rayonné par 1’échantillon :

Af 82Eint€7’- T GQH;:C a2];‘,eyc z a2]{50
7 X W = Mpointe 022 L + M]?jointe 922 L + Mpointe 922 L (46)

. . . . . . . . —_
qui dans l'approximation d’une aimantation de la pointe uniquement suivant 2z
donne

Af . 0°HZ
7 X Mpointe 022 A (47)

Une autre approche conventionnelle est d’assimiler la pointe a un monopole
|Belliard97]. Le décalage de fréquence de vibration, et par suite le contraste MFM
est alors donné par :

Af 0HZ,
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Le contraste magnétique MFM est donc essentiellement une fonction dérivée des
champs de fuite de ’échantillon multiplié par I’aimantation de la pointe. On rappelle
que les champs de fuite de I’échantillon ont comme expression :

H oon(T) / =) gy s / =) g (4.9)
ech(T7) = —_ O=—— = .
" Volp|7)_?>/|3 Surf |?_?l|3
. L, . —
avec p = —divM les charges de volume de ’échantillon et ¢ = M. n" les charges de

surface.

Pour les particules que nous allons considérer dans le CHAP. 5, les configurations
magnétiques adoptées & champ nul sont multidomaines avec fermeture de flux et
avec une aimantation essentiellement dans le plan. Le contraste MEFM aura donc
principalement pour origine les parois de domaines : de type Néel qui générent des
charges de volume, ou de type Bloch qui peuvent aussi induire localement des charges
de surface.

Pour simuler qualitativement les images MFM & partir des résultats des simula-
tions micromagnétiques, nous avons donc calculé dans un premier temps les charges
de surface et de volume générées par la distribution d’aimantation de la configura-

. R ) e, .. OHZ, e
tion calculée a la rémanence. Une carte de la dérivée premiere —e et de la dérivée
2

. . 02 H* o s , . o
seconde du champ démagnétisant ——* a ensuite été calculée en des points situés

a hauteur constante A = 30nm au dessus de 1'ilot.

4.2.2 Mesures par micro-SQUID

La technique micro-SQUID a été développée a Grenoble par A. Benoit (CRTBT)
et appliquée a I’étude de particules magnétiques par W. Wernsdorfer [Wernsdorfer96a].
Elle utilise les avantages de la grande sensibilité du SQUID (SuperConducting Quan-
tum Interference Design) et la possibilité d'un fort couplage entre le champ rayonné
par une particule magnétique et le micro-SQUID du fait de leur proximité. La sensi-
bilité actuelle du micro-SQUID du laboratoire permet de détecter des sauts d’aiman-
tation de 10°up [Jamet01]|. L'utilisation de cette technique a permis de réaliser de
nombreuses études sur le renversement de particules de tailles submicroniques com-
prenant des études du renversement de particules multidomaines [Wernsdorfer96¢|,
puis de particules monodomaines [Wernsdorfer97al, jusqu’a I’étude du renversement
de l'aimantation par effet tunnel dans des agrégats moléculaires [Wernsdorfer99|.

Dans un SQUID, la détection de flux utilise une boucle supraconductrice inter-
rompue par deux jonctions Josephson (utilisation de micro-ponts dans le cas des
micro-SQUID), points ou la supraconductivité est affaiblie. Le courant critique du
SQUID est une fonction périodique du flux ® traversant la boucle, avec pour pé-
riode le quantum de flux &5 = h/2e = 2 x 107Wh. En pratique, la mesure des
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variations de l'aimantation de I’échantillon se fait a flux constant a l’aide d’une
bobine de contre-réaction qui compense la variation de flux de I’échantillon dans
le SQUID. Une description plus détaillée du principe de fonctionnement du micro-
SQUID ainsi que les différentes méthodes de mesures peuvent étre trouvées dans
[Wernsdorfer95a, Wernsdorfer96a, Orozco99, Wernsdorfer01].

Le retournement de I'aimantation est étudié en mesurant les champs de fuite
rayonnés par la particule dans la boucle du micro-SQUID. Un point important pour
les mesures par micro-SQUID est donc de positionner les particules de maniére a
avoir un couplage optimum. Une premiére approche a été de réaliser les particules
par lithographie directement sur le micro-SQUID [Wernsdorfer95b, Wernsdorfer96a).
Plus couramment les particules sont préparées par diverses méthodes puis dis-
persées aléatoirement sur une plaquette contenant un grand nombre de SQUID
[Wernsdorfer96b, Wernsdorfer97a, Wernsdorfer97h|. Statistiquement, il existe tou-
jours une particule suffisamment bien positionnée pour rendre possible ’étude de
ses propriétés magnétiques. Une autre approche développée plus récemment est 1'in-
corporation de petites particules de quelques nanométres de diamétre, directement
dans la boucle supraconductrice du micro-SQUID, ce qui permet un couplage trés
important au niveau des micro-ponts [Jamet01]. L’étude des systémes déposés en
couche mince est également possible en approchant une plaquette de micro-SQUID
de la couche & mesurer |[Fruchart98a, Fruchart99b|. Cette méthode est trés sensible
a la propreté des échantillons (poussiéres,...) puisque le micro-SQUID doit étre trés
proche de la couche pour ressentir le champ de fuite. Par ailleurs, dans le cas d’un
réseau de particules, lorsque la période du réseau est comparable on inférieure a la
taille du micro-SQUID les signaux issus d’un grand nombre de particules se super-
posent et 'interprétation des mesures devient complexe [Fruchart98a, Fruchart99b|.

Pour I'étude par micro-SQUID des particules de Fe épitaxiées sur Mo(110) (cf.
section 5.3), nous avons choisi de réaliser les micro-SQUID en couche mince di-
rectement sur les particules de fer. L’intérét de cette approche est de réduire au
maximum la distance entre les particules et le micro-SQUID pour avoir un bon cou-
plage. Un autre avantage est la possibilité de caractériser précisément la morphologie
de la particule étudiée (par AFM par exemple), et d’autre part de pouvoir répéter
les expériences sans modifier les caractéristiques d’orientation et de couplage de la
particule avec le micro-SQUID.

Dans le paragraphe qui suit, nous décrivons la méthode de préparation des échan-
tillons que nous avons développée.

Méthode de fabrication de micro-SQUID de Nb sur les particules de Fe

La fabrication des micro-SQUID de Nb se déroule en deux étapes : la premiére
correspond a la croissance d’'une couche de Nb par dessus les particules de Fe, la
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deuxiéme est la nanostructuration de la couche de Nb par lithographie électronique
et gravure ionique réactive (RIE), qui a été réalisée en collaboration avec D. Mailly
(L2M-Bagneux).

Pour un bon fonctionnement des micro-SQUID, il a fallu adapter les processus
de dépot de maniére a, d’une part, ne pas altérer les propriétés structurales et
morphologiques des ilots épitaxiées de Fe, et d’autre part, & obtenir une couche de
Nb supraconductrice a 2K et présentant un courant critique modéré. Ces critéres
n’ont pas été satisfaits de maniére immeédiate. 7 étapes de dépot ont du étre définies
pour obtenir des structures fonctionnelles.

Les deux premiéres couches correspondent a la couche tampon de Mo de 5 a
6nm d’épaisseur, suivie du dépot des ilots compacts 3D de Fe. Pour ne pas induire
de modifications structurales des ilots de Fe, I’ensemble des dépots suivants sont
réalisés a 300K. Les couches déposées reproduisent assez fidélement la morphologie
des ilots de Fe, qui peut étre caractérisée aprés les dépots par AFM.

La premiére difficulté a surmonter est la réalisation d’une couche mince de Nb
supraconductrice. La supraconductivité de Nb dépend en effet de 1’épaisseur de Nb
déposée mais aussi de ses propriétés structurales et chimiques. Par ailleurs, il est
nécessaire pour les mesures micro-SQUID que le Nb ait un courant critique faible ce
qui est obtenu dans la limite des faibles épaisseurs. La Figure 4.2 présente 1’évolution
de la température critique de transition supraconducteur/normal Tx mesurée pour
différentes séries d’échantillons. On vérifie tout d’abord que Ty croit avec I’épaisseur
de Nb. Par ailleurs, les effets de proximité entre la couche de Nb supraconductrice
et un matériau ferromagnétique (couche continue de Fe de 1nm déposée a tem-
pérature ambiante ou ilots de Fe) induisent également une diminution de 7. On
peut augmenter 7T en intercalant une couche intermédiaire entre le Fer et le Nb.
Plus I’épaisseur de la couche intermédiaire est grande, moins les effets de proximité
du fer sont ressentis par le Nb (cf. Figure 4.2b). Par ailleurs, I'ajout d’une couche
protectrice de Si de 2nm au dessus de la couche de Nb, empéche 'oxydation su-
perficielle de Nb, ce qui correspond & un gain dans I’épaisseur de Nb qui peut étre
supraconductrice.

De maniére a obtenir a la fois une T suffisante compatible avec des épaisseurs
de couches faibles (pour que le courant critique ne soit pas trop élevé), la méthode
optimum que nous avons reenu consiste a déposer au dessus des particules de Fe, un
sandwich Si(2nm)/Nb/Si(2nm)/Mo(2nm).

Par ailleurs, pour que la gravure ionique réactive puisse étre arrétée avant la
couche de Fe, nous avons intercalé une couche d’aluminium qui a été oxydée a 'air
avant le dépot du sandwich de Si/Nb/Si. L’alumine sert de barriére a la RIE sous
S Fg, puisqu’elle est érodée bien moins vite que Nb, Mo, Si.

La Figure 4.3 résume la succession de couches minces superposées pour la fa-
brication des micro-SQUID avant et aprés 1’étape de gravure. Nous avons choisi
d’utiliser une épaisseur de Nb de 15nm. La température supraconductrice obtenue
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F1G. 4.2 — (a) Variations de la température de transition supra/normal T en fonction
de I’épaisseur typ de la couche de Nb, et pour différentes configurations de dépot : lorsque
le Nb est déposé directement sur Mo(110), lorsqu’il est déposé directement sur un dé-
pot de ® = Inm de Fe a 300K (BT) ou a 700K (HT), en intercalant une couche de
Mo(2nm)/Al(2nm)/Mo(2nm) entre Nb et Fe, ou en déposant sur Nb une couche protec-
trice de 2nm de Si. (b) Variation de T en fonction de I’épaisseur de couche tampon de
Mo intercalée entre le dépdt & 700K de 1nm de Fe, et le dépot de 10nm de Nb.

est de 'ordre de 6K.

a : b
! P YRR R NANY
Si(2nm) / <—Masque Al-O (~15nm)
Nb (15nm)—>ﬂ/. Al (2nm) oxidé
Si 2nm) -7 < Mo (2nm)
Mo(110)
ALOL(1120) ALOL(1120)

Fi1G. 4.3 — Représentation schématique de la succession de couches minces superposées
pour la fabrication des micro-SQUID avant (gauche) et aprés (droite) I'étape de gravure,
(a) sur un ilot de Fe, (b) au niveau d’une ligne de Nb constituant le micro-SQUID.

Au cours des mesures de micro-SQUID, nous avons rencontré un autre probléme
lié a la mesure du courant critique. La détection du courant critique est essentielle
aux mesures par micro-SQUID puisqu’elle permet la détermination du flux traver-
sant la boucle supraconductrice [Wernsdorfer96a|. Le courant critique est mesuré par
la détection du saut de résistivité au passage supra/normal du Nb du micro-pont. Ce
saut a été difficile a détecter a cause d’un effet de court-circuit par la couche tampon
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de Mo, qui présente une résistivité inférieure a celle de Nb dans I’état normal, et
ce malgré la présence de la barriére isolante de Al-O. Nous pensons que ces courts-
circuits sont reliés a la présence de gouttelettes macroscopiques, observées aprés le
dépot de Nb par PLD. A I'arrivée de ces gouttelettes, la surface de 1’échantillon est
localement endommageée et il est possible qu’il y ait alors un contact électrique entre
les couches de Nb et de Mo malgré la présence des couches d’AL-O et de Si. Les
gouttelettes étant dispersées de maniére aléatoire sur la surface de I’échantillon, il
a néanmoins été possible de réaliser la détection du courant critique. Ce probléme
peut étre limité en optimisant les conditions d’ablation de Nb (fluence) plus faible
et plus grande surface d’ablation) ou également en augmentant la résistivité de la
couche tampon de Mo, par exemple en réduisant son épaisseur.

Cette approche requiert finalement de tester un grand nombre de SQUID. Outre
le probléme de détection du courant critique, I’étude du renversement d’une par-
ticule individuelle ne pourra étre faite que si elle est suffisamment bien couplée
au micro-SQUID. A partir des quelques 100 SQUID testés, les positions des parti-
cules sont repérées par AFM. Nous avons remarqué que le couplage était optimum
lorsque la particule de Fe était située a la périphérie d’'un bras de micro-SQUID. Si
il est positionné au milieu du bras du micro-SQUID le comportement du SQUID
est perturbé car comme on peut le voir sur la Figure 4.3a, du fait de la hauteur
importante des ilots, la continuité de la couche de Nb n’est alors pas assurée. Afin
de se donner la possibilité de controler la position du micro-SQUID par rapport a
la particule de Fe, nous avons par ailleurs débuté une collaboration avec V. Bou-
chiat et M. Faucher (CRTBT, Grenoble). L’objectif est de lithographier la boucle
du micro-SQUID en utilisant une technique d’oxidation locale du film de Nb sous
pointe AFM [Bouchiat01]. Nous verrons enfin dans la section 5.3 que le fait de dé-
poser les micro-SQUID directement sur la couche de Fe qui présente une certaine
rugosité (ilots compacts et ilots biseautés (cf. CHAP. 2)) se traduit par I'existence
de phénomeénes de piégeages de flux (vortex supraconducteur) dans la boucle du
micro-SQUID qui peuvent occulter une partie du signal provenant de la particule
de Fe étudiée.



Chapitre 5

Etudes d’ilots compacts 3D
multidomaines

Dans ce chapitre nous nous intéressons aux propriétés magnétiques des ilots 3D
compacts de Fe de dimensions suffisantes pour présenter une configuration multido-
maine a la rémanence. Dans la section 5.1, nous présentons les cycles d’hystérésis
obtenus sur une assemblée de particules, ainsi que les configurations en domaines des
ilots, observées par MFM. La section 5.2 présente les résultats de simulations numé-
riques sur des ilots de 600nm x 300nm X 60nm, permettant d’étudier ’origine des
configurations magnétiques observées expérimentalement. Enfin, la section 5.3 rap-
porte I'étude par micro-SQUID, de la dépendance angulaire des cycles d’hystérésis
d’une particule individuelle. Des simulations micromagnétiques sont réalisées pour
analyser les variations de champs de saut de nucléation, en rapport avec la forme
non ellipsoidale des ilots et la possibilité d’avoir des configurations magnétiques non
uniformes avant la nucléation.

5.1 Mesure des propriétés magnétiques

5.1.1 Mesure des propriétés magnétiques sur une assemblée
d’ilots

Nous avons montré dans la premiére partie de cette thése que la croissance épi-
taxiale de Fe sur Mo(110) permet dans le régime haute température la fabrication
d’ilots 3D compacts de Fe auto-assemblés. Les caractéristiques morphologiques des
ilots compacts sont déterminées par la minimisation des énergies de surface /interface
et de ce fait les ilots présentent une faible distribution de taille et une forme facettée
correspondant a la forme d’équilibre d’un cristal de Fe supporté. Les ilots présentent
un rapport d’aspect latéral proche de 2 et ils sont tous alignés suivant la méme di-
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rection cristallographique Mo,Fe[001], avec une densité de ~ 0.25 x 10~ %nm~2. La
croissance de Fe étant bimodale, il se forme également des ilots biseautés d’environ
Inm de haut qui représentent un volume environ 5 fois moins important que les ilots
compacts. Dans ce chapitre nous allons nous intéresser aux propriétés magnétiques
des ilots 3D compacts. Les propriétés magnétiques des ilots de ~ Inm de haut est
abordé dans la discussion du CHAP. 6.

Les propriétés magnétiques ont été tout d’abord étudiées macroscopiquement par
magnétométries VSM et SQUID sur une assemblée d’ilots. La Figure 5.1 présente
les cycles d’hystérésis d'un échantillon élaboré a 700K pour un taux de couverture
O ~ 4nm. En encart, deux images AFM rappellent une vue d’ensemble et la forme
typique des ilots correspondant a 1’échantillon mesuré. La taille moyenne des ilots
est 750nm x 450nm x 125nm. Le champ magnétique est appliqué successivement le
long de trois axes : dans le plan suivant [001] et [110], et hors du plan suivant [110].

Aimantation (x10° A/m*)

==

-0.08 ==

500n

20-15-1.0-05 00 05 1.0 15 2.0

Champ appliqué p H (T)

Fi1aG. 5.1 — Cycles d’hystérésis mesurés par VSM a 300K avec le champ appliqué alterna-
tivement suivant les directions [001|(H), [110] (O) et [110] (x). En encart, images AFM de
20pm X 20pm et 1.5pum x 1.5um rappelant les caractéristiques morphologiques de 1’échan-
tillon (© ~ 4nm).

Aucun des cycles ne présente de rémanence, ce qui est le signe d’une configuration
d’aimantation fortement non uniforme dans les ilots. Ce point n’est pas surprenant
puisque toutes leurs dimensions sont bien supérieures aux longueurs caractéristiques
magnétiques fle, = 10nm et lpen, ~ 60nm (cf. section 4.1.3). Comme il s’agit
d’un objet magnétique compact, 1’énergie de champ démagnétisant attendue est
grande pour toutes les directions de l’aimantation et est au moins un ordre de
grandeur supérieure a la fai))le énergie d’anisotropie magnétocristalline de Fe qui
favoriserait ’alignement de M le long de <001>. La configuration micromagnétique
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dans un ilot est donc principalement déterminée par des effets dipolaires et, par
conséquent, reliée a leur forme. Il faut remarquer que, pour I'épaisseur des ilots
considérés (ici 125nm), I'anisotropie d’interface dont l'effet sur la densité d’énergie
est inversement proportionnelle a 1'épaisseur, apporte une correction négligeable
d’aprés une étude précédente sur 'anisotropie de couches continues Mo /Fe/Mo(110)
|[Fruchart98a, Fruchart99a|. Les constantes d’anisotropie magnétocristalline du fer
massif peuvent donc étre utilisées : K; = 4.8 x 10" J/m?, Ky ~ 2 x 10 J/m?,
K3 < 2 x 10 J/m? [Escudier73]. Dans le cas du fer, de structure cubique centrée,
I’anisotropie magnétocristalline est décrite par 1’expression :

2
EmC:KlOé—i-Kgﬁ—l-Kg@ + ... (51)
avec « = aja3 + a3a3 + aial, B = a’a3a} et a; les cosinus directeurs suivant les

axes du cube. Les constantes d’anisotropie K5 et K3 sont faibles par rapport a K7,
et par rapport aux constantes d’anisotropie d’interface Kj,; et magnétoélastiques
K,,.. Elles pourront étre négligées. Par conséquent, la densité d’énergie d’anisotro-
pie magnétocristalline attendue quand l'aimantation est alignée parallélement aux
directions [110] ou [110] est Epe = &L ~ 1.2 x 10*] /m?.

Les énergies d’anisotropie effectives de I’échantillon ont été estimées en mesurant
l'aire entre la courbe M(H) et 'axe des ordonnées pour les trois directions [001],
[110] et [110] et sont reportées dans le Tableau 5.1. Comme attendu, I’anisotropie
ainsi estimée, est de un a deux ordres de grandeur supérieure a la contribution
magnétocristalline et peut par conséquent étre attribuée a une anisotropie de forme
dominante. En accord avec cette description, on trouve que 'axe facile est dans le
plan de I’échantillon suivant [001], ¢’est a dire paralléle au grand coté des ilots.

F1G. 5.2 — Formes approchées des ilots compacts : (a)ellipsoide, (b)parallélépipéde rec-
tangle, (c)"hexaplot", utilisées dans les estimations des énergies de champ démagnétisant
suivant les directions L//|001], w//[110] et h//[110].

Dans le but d’estimer de maniére plus quantitative 'effet de la forme des ilots
sur I’anisotropie, nous avons calculé I’énergie de champ démagnétisant Fq pour des
formes approchantes : un ellipsoide de révolution, un parallélépipéde rectangle, une
structure correspondant a un cylindre dont la base reprend la forme hexagonale
de I'ilot compact de Fe, et que nous désignerons par la suite par "hexaplot" (cf.
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TAB. 5.1 — Comparaison des énergies d’anisotropie déterminées a partir des cycles
d’hystérésis de la Figure 5.1, et des énergies dipolaires calculées pour des formes ap-
prochées présentées sur la Figure 5.2. Les énergies d’anisotropie magnétocristalline
sont également reportées. L’énergie magnétostatique totale pour un objet uniformé-
ment aimanté est Fq = 1.92 x 10%J/m3.

Fe bec Fep(J/m?)  Enc(J/m?®)  Eq(J/m?®)  E4q(J/m?)  E4(J/m?)
lattice dir. expérience magnétocrist. ellipsoide parallélép. hexaplot
[001](//L)  0.25 x 10° 0 0.21 x 10° 0.22 x 10° 0.27 x 10°
[110](//w)  0.52 x 106 0.01 x 10°  0.40 x 10° 0.40 x 105 0.58 x 10°
[110] (//h) 1.31 x 10° 0.01 x 10° 1.31 x 105 1.30 x 10° 1.07 x 106

Figure 5.2¢). La détermination des coefficients de champ démagnétisant pour un el-
lipsoide quelconque est présentée dans [Osborn45|. Pour le parallélépipéde rectangle,
il existe une expression analytique des coefficients de champ démagnétisant dans le
cas d’'une aimantation uniforme [Aharoni98, Hubert98|. Les coefficients de champ
démagnétisant de I’hexaplot ont été calculés numériquement en utilisant une appli-
cation développée au laboratoire par J.-C. Toussaint [Toussaint|. Dans tous les cas,
les formes approchantes reprennent les dimensions moyennes des ilots de Fe déter-
minées a partir des images AFM. Nous avons utilisé pour le calcul de ’énergie une
aimantation & saturation du fer massif : My = 1750kA /m. L’ensemble des énergies
d’anisotropie calculées sont rapportées dans le Tableau 5.1.

Les valeurs d’anisotropie expérimentales sont bien reproduites par les énergies
de champ démagnétisant calculées pour ces trois formes approchées. Ceci confirme
que l'anisotropie de 1’échantillon est bien dominée par I'anisotropie de forme des
ilots. L’accord obtenu entre les énergies d’anisotropie mesurées sur tout ’échantillon
avec les énergies calculées pour un seul ilot corrobore une relativement faible dis-
tribution de rapports d’aspect et d’orientation de ’ensemble des ilots épitaxiés de
Fe/Mo(110). Cependant, il faut noter que la somme des trois énergies d’anisotro-
pie déterminées expérimentalement (2.08 x 10°J/m?) est légérement supérieure a
I'énergie magnétostatique attendue pour le fer (1.92 x 10°J/m?). La différence entre
I’énergie mesurée et ’énergie magnétostatique pourrait provenir de contributions
a 'anisotropie autres que la forme. Nous avons déja discuté du fait que 1’énergie
d’anisotropie magnétocristalline et d’interface est attendue étre négligeable du fait
de I’épaisseur importante des ilots : Ey,. ~ 0.01 x 10°J/m3. La contribution magné-
toélastique a ’anisotropie peut étre estimée a partir des déformations mesurées par
diffraction de rayons X : €g01) = 0.5%, €119) == 0.2%, €110 < 0.05% (cf. section 2.4).
Nous rappelons que ces déformations correspondent a la contribution simultanée des
ilots compacts et des ilots biseautés (cf. section 2.4). Pour avoir un ordre de gran-
deur, on considére une déformation isotrope dans le plan €/, = 0.3%. Les énergies
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d’anisotropie magnétoélastiques sont alors données par :

Erne([110]) — Ene([001]) = —1(By — By)(e/y —€1)
Ene([110]) ~ Buel(001)) = 3By + Ba)(e — ) 62
avec B; = —3.43 x 10°J/m? et By = 7.83 x 10°J/m? les coefficients de cou-

plage magnétoélastique du fer [Sander99]. Il faut noter qu’il s’agirait ici d’une
borne supérieure a I'anisotropie magnétoélastique, puisque comme I’ont mesuré San-
der et al., les constantes de couplage magnétoélastiques d'une couche ultra-mince
ne sont pas égaux a ceux du massif, mais décroissent avec la déformation pour
Fe/W(110) [Sander99]. L’anisotropie magnétoélastique favoriserait la direction [001]
dans le cas de Fe/Mo(110), avec Fpno([110]) — Ene([001]) = 0.020 x 10%J/m? et
Ene([110]) — Ene([001]) = 0.008 x 10°J/m3. Cette contribution reste cependant né-
gligeable par rapport a I'anisotropie de forme de 1’échantillon.

La différence pourrait également provenir des ilots biseautés présents entre les
ilots compacts ou de la monocouche continue de mouillage. Pour le taux de couver-
ture considéré, les ilots biseautés forment une couche quasi-continue dont ’épaisseur
est &~ Inm. Pour ces structures, la contribution de l'interface a 1’énergie microsco-
pique n’est plus négligeable et leur densité d’énergie microscopique supplémentaire
dans la direction [1T0] est estimée & k =~ (4.5 x 10* + £2210%) ~ (.4 x 105 J /m?,
avec e I’épaisseur en nm de la couche de Fe [Fruchart98a, Fruchart99al. Compte
tenu du volume relatif Viipispis. /Vior. = 0.15 pour cet échantillon, erreur induite sur
I'estimation de 1’énergie d’anisotropie des plots 3D serait &~ +0.06 x 10°J /m? suivant
la direction [110], ce qui constitue encore une correction faible. L anisotropie d'une
couche ultra-mince de Fe/Mo(110) hors du plan suivant [110] n’a pas été rapportée
a notre connaissance. Il faut noter que les propriétés magnétiques de cette couche
de ~ Inm de Fe/Mo(110) n’a pas pu étre clairement identifiée au cours de nos
expériences (cf. CHAP. 6).

Examinons maintenant plus en détail les cycles d’hystérésis. Les cycles d’hysté-
résis réalisés sur le méme échantillon & 10K et & 300K se superposent parfaitement,
quelque soit 1'orientation du champ appliqué (dans le plan ou hors du plan). Les
propriétés intrinséques des ilots 3D compacts ne varient que trés peu entre 10K et
300K, et sont assimilables a celles du fer massif. Ce comportement n’est pas étonnant
compte tenu de la taille importante des ilots.

L’examen plus détaillée des courbes d’aimantation suivant [001] et [110] réveéle
la présence d'un léger hystérésis (cf. Figure 5.3). Ce dernier est mis clairement en
évidence en représentant la différence des cycles de I'aimantation en champ crois-
sant et en champ décroissant. Cet hystérésis magnétique est typique d’événements
irréversibles de nucléation et annihilation de vortex ou parois de domaines, pour des
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F1a. 5.3 — Cycles d’hystérésis obtenus par VSM a 300K, avec champ appliqué dans le plan
de Péchantillon suivant les directions (a) [001] et (b) [110]. Les courbes représentées par des
carrés ouverts () correspondent a la différence de I'aimantation pour un champ croissant

et un champ décroissant, qui illustre comme schématisé en (c) la présence d’hystérésis
magnétique.

particules ou des couches minces présentant un champ de nucléation de vortex ou
de parois faible et un champ démagnétisant important. La mesure effectuée ici sur
une assemblée de particules prend en compte une certaine distribution de champs
de nucléation et d’annihilation. Comme schématisé sur la Figure 5.3, on peut esti-
mer grossiérement fig (%) ~ 0.1T, Hyye et Hapn, désignant respectivement les
champs de nucléation et d’annihilation.

Les cycles d’hystérésis obtenus sur des échantillons avec des taux de couverture
O¢[1.5nm, 8nm], c’est a dire pour des ilots dont les dimensions sont supérieures a
450nm x 250nm x40nm, présentent les mémes caractéristiques. La Figure 5.4 présente
en particulier les cycles d’hystérésis d'une assemblée d’ilots compacts, de dimensions

moyennes 550nm x 300nm X 65nm (O ~ 1.5nm), qui seront étudiés plus en détail
dans les sections suivantes.

5.1.2 Observation des configurations magnétiques a la réma-
nence par MFM

L’observation des configurations magnétiques a champ nul a été réalisée par mi-
croscopie a force magnétique (MFM), au DRFMC-CEA Grenoble, en collaboration
avec Y. Samson. Toutes les configurations présentées correspondent & un état réma-
nent aprés saturation dans la direction facile [001]. Avant les mesures, la pointe est
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F1G. 5.4 — Cycles d’hystérésis (VSM, 300K) avec champ appliqué dans le plan de 1’échan-
tillon suivant les directions (a) [001] et (b) [110], pour un échantillon dont les dimensions
moyennes sont 550nm x 350nm x 65nm. En encart, différence entre 'aimantation mesurée
en champ croissant et en champ décroissant pour [001].

aimantée verticalement.

La Figure 5.5 présente les images MFM obtenues sur un méme échantillon pour
lequel les dimensions moyennes des ilots sont 1000nm x 450nm x 120nm. Les ilots
biseautés forment une couche quasi-continue de ~ Inm sur 80% de la surface. Le
cycle d’hystérésis obtenu par VSM sur cet échantillon est comparable & celui de la
Figure 5.1. L’aimantation est essentiellement dans le plan et, comme nous I’avons in-
diqué dans la section 4.2.2, le contraste MFM observé est principalement attribuable
aux parois de domaine. On met en évidence deux types de configurations magné-
tiques qui comme le laissait présager les courbes d’aimantation, correspondent a
des configurations multidomaines avec fermeture de flux. La configuration de la Fi-
gure 5.5d-e s’interpréte comme schématisé Figure 5.5f : les domaines sont alignés
parallélement aux facettes, avec des parois de type Néel qui se développent a partir
des arétes de I'ilot et au centre une paroi de Bloch séparent deux domaines a 180°.
La configuration de la Figure 5.5b n’a par contre pas pu étre clairement identifiée.
On retrouve aux extrémités de I'illot des domaines paralléles au bord de 1’échantillon
avec un contraste clair/sombre au niveau des arétes, caractéristique d’une paroi de
Néel. Cependant, la configuration au centre de I'ilot n’a pas pu étre interprétée.

La Figure 5.6 présente des images MFM obtenues dans des conditions simi-
laires pour un échantillon présentant des ilots 3D compacts de dimensions moyennes
550nm x 350nm x 65nm. Pour cet échantillon, nous avons également mis en évidence
deux types de configurations en domaines & champ nul. On retrouve tout d’abord la
configuration de type Bloch (cf. Figure 5.6b). La deuxiéme configuration présente
un contraste de phase trés différent qui peut s’interpréter comme schématisé sur la
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F1G. 5.5 — (a) Image AFM (8um x 8um) présentant la morphologie des ilots. La taille
moyenne des ilots est 1000nm x 450nm x 120nm. (b,d-e) Images MFM sur trois ilots
présentant la méme histoire magnétique qui met en évidence deux types de configurations
en domaine. (c,f) schémas des configurations en domaines interprétées a partir des images
MFM.

Figure 5.6f. Au niveau des pointes de l'ilot, les domaines sont toujours alignés pa-
rallelement aux facettes. Par contre, la vorticité des domaines dans les deux pointes
est inversée. Au milieu de l'ilot, la paroi de Bloch est remplacée par deux vortex
et des parois de type Néel, résultant en une configuration magnétique de type dia-
mant [Rave00]. Les images MFM n’ont été réalisées que sur un nombre restreint
d’ilots (environ une dizaine), et il n’est donc pas exclu qu’il puisse exister d’autres
configurations magnétiques a la rémanence.

Par ailleurs, on peut noter que les ilots biseautés et la couche quasi-continue
de hauteur 1nm, présents entre les ilots compacts, ne montrent pas de contraste
magnétique.

Il est intéressant de trouver pour les ilots de dimensions de 'ordre de 600nm x
300nm x 60nm les deux configurations magnétiques de type Bloch (ou Landau) et
de type diamant, correspondant respectivement a la configuration de base et a une
configuration composite du modéle de Van den Berg, appliqué a la géométrie de
I'ilot (cf. section 4.1.2). Le modéle de Van den Berg n’est théoriquement applicable
que dans 'approximation d’un matériau 2D, de facteur de qualité () << 1, et pour
des tailles d’ilot suffisamment grandes de telle sorte que les parois et vortex puissent
étre considérés comme des singularités linéiques et ponctuelles respectivement. Pour
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F1G. 5.6 — (a) Image AFM (8um x 8um) présentant la morphologie des ilots. La taille
moyenne des ilots est 550nm x 350nm x 65nm. (b,d-e) Images MFM sur trois ilots ayant été
simultanément saturés suivant [001], qui mettent en évidence deux types de configurations
en domaine : une configuration de type Bloch (b-c) et une configuration de type diamant
(d-f). (c,f) Schémas des configurations en domaines interprétées a partir des images MFM.

une description plus réelle de la configuration en domaine d’équilibre, prenant en
compte en particulier le caractére 3D du systéme et une largeur de paroi finie, il faut
faire appel a la simulation numérique. Dans la section suivante, nous présentons les
résultats de simulations obtenus sur ces systémes.

5.2 Simulations micromagnétiques pour H,,, //axe
facile

5.2.1 Hypothéses pour les simulations micromagnétiques

Pour les simulations micromagnétiques, nous avons négligé 1’effet des bords in-
clinés des ilots 3D compacts pour considérer une forme plus simple avec des bords
droits : I'hexaplot (cf. Figure 5.7).

Les propriétés intrinséques de I’hexaplot ont été assimilées aux propriétés du
fer massif, conformément aux résultats des mesures magnétiques macroscopiques.
Ainsi, ’'aimantation a saturation est prise égale a M, = 1.750 x 10°A /m, la constante
d’échange est A = 2 x 10711J/m, et nous considérons une constante d’anisotropie
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F1G. 5.7 — Représentations schématiques de I’hexaplot et notations utilisées pour décrire
les structures magnétiques : Cii et L; définissent les cotés de I'hexaplot, P* et Aii se
rapportent aux coins. Les indices 1 et 2 correspondent & y > 0 et & y < 0 respectivement,
et les exposants + et -, & > 0 et & < 0 respectivement.

du fer cubique favorisant les directions <001> du cristal avec K; = 4.8 x 10*J/m?
|[Escudier73|. Les longueurs caractéristiques calculées a partir de ces valeurs sont

loe, = T,/ 1#AM2 ~ 10nm et lpjpep, = my/ 4 ~ 60nm. De maniére a décrire correcte-
PIaltee

ment le comportement micromagnétique du systéme, il est nécessaire que le pas de
maillage soit inférieur a la longueur d’échange [Kevorkian98, Rave00]. Nous avons
discrétisé le systéme avec un maillage cubique de 5nm de coté.

Nous avons considéré pour les dimensions de ’hexaplot L = 600nm, w = 300nm
et h = 60nm, reproduisant ainsi les dimensions des ilots sur lesquels les configura-
tions magnétiques Bloch et diamant ont été observées par MFM (cf. Figure 5.6). Le
choix de ces dimensions a également été imposé par des limitations dans la taille
maximum accessible a la simulation, compte tenu des capacités de calcul et du
temps de calcul dont nous disposons. Pour donner un ordre de grandeur, une durée
de l'ordre d’'une semaine est nécessaire pour réaliser la simulation d'un demi cycle
d’hystérésis avec ces dimensions de I’hexaplot.

Le champ magnétique est appliqué suivant I’axe facile [001] des ilots, paralléle-
ment a la grande longueur (cf. Figure 5.7). Il faut noter qu’une symétrie excessive
du systéme peut induire numériquement un blocage du retournement [Kevorkian98§].
Pour se préserver de ce probléme, nous avons appliqué un champ décalé dans le plan
(OZ7Y) de +0.1° par rapport a I'axe facile [001].

5.2.2 Simulation pour H,,, //[001]
Courbe d’aimantation

Le point de départ de la simulation est la saturation de I'hexaplot parallélement
a l'axe [001] (avec on le rappelle un décalage de +0.1°). La configuration d’équilibre
statique a été calculée pour différents champs appliqués décroissants jusqu’a la sa-
turation dans le sens opposé. La Figure 5.8a présente le cycle My(H,,,) déduit des
simulations.
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On retrouve un cycle d’hystérésis comparable a celui mis en évidence expérimen-
talement sur une assemblée d’ilots de taille équivalente. Les contributions réversibles
aux faibles champs se superposent. Par contre, I’hystérésis donné par la simulation
est bien plus important que I’hystérésis mesuré par VSM a 300K (cf. Figure 5.8b).
Ceci s’explique d’une part, parce qu’expérimentalement, un défaut de la particule, la
possible influence des ilots biseautés sous-jacents, ou les fluctuations thermiques per-
mettent une nucléation ou une annihilation des vortex ou des parois plus facile. Mais
d’autre part, il faut tenir compte ici du fait que les courbes expérimentales présentent
une certaine distribution de champs de nucléation et d’annihilation. Expérimenta-
lement, I’hystérésis magnétique s’étale sur 0.2T, avec un maximum centré environ
sur 0.06T (cf. Figure 5.8b). Pour la simulation on trouve po (HmeHam) ~ (.08, ce
qui est en relativement bon accord avec les résultats expérimentaux.

Dans la suite de ce travail, nous nous sommes restreint a une étude du systéme
entre la saturation (uoH,p, = +17') et la rémanence (poHgp, = 07).

a)10 b)
. -H"Tao/oc ( g ﬂ F
/ | ?0'3 / r\
§ 0.5 y,“/do EOQ l I
O/O/j % 0.1 | | ;
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F1G. 5.8 — (a) Cycles d’hystérésis simulés (carrés pleins : champ décroissant, ronds vides :
champ croissant), les triangles gris correspondent aux mesures par VSM a 300K sur une
assemblée de particules (cf. Figure 5.4)). (b) Comparaison des hystérésis (carrés pleins :
simulation, ligne grise : interpolation sur les mesures VSM).

Détail de la configuration a la rémanence

A champ nul, 'aimantation résultante est nulle, ce qui augure d’une configu-
ration magnétique avec fermeture de flux. La Figure 5.9a décrit la configuration
micromagnétique obtenue a la rémanence. On retrouve la configuration de type dia-
mant qui correspond a une des catégories de configuration magnétique observée par
MFM (cf. Figure 5.6).

La structure diamant présente deux vortex, de vorticité opposée, qui sont po-
sitionnés de maniére symétrique par rapport au centre de 'hexaplot (point O, cf.
Figure 5.7). La configuration adoptée est typique d’un systéme a faible anisotropie
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F1G. 5.9 — Présentation de la configuration magnétique d’équilibre a la rémanence obtenue
par simulation numérique lors d’un retour progressif en champ depuis la saturation a
Happ. = 1T'. (a) Coupe au niveau du plan médian de I’hexaplot et comparaison avec une
structure d’équilibre composite prévue par le modele de Van den Berg. (b) Configurations
magnétiques au sommet et & la base de I’hexaplot et coupes entre P~ et P™, et le long du
coté La. (c) Résultat d’une simulation sur une bande ultra-fine de Fe de hauteur 60nm,
pour déterminer la configuration d’équilibre entre deux domaines orientés téte-béche. Le
pas de maillage est de Snm dans la longueur de la bande, et 2.5nm dans la largeur et
I’épaisseur.



5.2. SIMULATIONS MICROMAGNETIQUES POUR Hpp.//AXE FACILE 141

(Q ~ 2.5 x 1072) avec des domaines préférentiellement alignés parallélement aux
faces et aux arétes de l'ilot. Sur la Figure 5.9a, nous présentons également la su-
perposition de la configuration micromagnétique calculée dans le plan médian de
I’hexaplot, et la construction composite 2D de Van den Berg correspondante. Le
modeéle de Van den Berg est démontré dans l'approximation d’une structure 2D,
présentant des dimensions grandes devant la largeur des parois (cf. section 4.1.2 et
[van den Berg85]). Le cas présenté ici considére une structure 3D, avec des dimen-
sions qui sont proches de g, &~ 60nm. On trouve cependant un trés bon accord
pour la position des vortex et des parois de domaines. On montre ici que I'approche
de Van den Berg est encore bien valable en dehors des conditions supposées d’ap-
plicabilité. La structure en domaines adoptée dans I’hexaplot est donc guidée par la
minimisation de I’énergie dipolaire qui est le terme d’énergie prédominant pour ce
systéme (cf. paragraphe 5.1.1).

Comme on peut le voir en comparant les configurations de la Figure 5.9b, la
structure diamant n’est pas exactement reproduite en dehors du plan médian. La
position ou se rejoignent les parois de Néel a 90° sur L, et Ly, n’est pas identique sur
le sommet et sur la base de I’hexaplot. La dissymétrie par rapport au plan médian
peut se comprendre par la nécessité de générer sur les cotés L, et Ly de 'hexaplot,
une paroi entre deux domaines & 180° avec un cott en énergie dipolaire minimal.
Pour identifier si la structure adoptée par la paroi correspond effectivement a un
état d’équilibre, nous avons réalisé une simulation numérique sur une bande de Fe
de hauteur h = 60nm mais d’épaisseur faible, reproduisant les faces L; ou Lo de
I’hexaplot. Nous n’avons certes pas la méme géométrie mais ’aimantation ressent
de maniére similaire le besoin de minimiser I’énergie dipolaire en ayant le moins de
moments perpendiculaire a la face L; ou L. La configuration de départ correspond
a deux domaines d’aimantation téte-béche. Du fait de 1’épaisseur réduite de la bande
de Fe (2 cellules de maillage, soit 5nm), 'aimantation est contrainte a rester dans le
plan de la bande de Fe. La configuration d’équilibre obtenue aprés la relaxation du
systéme a champ nul reproduit la configuration observée sur les cotés L et Lo de
I’hexaplot. Cette simulation montre que la coexistence sur les cotés de I'hexaplot de
domaines d’aimantation opposée peut effectivement étre accordée par la formation
d’une "paroi 2D, avec fermeture de flux", qui permet d’expliquer la 1égére différence
des configurations magnétiques de part et d’autre du plan médian de I'hexaplot.

Par ailleurs, pour vérifier que I'interprétation du contraste de I'image MFM pré-
sentée sur la Figure 5.6 correspond effectivement a la structure diamant obtenue par
la simulation, nous avons simulé une image "MFM" de la configuration magnétique
diamant issue de la simulation. Pour cela, nous avons déterminé numériquement les

PR N dH, d?H, h fui PR
cartes des dérivées premiére et seconde (% et 732), du champ de fuite généré par
cette configuration magnétique, a une hauteur de vol constante (30nm) au dessus de

I’hexaplot. Le résultat du calcul est présenté sur la Figure 5.10. Les images "MFM"
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simulées reproduisent qualitativement le contraste observé expérimentalement. Il
faut noter que % (z,y) et %(z,y) présentent des contrastes inversés au niveau
des parois. Que la pointe soit assimilable & un monopole ou & un bipole n’a pas de
conséquence ici pour l'interprétation des configurations du fait de leur symétrie. Par
ailleurs, on remarque que les parois de domaines sont moins larges qu’expérimenta-

lement, ce qui peut s’expliquer par la taille non ponctuelle de la pointe magnétique.

FiG. 5.10 — Tmages "MFM" simulées sur la conﬁglgration diamant, correspondant aux
cartes de dérivées du champ de fuite, (a) %(z) et (b) ‘fTZI} (z), a une hauteur de vol constante

de 30nm au dessus de I’hexaplot.

En définitive, la configuration micromagnétique de type diamant issue des simu-
lations, reproduit trés bien une des configurations en domaines observées expérimen-
talement a la rémanence. Nous allons maintenant décrire & partir des résultats de la
simulation micromagnétique les étapes qui caractérisent le passage d’une configura-
tion uniforme a la saturation, vers la configuration diamant a la rémanence.
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Simulation avec H,,, // [001] +0.1° H,,
.ﬁ.)"‘O.lo
[001]

0.09T | 0.08T

g

Fi1a. 5.11 — Configurations micromagnétiques dans le plan médian de I’hexaplot calcu-
lées pour différent champs appliqués permettant de suivre 1’évolution des configurations
micromagnétiques lors d’un retour en champ depuis la saturation (Hupp. = 17'). Les confi-
gurations sont les configurations d’équilibre, excepté pour deux configurations qui corres-
pondent a deux étapes de I’évolution pseudodynamique a 0.06T.

N pd
7 ~
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De I’état saturé a la rémanence

La Figure 5.11 représente les configurations micromagnétiques dans le plan mé-
dian de ’hexaplot, calculées pour différents champs appliqués décroissants. Au cours
de I'évolution d'un état uniformément aimanté a pH,y, = 17" vers la configuration
diamant pour poH,p,, = 07", on peut distinguer 3 étapes.

> Etape 1

La premiére étape correspond a I’alignement des moments situés a proximité
des bords de I'hexaplot parallélement & ces derniers. Cette rotation continue
et réversible de I'orientation des moments permet de diminuer les charges de
surface et de réduire de ce fait I’énergie dipolaire. Ce processus intervient déja
pour poHea,, = 1T et jusqu'a poHgpy = 0.097, et se traduit sur la courbe
d’aimantation par une faible diminution de M /M;. On note que les flux ma-
gnétiques rentrant et sortant sont alors localisés au niveau des pointes P~ et
P respectivement. En contrepartie de la réduction de charge de surface, cette
transformation s’accompagne de la formation de charges de volume, qui contri-
buent a I’énergie dipolaire, et & un coiit en énergie d’échange. En particulier
au niveau des pointes de I'ilot on peut voir que 'orientation des moments varie
continiment de +55° & -55° par rapport a la direction du champ appliqué.
Le passage de la configuration observée a pgH,,, = 0.097" a une structure avec
fermeture de flux ne peut pas se faire de maniére continue, mais nécessite la
réalisation d’événements irréversibles correspondant a I'introduction de vortex
dans I’hexaplot (étape 2).

> Etape 2

La deuxiéme étape a lieu entre poH,,, = 0.087 et poH,,, = 0.067". Elle se
caractérise par une brisure de symeétrie entre les régions (y > 0) et (y < 0)
de chaque pointe. Elle correspond a la nucléation simultanée de deux vor-
tex positionnés de maniére symétrique par rapport au centre de 1’hexaplot,
et présentant deux vorticités opposées. Le processus de nucléation démarre a
poHapp, = 0.08T avec I'apparition autour des coins A;~ et As* de zones pour
lesquelles I'aimantation sort du plan (M > 0), et autour desquelles il existe
une variation circulaire de I’aimantation dans le sens horaire dans la proximité
de A~ et dans le sens anti-horaire dans la proximité de A,™*. Lorsque le champ
appliqué est diminué, cette zone de nucléation ancrée sur A;~ (Ay™) se détache
progressivement de C';~ (respectivement C,™) puis de maniére soudaine pour
toHqpp = 0.067. Le saut d’aimantation observé sur la courbe d’aimantation
My (Happ.) POUT 1gHypp = 0.067", correspond a l'introduction simultanée de
ces vortex a l'intérieur de I'hexaplot. Avec le développement des vortex, on
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constate la formation d’une ondulation de ’aimantation, visible notamment
par sa composant M,, qui se propage sur une courbe démarrant au niveau
des zones de nucléation jusqu’a atteindre le bord opposé de ’hexaplot. Ces
ondulations suivant z sont présentes principalement 1a ou les variations de la
direction de ’aimantation dans le plan sont importantes. Elles doivent per-
mettre de compenser, du fait de variations dM,/dz, une partie des charges de
volume crées par les variations rapides de I'aimantation dans le plan, de telle
sorte que p=—dMy/dx-dM,/dy+dM,/dz soit minimum.

A Tissue de I’étape 2, on obtient une configuration en domaine avec fermeture
de flux, correspondant & une structure diamant déformeée, avec deux vortex
pointant suivant z > 0 et de vorticité opposée.

> Etape 3

La troisiéme étape est a nouveau reliée a une évolution réversible de ’aiman-
tation. De poHapp = 0.06T & poH,py = 07, les vortex se déplacent de ma-
niére réversible vers les lieux qui permettent de minimiser ’énergie totale du
systéme, en fonction du champ appliqué H,,, . Sur la courbe d’aimantation,
cette derniere étape correspond a la variation quasi-rectiligne observée pour
les champs faibles (cf. Figure 5.8).

Les simulations micromagnétiques que nous venons de présenter nous permettent
de suivre I’évolution de 'aimantation dans I’hexaplot d’un état uniformément ai-
manté vers un état avec fermeture de flux a champ nul. Le résultat de la simulation
est légitimée par le fait que la configuration diamant obtenue est d’une part, obser-
vée expérimentalement par MFM et d’autre part, correspond & une configuration
stable prédite par le modéle de Van den Berg, dans I'approximation d'un systéme
2D idéalement doux, présentant la géométrie de ’hexaplot.

Cependant, expérimentalement on observe une deuxiéme catégorie de structure
en domaine pour les ilots de 600nm x 300nm x 60nm : la configuration Bloch. Cette
derniére est également prédite par une approche de Van den Berg (cf. section 4.1.2).
Qui plus est, elle correspond & la structure de base de la construction de Van den
Berg appliquée a la géométrie de I'hexaplot, alors que la structure diamant est une
structure composite. Il est généralement accepté que la configuration la plus stable
pour des structures compactes est probablement la structure de base, c’est a dire la
configuration de Bloch [Hubert98|[section 3.3B].

Pour le vérifier, il nous faut calculer la configuration d’équilibre associée a la
structure Bloch.
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5.2.3 Comparaison énergétique des structures diamant et Bloch

Dans cette sous-section, nous cherchons a comparer les énergies des configura-
tions diamant et Bloch pour un hexaplot de Fe dont les dimensions sont 600nm X
300nm x 60nm.

La configuration magnétique de type Bloch a été obtenue par simulation numé-
rique, en laissant relaxer a champ nul, une structure en domaines initiale imitant
la structure Bloch. Nous avons utilisé pour la structure initiale une configuration
avec ’aimantation dans le plan de I’échantillon et paralléle aux bords de 1’hexa-
plot; au centre la paroi de Bloch est définie dans l'intervalle [100nm < x < 100nm,
(=50nm < y < 50nm, 0 < z < h| par (My(z,y) = y/50, My(z,y) = 0, M,(z,y) =

— (y/50)?%), avec y exprimé en nm. Le résultat de la simulation est présenté sur la
Figure 5.12.

Configuration Bloch d’équilibre pour p,H=0T
a)

Z=(1/2)h Superposition de configuration Van den Berg

iAﬁA\‘

v

Mz, ¥=30

F1aG. 5.12 — Configuration statique d’équilibre obtenue par simulation numérique en lais-
sant relaxer & champ nul une structure en domaines initiale imitant la structure Bloch. (a)
Coupe au niveau du plan médian de ’hexaplot et comparaison avec la structure d’équilibre
de base prévue par le modeéle de Van den Berg. (b) Section verticale au centre de I'hexaplot
montrant la structure de la paroi de vortex.

Pour minimiser I'énergie dipolaire, I’aimantation s’aligne bien parallélement aux
bords de I’hexaplot. Dans le plan médian, la position des parois de Néel et d’une
paroi assimilable & une paroi de Bloch se superpose parfaitement avec le lieu des
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singularités de la structure de base issue du modéle de Van den Berg. Il faut noter
qu’en dehors du plan médian, cette structure avec une paroi de Bloch, qui présente
une composante M, non nulle, n’est pas favorable du point de vue de 1’énergie
dipolaire. A proximité de la base et du sommet de ’hexaplot, elle est remplacée par
une paroi de Néel (Néel cap) et un vortex. La coupe de la structure de Bloch suivant
(02" Z") révéle que la paroi au centre de I'ilot correspond en fait 4 un unique vortex,
déformé, qui traverse I'’hexaplot en son centre, et en définitive ne génére a la base et
au sommet de 'flot qu’une singularité presque ponctuelle (cf. Figure 5.12b). Ce type
de parois est typique de couches minces ou bandes de matériaux de facteur de qualité
@ < 1 et pour des épaisseurs supérieures a {pjo., [Hubert98][section 3.6|. Elles sont
appelées parois de Bloch assymétriques ou parois de vortex [Hubert98|[section 3.6].

L’image "MFM" simulée (plus exactement la carte d>Hz/dz*) montre que le
contraste résultant de ce vortex déformé est similaire a celui d’une paroi de Bloch.
On reproduit qualitativement I'image MFM expérimentale (cf. d?Hz/dz? et Fi-
gure 5.6b).

F1G. 5.13 — Carte de d?Hz/dz? calculée a partir de la configuration micromagnétique de
la Figure 5.12 avec une hauteur de vol au dessus de 'ilot de 30nm a comparer avec 'image
MFM de la Figure 5.6b.

Comparaison des densités d’énergie des configurations Bloch et diamant

Nous avons vu que les deux configurations Bloch et diamant correspondent a des
configurations d’équilibre pour I’hexaplot de dimensions 600nm x 300nm x 60nm.
A partir des configurations d’équilibre simulées, nous pouvons calculer les énergies
totales et les différents termes d’énergie magnétique pour ces deux configurations (cf.
Tableau 5.2). On constate que la structure Bloch est énergétiquement plus favorable
que la structure diamant, pour I'ensemble des densités d’énergie : totale, échange,
anisotropie et dipolaire. Ce résultat confirme les arguments associés au modéle de
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TAB. 5.2 — Comparaison des énergies des configurations de type Bloch et diamant
Configuration  Eyp(J/m?)  Eecnange(J/m?)  Eq(J/m?)  Euisotropic(J/m?)
Diamant 3.382 x 10° 1.557 x 10°  0.886 x 10° 0.938 x 10°
Bloch 2.940 x 10° 1.498 x 105 0.748 x 10° 0.694 x 10°

Van den Berg selon lesquels la configuration la plus stable, pour un objet simple et
compact, est le plus probablement la structure de base [Hubert98|[section 3.3B].

En conséquence, nous vérifions ici que malgré une meilleure minimisation des
énergies magnétiques pour la structure de type Bloch, la structure diamant est
obtenue lors des simulations de retour en champ. On peut deés lors se demander
quelle est la raison pour laquelle le systéme évolue depuis la saturation vers une
structure diamant.

Revenons sur 'analyse de 1’évolution des configurations magnétiques avec le
champ décroissant qui conduit a la formation d’une structure diamant (cf. section 5.2
et Figure 5.11). On observe qu’a toutes les étapes, la symétrie M(x, y) = ]\_j(—x, —y)
est conservée dans le plan médian de I’hexaplot. Par contre, la configuration d’équi-
libre Bloch présente la relation de symétrie opposée : M(m,y) = —M(—x, —y). 1l
semblerait que la haute symétrie du systéme puisse imposer la configuration de type
diamant qui conserve une partie de la symétrie initiale plutdt que la structure Bloch
qui nécessite une brisure de symétrie supplémentaire. Pour tester cette hypothése,
nous avons considéré une simulation similaire a celle présentée au dessus pour la-
quelle nous imposons numériquement une perturbation qui dissymétrise le systéme
par rapport au centre de I'hexaplot.

5.2.4 Effet du tilt de champ, dissymétrisation

Pour éviter le probléme de blocage numérique du retournement de 'aimantation,
nous avons introduit dans les simulations précédentes le tilt simple, ou décalage
du champ appliqué, de +0.1° par rapport & I'axe de facile aimantation. Ce tilt
est symétrique par rapport au centre O de I'hexaplot (on a en effet ﬁ(agy) =
ﬁ(—x, —y)), il ne perturbe pas la symétrie du systéme. Nous considérons maintenant
une autre maniére d’introduire une dissymétrie au probléme, en introduisant un
décalage du champ magnétique appliq_ué>de +0.1° pour z > 0 et -0.1° pour z < 0.
Pour la partie de I'hexaplot o > 0, H,;,, est inchangé par rapport a la simulation

R —
précédente, mais par contre pour la partie de I'hexaplot x < 0, H,p,, est décalé de
-0.2°. Cette modification correspond en définitive qu’a une trés faible perturbation.
Dans la suite de ce travail, nous distinguerons les deux cas de simulations en appelant
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—
tiltl, le cas traité dans la section précédente, et tilt2, le cas d’un décalage de H,pp,
différent pour x > 0 et x < 0.

Le point de départ de la simulation est la saturation de ’hexaplot parallélement a
la direction facile [001] (+tilt2). L’amplitude du champ appliqué est ensuite réduite
pas a pas jusqu'a H,p,, = 0, avec a chaque étape la détermination de la configuration
micromagnétique d’équilibre. La courbe d’aimantation My (H,pp.) ainsi obtenue est
représentée sur la Figure 5.14. On constate que la perturbation apportée par le tilt2
par rapport aux simulations avec le tiltl est a premiére vue négligeable pour les
courbes d’aimantation qui se superposent.

1.0 s ——"

[ | /
0.5 ﬁ

lal
0'8.0 0.1 0.2 0.3
w,H (T)

Fi1aG. 5.14 — Cycle d’hystérésis simulé pour I'application d’un tilt de +0.1° pour z > 0 et
de -0.1° pour x < 0 (M), comparés au cycle d’hystérésis obtenu dans le cas de 'application
d’un tilt de +0.1° constant (o). La courbe avec les triangles gris rappelle le cycle d’hystérésis
obtenu par VSM sur une assemblée de particules de dimensions équivalentes

M/M.

De 1’état saturé a la rémanence

Regardons a présent sur la Figure 5.15, I’évolution des configurations magné-
tiques adoptées au cours du retour en champ depuis la saturation a pgHgpy = 17T
jusqu’a la rémanence, lorsqu’est utilisé le tilt2. Pour comparaison, nous rappelons
que I'évolution des configurations magnétiques avec le tilt1 sont données sur la Fi-
gure 5.11.

On retrouve les trois mémes étapes pour décrire I’évolution d’une configuration
uniforme vers une configuration avec fermeture de flux a la rémanence :
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> Etape 1

La premiéere étape, pour poHea,, = 11T a poHgpy = 0.097, correspond a la
rotation progressive et réversible de I'aimantation pour s’aligner le long des
bords de l'ilot. A pgH,p,, = 0.097, la configuration magnétique adoptée est
quasi-identique avec le tiltl et le tilt2.

> Etape 2

La deuxiéme étape correspond a l'introduction dans ’hexaplot de vortex qui
permettent de passer a une configuration magnétique avec fermeture de flux.
Cette étape débute a poH,y, = 0.087 et se termine a pH,,, = 0.067".

Dés poH,pp = 0.087 on observe une différence de comportement entre le tilt1
et le tilt2. En fait, ces différences sont localisées uniquement dans la partie ou
Iorientation du tilt a été modifiée. Elles se traduisent par ’apparition de la
zone de nucléation de vortex au niveau du coin A, ", alors qu’elle se faisait sur
A;7 avec le tilt1. Ce choix de coté de nucléation entraine la brisure de symétrie
par rapport au centre de I’hexaplot : ]\_/[>(:1:, y) # ]\7(—:15, —y). Il faut noter que
la vorticité et ’orientation des moments sont également inversés pour x < 0.
La suite du processus de nucléation est similaire pour tiltl ou tilt2 : aprés la
formation d’une zone de nucléation sur un coin, ce dernier s’élargit jusqu’a
pouvoir, au champ de nucléation H,,., quitter les cotés de I'ilot et s’établir
a l'intérieur de I'hexaplot. Nous observons qu’avec la présence des vortex, il
existe encore des ondulations de 'aimantation en particulier suivant la compo-
sante M, et également proche du centre de I'ilot pour z ~ 0. On souligne que
le contraste observé sur la Figure 5.15(0.06T,iter. 17400) ne correspond pas
a un vortex mais a4 une ondulation des moments avec une forte composante
verticale au niveau du contraste.

Au final de la seconde étape, la configuration d’équilibre pour jigHgpp. = 0.067
présente une structure en domaine assimilable & un structure de type Bloch (cf.
section 5.2.3 et Figure 5.12). Les deux vortex introduits présentant la méme
vorticité, ils ne vont pas se repousser mais tendre & s’associer pour ne former
qu'un seul vortex, ou plus exactement une paroi de vortex. A I'approche de
la surface et de la base de l'ilot, il se forme comme pour la configuration
d’équilibre de Bloch (cf. Figure 5.12), une paroi de Néel (Néel cap) et un
vortex positionné a z < 0 au sommet, et & x > 0 sur la base de ’hexaplot. Par
contre, du fait de I'orientation initiale des zones de nucléation, les deux vortex
de surface sont rentrant de chaque coté de la paroi de vortex, ce qui impose un
retournement de I'aimantation dans le coeur de la paroi de vortex. La paroi
de vortex alors générée présente en son coeur des modifications d’orientation
des moments. Il est vraisemblable que si I'orientation des zones de nucléation



5.2. SIMULATIONS MICROMAGNETIQUES POUR Hpp.//AXE FACILE 151

avait été identiques, on aurait pu former une paroi de vortex similaire a celle
obtenue lors du calcul de la structure d’équilibre de la configuration de Bloch
(section 5.2.3).

> Etape 3

La troisiéme étape est similaire au cas du tilt1. Elle correspond au déplacement
réversible de la paroi de vortex générée sur la position qui permet de minimiser
I’énergie magnétique du systéme compte tenu du champ magnétique extérieur
appliqué. Pour H,,, = 0, la paroi de vortex se positionne au centre de I'flot et
on retrouve l’accord observé dans la section 5.2.3 entre la position des parois
de Néel et de vortex avec les lieux des parois données a partir du modéle de
Van den Berg.

5.2.5 Bilan sur les simulations avec H,,, //[001]

Les deux structures en domaines, diamant et Bloch, observées expérimentale-
ment correspondent & des configurations d’équilibre pour un hexaplot de 600nm x
300nm x 60nm. La comparaison des énergies magnétiques des deux configurations
d’équilibre & la rémanence a montré que la configuration Bloch est la plus stable.
Pour autant, expérimentalement on observe les deux configurations. Qu’est ce qui
domine I’évolution depuis 'état saturé suivant [001], vers une de ces deux configu-
rations magnétiques ?

Nous avons montré par les simulations micromagnétiques que la bifurcation vers
I'une ou 'autre des configurations est décidée au début du processus de nucléation
par le choix d’une brisure de symétrie (étape 2). La nucléation correspond a 'intro-
duction simultanée de deux vortex sur 1 des 2 cotés de chaque pointe de I'hexaplot.
Il faut noter que la nucléation pour la pointe x < 0 semble indépendante de la
nucléation de la pointe correspondant a z > 0. Le choix du coté sur lequel débute
la nucléation peut étre modifié par une perturbation, comme par exemple par une
modification volontaire du tilt de champ magnétique appliqué. Alors que le tilt est
initialement introduit pour éviter le blocage numérique du retournement du fait de
la symétrie élevée du systéme, il s’avére qu’il peut avoir également un role dans le
choix du c6té de nucléation. La Figure 5.16 résume les différents choix de nucléation
possible en fonction de l'orientation du tilt.

Ensuite, si pour un ilot les vortex nucléent en deux positions symétriques par
rapport au centre de 'ilot, ils présenteront alors des vorticités opposées, et la confi-
guration résultante sera la structure diamant. Si par contre, les vortex nucléent
du méme coté, ils ont alors la méme vorticité et conduiront a la formation d’'une
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Simulation avec décalage de +0.1° pour (x>0) et -0.1° pour (x<0)

H,,(x)

QL. T > x//[001]
x=0

0.08T

0.06T, iter. 15000

F1G. 5.15 — Evolution des configurations micromagnétiques dans le plan médian de I'hexa-
plot calculées pour des champs appliqués décroissants, avec une désorientation du champ
par rapport a I’axe x//[001] de +0.1° pour x > 0 et de —0.1° pour = < 0. Les images pour
lesquelles sont indiquées un numéro d’itérations montrent 1’évolution pseudodynamique a
0.06T au cours de laquelle il se forme une paroi de vortex.
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F1G. 5.16 — Résumeé des différentes possibilités de nucléation en fonction de I'orientation
du champ magnétique appliqué autour de [001]. La fleche courbée indique le lieu de la zone
de nucléation et sa vorticité.

structure de type Bloch.

Expérimentalement, la perturbation introduisant une brisure de symétrie peut
correspondre & des défauts de forme, a4 l'influence de marches atomiques ou des
champs dipolaires d’autre ilots... Le point a conserver c’est que la nucléation vers
une structure de type Bloch et une structure de type diamant sont trés proches et
sont déterminées par la présence de ces possibles perturbations.

5.3 Dépendance angulaire du renversement d’un ilot

5.3.1 Mesures par microsquid

Dans cette section, nous présentons une étude par microsquid du mode de ren-
versement d’un ilot individuel de Fe, et de la dépendance angulaire de son cycle
d’hystérésis. Nous utilisons des microsquids fabriqués directement sur les ilots auto-
assemblés de Fe/Mo(110), comme il a été décrit dans la section 4.2.2. La Figure 5.17
présente une image AFM du squid de taille 1uym x 1pm, que nous avons sélectionné
pour réaliser les mesures exposées ci-dessous. Deux ilots sont présents a proximité
du micro-SQUID, mais seul la contribution de I’ilot positionné au niveau du bras du
squid sera détectée. L’ilot au centre de la boucle est en effet beaucoup moins bien trés
peu couplé que 'tlot positionné sur ou dans le bras du microsquid [Wernsdorfer96al.
A partir de cette image AFM, nous pouvons caractériser trés exactement la morpho-
logie de l'ilot de Fe mesuré. Il présente la forme caractéristique des ilots 3D compacts
de Fe obtenus par dépot sur Mo(110) & haute température, avec les facettes inclinées
a 45° et 60° (cf. section 2.3). On note qu’une des facettes C1 ™, de type (101), est
plus développée que la facette C's™ adjacente, de type (011), ce qui conduit a une
dissymétrie de la forme de 'ilot par rapport a la forme typique. Les dimensions de
I'tlot sont légérement inférieures aux ilots caractérisés dans les sections précédentes
(sections 5.1 et 5.2) : L = 420nm, w = 200nm et ~ = 30nm. On s’attend néanmoins
a un comportement magnétique similaire.
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F1G. 5.17 — Image AFM (2um x 2um) du microsquid et schéma de la morphologie de I'ilot
compact de Fe étudié. On rappelle également les notations qui sont utilisées pour décrire
les processus de nucléation (voir aussi Figure 5.7).

Des cycles d’hystérésis ont été réalisés a ~ 40mK avec un champ appliqué dans
toutes les directions du plan de 1’échantillon par pas de 1°, et un champ de satura-
tion de 0.42T. La Figure 5.18 présente en exemple les cycles de flux (microsquid)
pour trois angles du champ appliqué : 6°, 50° et 90° par rapport a la direction [001].
La carte des champs pour lesquels un saut de flux est détecté, est donnée en repré-
sentation polaire sur la méme figure. Il s’est avéré que ’ensemble de ces sauts de
flux présentent deux origines physiques distinctes. La premiére catégorie de sauts,
qui nous intéresse, est associée aux variation de flux rayonné par la particule de Fe.
Il se superpose une deuxiéme catégorie de sauts, attribués a la formation de vortex
supraconducteurs dans la boucle de Nb, qui se traduisent par des sauts multiples
du quantum de flux ®,. La détection simultanée de vortex supraconducteurs (flux
piégés) n’est pas systématique dans les mesures par micro-SQUID [Wernsdorfer96a] ;
elle est généralement reliée a I'existence d’une rugosité au niveau de la boucle su-
praconductrice, ou comme ici a la présence de particules magnétiques de taille im-
portante situés directement dans la boucle supraconductrice. De maniére a isoler
les sauts qui caractérisent le comportement magnétique de la particule de Fe, il est
nécessaire d’identifier la catégorie a laquelle appartient chaque saut de flux mesuré.

Pour ce faire, nous avons utilisé le fait que le champ critique correspondant a
la formation d’un vortex supraconducteur dépend fortement de la température de
mesure (T' < 2.4K), et peut étre fortement perturbée par ’application d’un champ
additionnel perpendiculaire au plan du micro-SQUID (|Hz| < ®y). Par contre, pour
de telles conditions de mesures, les propriétés des ilots de Fe sont inchangées et par
conséquent, la dépendance avec le champ }—L;; des champs de sauts de la particule
de Fe n’est pas modifiée. La Figure 5.19 présente la carte des champs de sauts de
flux détectés pour deux températures 4.2K et ~ 40mK, et pour différentes valeurs
de champ transverse appliqué. On constate effectivement qu’une grande partie des
sauts de flux sont décalés lorsque la température est augmentée ou lorsqu’un champ
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F1a. 5.18 — Cycles de flux mesurés par micro-SQUID pour trois angles du champ appliqué
p = 6°, 50°, 90°. Carte des champs de saut en fonction de I'angle ¢ et de 'amplitude du
champ appliqué. Les mesures ont pratiquement été réalisées entre ¢ = 0 et ¢ = 180, (H)
correspond aux champs croissants et ((J) correspond aux champs décroissants.
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transverse est appliqué (& T ~ 40mK). L’ensemble de ces sauts peut donc étre
associé a la formation de vortex supraconducteurs dans la boucle de Nb. De plus,
lorsqu’un doute subsistait, nous avons réalisé des cycles mineurs d’aimantation pour
retrouver pour chaque saut de nucléation identifié (ou inversement d’annihilation),
le saut d’annihilation (ou inversement de nucléation) qui lui est associé. A partir de
I’examen attentif de I’ensemble des données expérimentales, il nous est donc possible
d’extraire les champs de saut caractérisant les propriétés magnétiques de la particule
de Fe qui sont présentés sur la Figure 5.20a-b.

Il est enfin possible de reconstruire approximativement les cycles d’hystérésis
(cycle de flux détecté par le micro-SQUID) pour les différents angles d’application
du champ extérieur. Pour ce faire, il faut décaler chaque saut associé a un vortex
supraconducteur d’'un multiple de ®,4. La Figure 5.20c présente les cycles d hystérésis
corrigés des sauts associés au piégeage de flux. Il faut noter que les cycles corres-
pondant & des angles faibles sont moins bien définis qu’a 90°, car le couplage avec le
micro-SQUID est plus grand lorsque le champ de fuite rayonné par I'ilot est aligné
perpendiculairement au bras du micro-SQUID [Wernsdorfer96a].

Discutons d’abord de la dépendance angulaire des champs de nucléation et d’an-
nihilation de facon qualitative. Pour les champs élevés, la particule est presque sa-
turée. Si ce champ est réduit, le champ démagnétisant tend a favoriser la formation
de domaines vers une structure avec fermeture de flux. On s’attend pour un champ
suffisant H ., a la nucléation d’un ou deux vortex comme nous ’avons décrit dans
la section 5.2 pour ¢ = 0°. Une fois nucléés, les vortex prennent une position pour
laquelle 1'énergie totale (dominée par les termes dipolaire E4 et Zeeman FEy) est
minimisée. Si ensuite le champ est augmenté, on s’attend au déplacement des vortex
jusqu’aux bords de la particule ot ils pourront étre expulsés pour un champ appliqué
H,., suffisant. Comme I’énergie dipolaire augmente avec I’angle entre 0 et 90°, on
s’attend a ce que la paroi se nuclée plus facilement pour les angles proches de 90°.
Pour la méme raison, il faut appliquer un champ plus élevé pour expulser les vortex.

La Figure 5.21 compare la valeur du champ démagnétisant Hgye,, calculé par une
approche numérique dans 'approximation d’une aimantation uniforme aux champs
mesurés de nucléation et d’annihilation. L’évolution de H,, et H,,, avec le champ
dipolaire décrite ci-dessus est qualitativement observée ici, puisque plus on se rap-
proche de ¢ = 90°, correspondant au maximum de 1’énergie dipolaire, plus H,. et
H,., sont grands. Cependant, il existe un écart important et non constant entre H,.
ou Hny et Hyem. Les simulations présentées dans la section précédente (section 5.2),
correspondant uniquement au cas ¢ ~ 0°, montrent que la configuration avant la
nucléation n’est pas uniforme. Ici, méme si les ilots sont plus petits, leurs dimensions
restent grandes devant les longueurs caractéristiques du magnétisme (gjoe;, =~ 60nM
et Lo, >~ 10nm. On attend par conséquent a la rémanence une configuration multi-
domaines, ce qui est corroboré par le fait que H,,, > 0. Du fait de la forme non
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F1G. 5.19 — Mesure de la dépendance des champs de saut de flux en fonction de la direction
et de Pamplitude du champ appliqué, (a) pour différentes températures T' ~ 40m K (carrés
pleins) et T' ~ 2K (ronds ouverts) et (b) a T' ~ 40mK pour différents champs transverses
uoH, = 0T (carrés noirs), ugH, = —0.027 (ronds pleins), poH, = 0.027(ronds ouverts).
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F1G. 5.20 — Dépendance angulaire des champs de nucléation (a) et d’annihilation (b) de la
particule de Fe étudiée. (c) Cycles d’hystérésis reconstitués pour 3 angles ¢ = 6°, p = 50°
et @ = 90° (traits pleins), comparés aux résultats des simulations micromagnétiques (0J)
(section 5.3.2).
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ellipsoidale de I'ilot, on s’attend effectivement & avoir aussi une configuration non
uniforme avant la nucléation. Une analyse basée sur le champ dipolaire, calculé dans
I’approximation d’une aimantation uniforme, n’est alors pas adaptée et il faut faire
appel a la simulation micromagnétique.
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F1G. 5.21 — Dépendance angulaire des champs de nucléation (champs positifs) et d’anni-
hilation (champs négatifs) déterminés par mesures microsquid, comparés a la dépendance
angulaire du champ dipolaire, calculé pour une aimantation uniforme.

\

A partir de I'observation des Figures 5.20 et 5.21, on note que H () n’est pas
symétrique par rapport a ’angle ¢ = 0°. Ceci peut étre relié a la forme dissymétrique
de T'ilot que nous avons étudié. H..(p) présente de plus des discontinuités pour
plusieurs angles : a ¢ ~ —86°, ¢ ~ —81°, p >~ —69°, p ~ —24°, ¢ ~ —8° ¢ ~
32° p ~ 45°, p ~ 83°. Ce type de discontinuité a déja été observé dans I'étude
de la dépendance angulaire de la nucléation de particules de Co nanocristalisés
[Wernsdorfer96a, Wernsdorfer96¢|. Ces discontinuités avaient alors été attribuées a
des défauts de surface. Ici la particule est épitaxiée et présente une structure trés bien
définie. On peut envisager que ces discontinuités puissent étre reliées a la forme non
ellipsoidale de la particule. Les simulations micromagnétiques vont nous permettre
de préciser l'origine de ces discontinuités.

5.3.2 Simulations : H,,. en fonction de H,,, (¢)

Dans le but d’analyser quantitativement les résultats expérimentaux de la dé-

pendance des champs de nucléation et d’annihilation en fonction de I'angle H,, ,
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nous avons réalisé des simulations micromagnétiques. Dans la limite de cette thése,
nous nous sommes intéressés en premier lieu a la nucléation et plus particuliérement
a la question de 'origine des discontinuités de Hue().

Pour la simulation nous avons considéré une forme approchée des ilots avec des
bords droits (hexaplot) en reproduisant la base de I'ilot identifiée par AFM (cf. Fi-
gure 5.17). Compte tenu du temps de calcul important pour chaque simulation de
cycle d’hystérésis, a multiplier par le nombre d’angle ¢ a tester, nous nous sommes
restreints a I’étude de la nucléation en partant d'un état saturé a H,,, = 0.57 :
retour en champ de 0.5T a 0T. Nous avons di aussi considérer un maillage plus
grossier avec un pas de S5nm dans les deux directions du plan et un pas de 15nm
suivant z. L’aimantation étant dans le plan de I’échantillon, on s’attend a ce que
I'utilisation d’un tel pas de maillage vertical n’apporte pas de perturbation majeure,
au moins pour la détermination des champs de nucléation. Nous avons vérifié pour
p = 0° et p = £50° que cette approximation n’apporte relativement que peu d’er-
reur dans la détermination du champ de nucléation. La Figure 5.22 montre les cycles
d’hystérésis pour ces trois angles ¢ obtenus avec un pas de maillage vertical de 5nm
ou de 15nm. On note tout d’abord qu’il apparait deux champs de saut d’aimanta-
tion, correspondant a la nucléation d’un premier vortex puis d’un deuxiéme vortex.
Comparé aux simulations sur un hexaplot symétrique, I’existence de deux sauts de
nucléation peut étre reliée a la modification de la forme de la pointe en (x>0) de
I’hexaplot. Le premier saut d’aimantation correspondant a l’'introduction du vortex
issu de la pointe symétrique (x<0) ne dépend pas du pas de maillage vertical. Par
contre, le deuxiéme saut d’aimantation, relié a l'introduction du deuxiéme vortex
(x>0), est décalé vers des champs plus forts lorsqu'un pas de maillage vertical de
15nm est utilisé.

Les champs de sauts de nucléation obtenus par les simulations a différents angles
 sont comparés sur la Figure 5.23 aux résultats des mesures de microsquid. L’accord
entre les simulations micromagnétiques et les mesures par microsquid est relative-
ment bon. La simulation rend bien compte des phénoménes mis en jeu au cours de la
nucléation. En particulier, le processus de rotation réversible de ’aimantation per-
mettant de réduire le champ dipolaire et donc de diminuer le champ de nucléation,
est bien reproduit.

Comme pour les mesures expérimentales, les simulations font apparaitre une dis-
continuité dans 1’évolution angulaire du champ de nucléation H,.(), en particulier
entre o = 40° et ¢ = 50°, et entre ¢ = —40° et ¢ = —50°. On note également
une diminution brusque de H,,. autour de ¢ = —80°. Par symétrie, on retrouve
les mémes discontinuités entre 90° et 180° et entre -90° et -180°. Les configurations
magnétiques d’équilibre calculées pour ¢ = —40° et p = —50° juste avant la nucléa-
tion sont présentées sur la Figure 5.24. A partir de ces deux exemples on constate
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FiaG. 5.22 — Comparaison des cycles d’aimantation issus des simulations avec un pas de
maillage vertical de 5nm (formes pleines) et 15nm (formes ouvertes), pour trois angles du
champ appliqué : ¢ = 0° (triangles), ¢ = —50° (carrés) et ¢ = 50° (ronds).

qu’entre ¢ = —40° et ¢ = —50°, le coin ol se concentre les lignes de flux rentrantes
passe de P~ a A;~. La configuration issue de la rotation réversible de I’aimanta-
tion pour minimiser I’énergie dipolaire est alors qualitativement différente. Cette
différence permet d’expliquer la discontinuité de champ de nucléation.

Celle-ci peut se comprendre qualitativement du fait de la différence d’angle des
coins P~(110°) et A;7(125°). En P, I'angle est plus aigu, ce qui tend a stabiliser
d’avantage l’aimantation. Si on avait M uniforme, on parlerait d’effet de forme
plus important. La nucléation d’'un vortex permettant d’évoluer vers une structure
avec fermeture de flux est alors retardée. En conclusion, la possibilité d’obtenir
des configurations micromagnétiques différentes avant I'introduction d’un vortex est
intrinséquement reliée a la forme de I’ilot et 1’évolution s’effectue de maniére abrupte,
ce qui explique la discontinuité de Hu(p).

Cette méme approche qualitative permet d’envisager aussi la dissymétrie des
champs de saut par rapport a ¢ = 0°. En effet, si pe[50°,90°], les pointes ou se
concentrent les flux magnétiques rentrant et sortant sont A;* et A,~. Elles pré-
sentent des angles équivalents, et on s’attend de ce fait & observer des sauts de nu-
cléation proches. C’est ce que nous donne effectivement la simulation par exemple
a ¢ = 50° (cf. Figure 5.22). Si par contre pe[—50°, —90°], les pointes a considérer
sont A;~ et 'ensemble A,T et PT. La nucléation en A;~ serait, avec cette approche
qualitative, similaire & la nucléation en A;". Du fait de la petitesse du coté Cy™, la
configuration ne peut pas évoluer en A,* indépendamment de ce qui se passe PT.
On ressent un angle de 55° dans la région proche de A,™ et de P, ce qui pour-
rait expliquer que la nucléation soit retardée. C’est qualitativement ce que 1’on peut
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F1G. 5.23 — Comparaison des champs de saut correspondant & la nucléation déterminé &
partir des simulations micromagnétiques (x), et obtenus par mesures de micro-SQUID (H).

constater des cycles d’hystérésis tirés des simulations a ¢ = —50° (cf. Figure 5.22).

Comparons plus précisément les champs de saut donnés par la simulation et
mesurés par microsquid. On peut observer que la position de la discontinuité prévue
par la simulation entre ¢ = +40° et ¢ = +50° est bien retrouvée expérimentalement.
Par contre, pour ¢e[0; —90°], on observe des discontinuités de Hy,.(¢) & ¢ ~ —8° et
p ~ —69° quand la simulation prévoit une discontinuité entre p = —40° et ¢ = —50°.
Dans la méme gamme d’angle du champ appliqué, le microsquid ne détecte qu'un
seul saut de flux associé a la nucléation, alors que la simulation prévoit deux sauts
bien séparés. On note enfin que pour ¢e[0°, —90°], on attend une forte influence
de la forme pointue de I'llot autour de P et Ay™. Les différences peuvent donc
étre attribuées a une description trop simplifiée ou erronée de la géométrie de cette
région. On peut envisager également la présence de défauts de surface.

Les structures en domaines observées a l'issue des simulations micromagnétiques
pour différents angles ¢ du champ appliqué sont des structures diamant ou Bloch.
On note cependant en comparant les résultats des simulations a ¢ = —50°, qu’avec
un maillage vertical grossier de 15nm on aboutit & une structure diamant, alors
qu’avec un maillage vertical de 5nm, il se forme une structure de type Bloch. Par
conséquent, méme si ’erreur apportée par 'utilisation d’un maillage de 15nm n’a
pas ou peu de répercutions sur le cycle d’hystérésis, il peut par contre influencer
le type de vortex introduit dans I'hexaplot au moment de la nucléation, et donc la
configuration obtenue a la rémanence. On voit ici la limite de cette approximation.
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F1G. 5.24 — Configurations magnétiques dans le plan médian de I'hexaplot (z = h/2)
avant et apres le premier saut de nucléation pour ¢ = —40° et ¢ = —50°. Ces simulations
ont été réalisées avec un pas de maillage cubique de 5nm de coté.

Notons finalement que pour la simulation avec ¢ = 0° et un pas de maillage
de 5nm, la configuration d’équilibre obtenue & la rémanence est une structure de
type Bloch. Par conséquent, la dissymétrie de forme de I’hexaplot que nous avons
considérée dans cette section, agit comme le tilt2, et permet de briser la symétrie
du systéme pour aboutir a une configuration de type Bloch, comme le montre la
Figure 5.25.

5.4 Bilan sur le retournement d’un ilot multido-
maine

Dans ce chapitre, nous avons considéré 1’étude des propriétés de plots 3D de
taille juste sub-micronique, pour lesquels I'anisotropie est dominée par la forme.
A la rémanence, les mesures MFM montrent que les ilots présentent différentes
configurations avec fermeture de flux, qui correspondent soit a une structure de type
Bloch, soit & une structure de type diamant, soit & une troisiéme configuration non
identifiée. La simulation micromagnétique, effectuée sur des ilots de forme approchée
(hexaplot) et de taille 600nm x 300nm x 60nm, permet de retrouver ces deux types
de configuration, et montre que le choix des configurations est piloté aux premiers
stades du retour en champ, par une brisure de symétrie.
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Fi1a. 5.25 — Configuration magnétique dans le plan médian de I'hexaplot dissymétrique
(z = h/2), obtenue a la rémanence aprés saturation suivant [001]. La simulation a été
réalisée avec un pas de maillage cubique de 5nm de coté.

Au niveau expérimental, il existe de multiples sources possibles qui peuvent pi-
loter cette brisure de symétrie : I’activation thermique, le désalignement du champ,
des interactions dipolaires entre particules, des défauts de forme ou de la rugosité,
les marches du substrat, ... La simulation confirme qu’une infime perturbation peut
entrainer la modification du mode de retournement. Inversement, il faut étre trés
prudent dans I'interprétation des configurations obtenues et du fait de la symétrie
excessive des simulations, il apparait important de briser toutes les symétries du
probléme pour éviter un blocage numérique du retournement. Nous avons testé au
cours de la thése différentes dissymétries : la désorientation du champ (tilt1 et tilt2),
I’utilisation d’un gradient de champ ou d’une forme dissymétrique.

Sur le méme type de particules, nous avons également étudié la dépendance
angulaire des champs de saut de nucléation et d’annihilation, expérimentalement
par micro-SQUID et couplé & des simulations micromagnétiques. On trouve un
accord qualitatif reproduisant d’une part les cycles d’hystérésis, et d’autre part la
bifurcation vers deux configurations micromagnétiques différentes pour un angle
compris entre 40° et 50°. Cette bifurcation résulte de la forme de I'ilot et de la
possibilité d’existence de configurations non uniformes avant le saut de nucléation.
On montre qu'une telle discontinuité H,,.(¢) n’est pas nécessairement imputable a
des défauts, mais est imposée par la géométrie de I'ilot.



Chapitre 6

Etudes d’assemblées d’ilots
présentant une rémanence non nulle

Dans ce chapitre, nous nous intéressons aux propriétés magnétiques de nano-
structures auto-assemblées de Fe/Mo(110) présentant une aimantation rémanente.
Dans la Section 6.1, nous présentons les propriétés magnétiques observées sur des
ilots compacts dont la taille moyenne est inférieure a 500nm x 300nm x 50nm. Des
premiers résultats sur les propriétés magnétiques des bandes de Fe alignées le long
des marches de Mo(110) sont ensuite présentées dans la Section 6.2. L’ensemble des
résultats est discuté dans la Section 6.3.

6.1 Ilots compacts avec une aimantation rémanente

Dans le CHAP. 5, nous avons présenté une étude des propriétés magnétiques de
plots 3D compacts de Fe de dimensions moyennes supérieures a 550nm x 350nm x
65nm. Ce type d’ilots est obtenu a la suite d’un dépot & 700K pour des taux de cou-
verture © > 2nm. A champ nul, les ilots présentent une configuration multidomaine
avec fermeture de flux, et ne révélent donc pas d’aimantation rémanente (Section
5.5.1). En diminuant le taux de couverture sous © < 2nm, nous avons montré qu’il
est possible de fabriquer des ilots compacts dont les dimensions moyennes diminuent
jusqu’a environ 275nm x 200nm x 35nm (Section 2.3.2). Nous présentons dans cette
section les propriétés magnétiques mesurées pour des échantillons correspondant a
un taux de couverture © < 2nm.

165



166 CHAP 6. : ASSEMBLEES D’ILOTS PRESENTANT UNE REMANENCE

6.1.1 Propriétés magnétiques en fonction de la taille moyenne
des ilots

La Figure 6.1a présente les cycles d’hystérésis obtenus a 300K pour un champ
appliqué suivant Fe[001] et pour différentes assemblées d’ilots compacts. On met
en évidence 'apparition d’un état rémanent (M, > 0), et d'un champ coercitif H.
non nul, lorsque les dimensions moyennes des ilots deviennent inférieures & 550nm x
350nm x 65nm, ce qui correspond a des taux de couverture © < 1.5nm a 2nm. La
Figure 6.1b présente 1’évolution de ’aimantation rémanente et du champ coercitif en
fonction de la longueur moyenne L des ilots. La méme évolution qualitative de M,
et H, est observée en fonction de la largeur moyenne , de la hauteur moyenne A,
ou du taux de couverture de Fe ©, puisque les rapports d’aspect des ilots compacts
restent relativement constants et que le volume moyen des ilots est proportionnel
au taux de couverture (cf. Section 2.3.2).
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F1G. 6.1 — (a) Cycles d’hystérésis (VSM a 300K, Happ.//[001]) pour des assemblées d’ilots
compacts de différentes dimensions moyennes. (b) Evolution de I'aimantation rémanente
(M) et du champ coercitif (o) en fonction de la longueur moyenne L des assemblées d’ilots.

La Figure 6.2a présente les cycles d’hystérésis mesurés suivant la direction [001] et
[110] pour une assemblée d’ilots compacts de dimensions moyennes 430nm x 300nm x
35nm. Les mesures ont été effectuées par VSM a 300K. L’axe de facile aimantation
est suivant Fe[001|. Le champ d’anisotropie peut étre estimé a pgH, ~ 0.37 a par-
tir du cycle d’hystérésis suivant laxe difficile [110], valeur qui équivaut au champ
démagnétisant pgHgen, = oV, (EHO} Mg = 0.26T attendu pour un parallélépipéede uni-
formément aimanté de dimensions 430nm x 300nm X 35nm [Aharoni98, Hubert98|.
L’anisotropie magnétique semble donc attribuable & un effet de forme comme pour
les ilots 3D compacts de plus grandes dimensions (cf. Section 5.1.1). La Figure 6.2b
montre I’évolution du champ coercitif en fonction de ’angle du champ appliqué, dans
le plan de la couche. Le champ coercitif est maximum suivant I'axe facile Fe|001]
et vaut pugH,. ~ 25mT ce qui correspond a ~ 10% du champ d’anisotropie. Ceci
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montre que, bien que la rémanence augmente, le processus de retournement est trés
loin d’étre cohérent (uoH. = 1o H,), ce qui est compréhensible puisque ’on considére
des ilots 3D de forte taille par rapport a la longueur d’échange.

) b)

1.0 & 30 ]
= ~ 257 i
E 0.5 an S . "
\; q:-:)_ 20 | o - [}

S 00 :‘g 15¢ " o
s = o =
5 -0.5 1 3 10 O
=
3, , 300K, £ s .
04 02 00 02 04 S 0 30 60 9 120 150 180
o Angle du champ appliqué,
Champ appliqué p H (T)

par rapport a Fe[001] (degré)

F1G. 6.2 — (a) Cycles d’hystérésis & 300K pour une assemblée d’ilots de dimensions
moyennes 430nm x 300nm x 35nm, avec le champ appliqué suivant [001] (M) et suivant [110]
(o). (b) Evolution du champ coercitif en fonction de I’angle planaire du champ appliqué
par rapport a la direction [001]. Les carrés pleins correspondent aux points expérimentaux
et les carrés vides sont leur symétrique par rapport a 90°.

La Figure 6.3a présente les cycles d’hystérésis, obtenus sur la méme assemblée
d’ilots compacts de dimensions moyennes 430nm x 300nm x 35nm, pour différentes
températures de mesure, T},,. On note que le champ coercitif de I’échantillon diminue
légérement avec la température, passant de ~ 30mT a 10K & ~ 25mT a 290K
(cf. Figure 6.3b). Les Figures 6.3c et d montrent respectivement les évolutions de
I'hystérésis magnétique (aire sous la courbe M(H) en champ décroissant moins M(H)
en champ croissant) et 'aimantation & saturation en fonction de la température de
mesure. [l apparait d’'une part que I’aimantation a saturation, normalisée a sa valeur
a 10K, diminue plus rapidement avec T}, que pour un échantillon de fer massif
pour lequel M300K /A10K ~ (.99, D’autre part, I'hystérésis magnétique diminue
avec la température en restant proportionnelle a l'aimantation & saturation (cf.
encart Figure 6.3d). Cette forte dépendance de I'aimantation & saturation avec la
température n’est observable que pour les échantillons ayant un taux de couverture
© < 2nm. Les volumes associés a la couche de mouillage et aux ilots biseautés sont
alors comparables a celui des ilots compacts. Pour I’échantillon considéré, la quantité
de fer déposée (O ~ 1.2nm) est répartie & 15% dans le plan atomique de mouillage,
a 40% dans les ilots de Inm de haut (ilots biseautés ou couche quasi-continue de
Inm de haut) et a 45% dans les ilots compacts. La dépendance de 1’aimantation a
saturation et de I’hystérésis magnétique pourrait étre reliée a la couche de mouillage
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F1G. 6.3 — (a) Cycles d’hystérésis suivant I’axe de facile aimantation, Fe[001], d’ilots de
dimensions moyennes 430nm x 300nm X 35nm(0© ~ 1.2nm) pour différentes températures
comprises entre 10K et 300K. (b) Evolution du champ coercitif avec la température (c)
Hystérésis (M(H) en champ décroissant - M(H) en champ croissant) associé aux cycles
présentés Fig.a. (d) Evolution de 'aimantation a saturation en fonction de la température
de mesure pour ce méme échantillon (W), et pour deux autres échantillons correspondant a
des taux de couverture de © ~ 2.4nm (A) et © ~ 4.8nm (o). La ligne pointillée correspond
a I’évolution de M; du fer massif. En insert, My en fonction de I’hystérésis magnétique
(intégrale des courbes de la Figure c).
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ou aux structures (ilots biseautés ou couche quasi-continue) de Inm d’épaisseur. Ce
point sera discuté dans la Section 6.3, au regard de I’ensemble des résultats.

6.1.2 Analyse des propriétés magnétiques d’assemblée de par-
ticules : modéle de séparation des contributions réver-
sibles et irréversibles

La mesure du cycle d’hystérésis d’une particule individuelle de taille sub-micronique
n’est pas simple a mettre en oeuvre et nécessite l'utilisation de techniques locales
telles que le micro-SQUID [Wernsdorfer01|. Dans certains cas, les cycles d’hystérésis
moyen d’une particule individuelle peuvent étre déduits de maniére plus simple a
partir de mesures réalisées sur une assemblée de particules. Idéalement, si ’ensemble
des particules sont similaires et ne sont pas couplées entre elles, le cycle d’hystérésis
mesuré est représentatif, & 'amplitude prés, du cycle d’une particule individuelle.
Pratiquement, les particules ne sont pas toutes identiques et peuvent avoir des cycles
d’hystérésis quantitativement différents. Le cycle d’hystérésis macroscopique n’est
alors plus représentatif du cycle d’une particule individuelle mais correspond a la
somme des contributions de toutes les particules et pourra s’écarter du cycle moyen
d’une particule du fait d’une distribution de champ de saut pj e, ou d’interactions
dipolaires entre les particules.

Différents modéles ont été proposés pour analyser a partir de mesures macrosco-
piques les propriétés magnétiques d’assemblées de particules. Les plus couramment
utilisés sont les modéles de Preisach [Biorci58, Mayergoys91| ou les représentations
de Henkel [Henkel64, Thamm98|. Ces modéles ont été développés pour I’étude de
systémes de grains fins (monodomaines) en forte interaction. Ils ne sont donc pas
adaptés a notre systéme ot les interactions dipolaires entre ilots sont a priori négli-
geables du fait de la faible densité des ilots. Pour préciser le comportement moyen
d’une particule individuelle & partir de mesures macroscopiques, nous avons appliqué
une méthode fondée sur la détermination des contributions réversible et irréversible
a la variation de I"aimantation |Fruchart98a, Fruchart98c|.

Le cycle d’hystérésis d’une particule individuelle peut étre caractérisé par les va-
riations réversible et irréversible de ’aimantation telles que (M)Wrt = (M)pm

. dH dH /irrev
part part dappart . : A
part avec xPat et ( dH)irrev = AM6(H — H,) correspondant respectivement a une

contribution réversible et a une contribution irréversible correspondant a un saut
d’aimantation d’amplitude AM. La Figure 6.4 présente (%)fﬁ; et 22 pour
quelques cas modeéles.

Les événements irréversibles proviennent du retournement de I’aimantation dans
les particules pour H,,, = —H, (cf. Figure 6.4a) ou de la nucléation et de I’annihila-

tion de domaines pour des champs H,. et H,p, respectivement (cf. Figure 6.4d). La
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F1G. 6.4 — Représentations de cycles d’hystérésis typiques et de leurs contributions réver-
sible (ligne claire) et irréversible (ligne foncée), déterminées pour le demi cycle en champ
décroissant. (a) cycle correspondant a un retournement uniquement irréversible : saut d’ai-
mantation d’amplitude AM = 2 pour Hypp,, = Hy < 0. (b) cycle d’une particule pour
laquelle une variation réversible de I'aimantation se produit avant et aprés le saut irré-
versible d’aimantation. (c¢) cycle d’une particule multi-domaines : la nucléation intervient
pour Hy,. > 0, elle est suivie par une étape réversible correspondant au déplacement de
la paroi jusqu’a l'annihilation pour Hun, < 0. (d) cycle associé a un mode de retourne-
ment uniquement réversible : rotation continue de 'aimantation suivant un axe difficile par
exemple.
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partie réversible de la variation d’aimantation peut provenir d’une part de la rota-
tion continue des moments magnétiques correspondant a l'apparition d'un état non
uniforme (cf. Figure 6.4b). La contribution réversible peut d’autre part étre reliée
au déplacement de vortex ou parois de domaines (cf. Figure 6.4c). La Figure 6.4d
présente enfin I’exemple d'un cycle complétement réversible qui peut étre rencon-
tré pour des particules multidomaines de trés grande taille (hystérésis négligeable),
ou bien lorsque le champ est appliqué suivant un axe difficile. Il faut noter qu’une
évolution réversible de I'aimantation sera également observée pour des particules
paramagnétiques ou superparamagnétiques.

Pour une assemblée de particules, la variation d’aimantation peut également étre

4 4 . . , . . , . ass ass
séparée en contributions réversible et irréversible, avec (%) or = (i—%)irrev ass.

Dans I’hypothése de particules non couplées, la variation d’aimantation totale est

, . . . ass
donnée par la somme des contributions de toutes les particules avec (%)irrev =
part . . ., .
> part (%)irrev et Xiey = D par Xbev - La contribution irréversible pour une assem-

blée de particules donne acces directement a la distribution de champ de retourne-
ment avec (%)iﬁiv = pPirev AM, AM représentant la hauteur des sauts irréversibles
avec '’hypothése que AM est identique pour toutes les particules. Dans I’hypothése
d’une variation réversible liée au noyau de nucléation qui déclencheront le renverse-
ment irréversible, la contribution réversible d’une assemblée de particules n’est pas
exprimable directement en fonction de P ; elle correspond en fait & une convolu-

rev
tion de xP2'* avec pirey. La Figure 6.5 présente deux exemples de cycles d’hystérésis
construits en considérant pour la Figure 6.5a une assemblée d’ilots présentant un
cycle carré avec une distribution de retournement piey, €t pour la Figure 6.5b une
assemblée d’ilots avec la méme distribution de champ de retournement et un cycle
moyen avec une composante réversible. Alors que les cycles de ces deux assemblées
d’ilots ont une allure similaire, on peut voir dans cet exemple que la donnée des
contributions réversible et irréversible permet de distinguer les deux types de re-

tournement.

Expérimentalement, x&° peut étre obtenu par une mesure de susceptibilité ré-

versible, soit en utilisant un susceptométre, soit en mesurant la pente a l'origine

de cycles mineurs avec un magnétometre classique. La contribution irréversible est

, ., c(r, ass ass ass ,
déterminée par la différence (M)mev = (%) tor — Xrev AveC (M) ooy Calculé par

dH dH

L, . . . . L e . ass
dérivation du cycle majeur. A partir des caractéristiques de x5 et (z—%)irrev,

peut établir des hypothéses quant au mode de retournement d’une particule de

I'échantillon : choix d’un mode de retournement pour une particule moyenne (y22*,

part . . . N
( Z—%)irrev) et distribution de champ de retournement pj..,. Ces hypothéses pourront
ensuite étre validées en comparant des cycles mineurs expérimentaux et les mémes

cycles simulés a partir des hypothéses.
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F1G. 6.5 — (a) Construction du cycle d’hystérésis d'une assemblée de particules de cycle
moyen carré (cf. encart) présentant une distribution de champ de sauts irréversibles piyrey-
(b) Construction du cycle d’hystérésis d'une assemblée de particules présentant un cycle
moyen avec une contribution réversible dépendante de H, (cf. encart) avec une distribution
de champ de retournement pjyrey -

6.1.3 Application du modéle & une assemblée d’ilots de di-
mensions moyennes 310nm X 160nm x 30nm

Nous allons appliquer dans cette partie le modéle présenté ci-dessus & un dépot a
700K de =~ Inm de Fe. L’échantillon présente une assemblée d’ilots de Fe compacts
de dimensions moyennes 310nm x 160nm x 30nm qui reposent sur un plan atomique
de mouillage (~ 20% du volume de Fe) et des ilots biseautés de Inm d’épaisseur
(~ 40% du volume de Fe). Les mesures ont été réalisées a 10K et a 300K, mais
ne présentent pas d’autre différence qu’une diminution de I'amplitude de ’aiman-
tation équivalente a celle décrite dans la partie 6.1.1. Nous nous limiterons donc a
la description des résultats a 10K, en considérant un champ appliqué décroissant :
H. < 0. La Figure 6.6 présente le cycle d’hystérésis obtenus par VSM sur ’assem-
blée d’ilots. La variation d’aimantation totale (%):ﬁ a été calculée par dérivation
du cycle majeur. La contribution réversible a été déterminée par deux méthodes :
des premiéres mesures ont été réalisées en mesurant sur des cycles mineurs la pente
a lorigine du rebroussement du champ (cf. Figure 6.6¢), sur une plage de champ

comprise entre 20mTet 40mT. Des mesures plus précises ont pu étre effectuées sur
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F1G. 6.6 — (a) Cycle d’hystérésis d’une assemblée d’ilots de dimensions moyennes 310nm x
160nm x 30nm avec un champ appliqué suivant [001] (M) et [110] (o). (b) schéma de
détermination de x25% avec origine de cycles mineurs. (b) Image AFM (5pum X 5um) de
I’échantillon. (c) Schéma de principe utilisé pour déterminé x255(Hy) a partir des mesures

VSM.

un susceptométre par M. Ghidini a 'université de Parme (Italie). La fréquence de
mesure utilisée est HkHz et la largeur de champ de mesure de la susceptibilité est
1mT. La Figure 6.7a montre que I'on trouve un bon accord entre les deux modes de
mesure. Nous avons utilisé pour ’analyse des données les résultats obtenus par me-
sure de susceptibilité réversible. La Figure 6.7b présente les différentes contributions
a la variation d’aimantation ainsi déduites.

tot

—O— susceptométre A (dM/dH)

® cyc. minkurs

(dM/dH)

irr

Krev

dM/dH™, y., et Amp,, (SI)
=
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F1G. 6.7 — (a) xrev déterminé a 10K par mesure de susceptibilité réversible avec un sus-
ceptométre et déduites de mesures de cycles mineurs pour ’échantillon de la Figure 6.6. Le
champ est appliqué suivant I’axe facile : Fe[001]. (b) Contributions réversible et irréversible
a la variation d’aimantation et variation d’aimantation totale de cette assemblée d’ilots.

Analysons les données expérimentales de (%)Ziv (H) et x23(H). La contribu-

tion irréversible est piquée sur poH ~ —70mT, alors que la contribution réversible
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est centrée sur poH = 0 et environ symétrique. On peut dés lors supposer que les
contributions réversibles et irréversibles sont indépendantes. En effet, si la contribu-
tion réversible correspondait a la rotation des moments avant le saut d’aimantation
comme dans ’exemple de la Figure 6.4b, elle devrait étre piquée proche de pgH..
La description du comportement magnétique de cette assemblée d’ilots va reposer

sur les hypothéses suivantes :

. . ., . ass
ass ot la contribution irréversible (M)irre

— la contribution réversible x5 T ) iorey COTTES-
pondent & deux catégories d’objets avec des modes de retournement distincts

— la premiére catégorie correspond a un ensemble de particule indépendantes
avec un cycle d’hystérésis individuel carré et une distribution de champ de
retournement décrite par (d—M)aSS

; p dH /irrev’ .

— la deuxiéme catégorie présente un mode de retournement essentiellement ré-

versible décrit par x5

rev’

— les interactions entre particules sont négligeables

Pour valider ces hypothéses, nous avons comparé des cycles mineurs mesurés
expérimentalement a des cycles simulés. Compte tenu de I’hypothése que les contri-
butions réversibles et irréversibles sont essentiellement découplées, un cycle mineur
de champ de rebroussement H, (qui correspond a la séquence : saturation en champ
positif, diminution du champ jusqu’a H, puis augmentation du champ jusqu’a sa-
turation) pourra étre décrit par la relation :

H H dM ass
VH > HQ, Mmzn(H) = Mmaj(HO)+/ X?es‘s,(h)dh—f—/ <—) (—h)He(—h + Ho)dh
Hy Ho dH
(6.1)

avec H, la fonction de Heaviside, telle que He(z) = 0 pour 2 < 0 et 1 pour = > 0.

irrev

La Figure 6.8 montre que l'on trouve un bon accord entre les cycles mineurs
expérimentaux et les cycles mineurs calculés. Les hypothéses avancées pour décrire
le renversement des nanostructures sont donc bien adaptées. Nous vérifions que les
interactions entre les particules sont bien négligeables. Deux types de contributions
indépendantes sont mises en évidence. La premiére correspond au renversement avec
un cycle carré et une distribution de champ de retournement centrée sur —70mT.
Cette contribution est attribuée aux ilots compacts. Le second type de comportement
est essentiellement réversible. Cette contribution magnétique pourrait provenir de
la couche de mouillage ou des ilots biseautés de 1nm de haut. Cette hypothese est
discutée dans la Section 6.3.
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F1G. 6.8 — Comparaison entre les cycles mineurs mesurés & 10K par VSM (0J) et les cycles
mineurs simulés & partir de la séparation des contributions réversible et irréversible (traits
pleins).

6.2 Magnétisme des structures en bandes de Fe/Mo(110)

6.2.1 Ilots allongés de ~ 5nm de haut

Dans cette partie, nous présentons les propriétés magnétiques de 'assemblée
d’ilots plats allongés de Fe obtenue aprés un dépot de © = 1.5nm de Fe a T, = 500K,
suivi d’'un recuit prolongé a T, = 700K. Le mode de croissance a été¢ décrit dans
la Section 3.3. La Figure 6.9b rappelle la morphologie de I’échantillon : les ilots se
forment principalement le long des marches de Mo(110) et présentent une hauteur
de ~ bnm. Pour I’échantillon étudié, la direction d’allongement des ilots coincide
avec la direction cristallographique Fe[001].

La Figure 6.9a présente les cycles d’hystérésis obtenus par VSM a température
ambiante en appliquant le champ dans le plan, parallélement et perpendiculaire-
ment & la grande longueur des ilots, c’est a dire respectivement suivant [001] et
[110]. On trouve que I'axe le plus difficile est suivant [110] avec un champ d’aniso-
tropie poH, ~ 150mT. L’axe de facile aimantation correspond a la direction [001],
et présente une forte aimantation rémanente : M, /M, = 0.8, avec un champ coercitif
de H, ~ —50mT. Pour la géométrie et 'orientation des ilots considérés, les aniso-
tropies de forme, magnétocristalline et d’interface (cf. [Fruchart99b|) favorisent une
aimantation alignée parallélement & [001]. Du fait de la structuration de 1’échan-
tillon et du découplage des ilots vis & vis de I’échange, H./H, ~ 0.35 est considé-
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F1G. 6.9 — (a) Cycles d’hystérésis mesurés a 300K par VSM en appliquant le champ
successivement suivant les directions Fe[001|(H) et Fe[110] (o). (b) Image AFM (5um x
5um) rappelant la morphologie de I’échantillon.

rablement plus élevé que pour un film continu d’épaisseur équivalente pour lequel
H./H, ~ 0.06 |Fruchart98a, Fruchart99b|. De plus, pour les ilots compacts de di-
mensions 430nm X 300nm x 35nm nous avons déterminé H./H, ~ 0.1 (cf. Section
1.1.1). La différence de H./H, s’explique alors par des dimensions plus faibles et a
un rapport d’aspect plus plat, qui diminuent I'intensité des champs démagnétisants.

Nous avons étudié plus en détail le mode de renversement dans ces ilots sui-
vant I'axe facile en appliquant la méthode de séparation des contributions réversible
et, irréversible décrite dans la Section précédente. La contribution réversible a été
déterminée pour une dizaine de champs a partir de la pente a 'origine de cycles
mineurs. La susceptibilité réversible x35° en fonction du champ entre -0.2T et 0.2T
qui est utilisée dans la suite de l’analyse correspond a un ajustement des points
expérimentaux par une fonction de type 1/(a+ B8(H — Hy) +~(H — Hp)?). La contri-
bution irréversible a la variationagls’aimantation a été déterminée par différence entre

dM

la dérivée du cycle majeur (d—H) cor €0 Xrev- La Figure 6.10a présente les courbes ainsi

obtenues en considérant un champ appliqué décroissant.

On note que la contribution irréversible a la variation d’aimantation totale est
piquée en puoH = —75mT. La contribution réversible par contre est centrée sur
toHapp, = 0, ce qui nous conduit a supposer que les contributions réversible et ir-
réversible sont indépendantes. La contribution irréversible est alors associée a la
distribution de champ de saut de nanostructures présentant un cycle d’hystéré-
sis quasiment carré. Sous I’hypothése que les particules ne sont pas couplées et se
retournent de maniére indépendante, la forme des cycles mineurs peut alors étre

prédite a partir de la relation 6.1, en utilisant (‘é—%)iiv et i déterminés expéri-
mentalement.

La Figure 6.10b montre un trés bon accord entre les cycles mineurs expérimen-
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rés & 300K suivant ’axe facile Fe[001] (OJ), et cycles simulés & partir de (%)?SS et x&%
irrev

de la Fig.a.

taux et simulés, ce qui implique que I’ensemble des hypothéses avancées décrivent
correctement le comportement magnétique du systéme. Nous mettons donc en évi-
dence deux contributions magnétiques indépendantes. La premiére contribution cor-
respond a un renversement avec un cycle d’hystérésis carré et un champ de retour-
nement moyen de 75mT. Cette contribution est attribuée aux ilots allongés de 5nm
de haut. La seconde contribution est essentiellement réversible, et représente 40%
du volume magnétique. Son origine n’est pas évidente. Elle pourrait provenir de la
fraction d’ilots avec une forme compacte non allongée. Par ailleurs, on rappelle que
les ilots allongés reposent sur deux plans atomiques de mouillage (cf. Section 3.3)
correspondant & un volume de Fe de © ~ 0.4nm soit ~ 25% du volume déposé. La
contribution réversible pourrait aussi provenir de cette couche de mouillage. Il faut
noter que X ey (H) n’est pas complétement symétrique par rapport a 0 et de ce fait,
les cycles mineurs sont plus correctement reproduits en utilisant x2%(—h) au lieu de
X255 (h) dans I’équation 6.1. Cette dissymétrie de x23(H) pourrait étre la signature
d’un faible couplage d’échange de la couche de mouillage réversible avec les ilots
allongés de Fe.

6.2.2 Bandes auto-organisées de Fe de 1Inm de haut

Dans cette partie nous présentons des mesures préliminaires des propriétés ma-
gnétiques des bandes de Fe de 1Inm auto-organisées le long des marches de Mo(110).
Leur croissance est décrite dans la Section 3.2. L’échantillon étudié ne correspond
pas aux caractéristiques optimales des bandes de Fe car un rapide re-dépot a haute
température a été réalisé apres les étapes de croissance a température modérée et re-
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cuit, entrainant la formation d’une petite proportion de structures d’environ 5nm de
haut. La morphologie de I’échantillon est présentée sur la Figure 6.11b. Les bandes
de Fe reposent sur deux plans atomiques de mouillage. Elles ont une largeur de
~ 70nm, sont espacées de ~ 150nm, et sont approximativement paralléles a la di-
rection cristallographique Fe[001]. La quantité de Fe déposée est © ~ 0.9nm et se
répartie pour ~ 45% dans les couches de mouillage, pour &~ 15% dans les structures
parasites de hauteur 5nm, et pour ~ 40% dans les bandes de Fe.

Les mesures magnétiques présentées ci-dessous ont été réalisées sur un SQUID
Quantum Design a 'TPCMS a Strasbourg dans le cadre d’une collaboration avec F.
Scheurer. La Figure 6.11a présente les cycles d’hystérésis réalisés a 300K avec un
champ appliqué dans le plan le long des bandes de Fe suivant [001] et perpendicu-
lairement aux bandes de Fe suivant [110]. L’axe de facile aimantation correspond a
la direction cristallographique [001], donc également a la direction des bandes de Fe.
Suivant cette direction on observe un champ coercitif de pgH,. ~ 50 + 5mT.

a) 1.0 ‘ ~ b
= =55 Fe[110]
Z 0.5 Y ]
2
= 00|
.8
208 1 Fe[001]
£ et 300K |
< 04 w02 00 02 04

Champ appliqué p H (T)

Fi1G. 6.11 — (a) Cycles d’hystérésis mesurés a 300K par VSM en appliquant le champ
successivement suivant les directions Fe[001|(H) et Fe[110] (o). (b) Image AFM (5um x
5um) rappelant la morphologie de I’échantillon.

Nous avons également étudié le mode de renversement des bandes de Fe en
appliquant la méthode de séparation des contributions réversible et irréversible.
La Figure 6.12a présente les différentes contributions a la variation d’aimantation
pour un champ appliqué décroissant. La susceptibilité réversible a été mesurée pour
quelques champs en mesurant la pente a l'origine de cycles mineurs. Pour la suite
de I'étude nous avons estimé continiiment Y,., €n ajustant les points expérimentaux
par une courbe en 1/(a+~(H — Hy)?). Le terme 3(H — Hy) introduit dans la courbe
d’ajustement dans la section 6.2.1 n’est pas pris en compte ici du fait d’un nombre

. L. , . . . ., . ass ,
de points expérimentaux réduits. Le contribution irréversible (%)irrev est donnée
, dM\3S  ags dM \ ass L e, .
comme précédemment par (—dH) o — Xieys avec (—dH) wop & dérivée du cycle majeur.

On met en évidence que les événements irréversibles sont centrés sur poH =
—70mT. La contribution réversible est centrée sur pgH = 0 ce qui nous améne a
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penser que les contributions réversible et irréversible sont associées a des événements
indépendants. A partir de cette hypothése et en supposant que chaque particule
est indépendante des autres, on peut reconstruire les cycles mineurs a partir de la
relation 6.1.

(\7}/ i " " T 1.0
dM/dH =
g. 20 a) z( )tol 2 05l
< s
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=
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F1G. 6.12 — (a) Contributions réversible (x%%) et irréversible ((%)isrsev)

a la variation
d’aimantation en champ décroissant et variation d’aimantation totale ((3—%)?2:) de l'as-
semblée d’ilots plats allongés de la Figure 6.9b. x255(H) est une interpolation & partir des

points expérimentaux mesurés a l'origine de cycles mineurs (®). (b) Cycles mineurs mesu-

rés & 300K suivant ’axe facile Fe[001] (OJ), et cycles simulés & partir de (%)ass et yass

) irrev rev
de la Fig.a.

Les cycles mineurs prédits et expérimentaux sont comparés sur la Figure 6.12b.
On trouve a nouveau un trés bon accord et nous pouvons deés lors décrire le ma-
gnétisme de I’échantillon & 300K de la maniére suivante. Deux contributions ma-
gnétiques sont a dissocier : La premiére contribution correspond a des événements
principalement irréversibles et peut étre associée aux bandes de Fe alignées suivant
[001] présentant une distribution de champ de retournement centrée sur —70mT.
Les cycles d’hystérésis associés sont quasiment carrés avec un champ coercitif corres-
pondant & ~ 50% du champ d’anisotropie H, ~ 150mT ; I’écart & un retournement
cohérent décroit par rapport aux autres systémes (ilots compacts, fils allongés), ce
qui se comprend du fait d’une épaisseur des bandes plus faibles et donc d’un réle du
dipolaire encore réduit. La deuxiéme contribution est essentiellement réversible et
pourrait correspondre a la couche continue de mouillage de 2HA. On peut estimer
d’aprés les mesures magnétiques que la contribution réversible correspond a 45% de
la quantité de Fer, ce qui est compatible avec les volumes déterminés a partir des
images AFM.
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6.3 Discussion et conclusion

Dans ce chapitre, nous avons tout d’abord considéré les cycles d’hystérésis d’as-
semblées d’ilots 3D compacts. Nous avons mis en évidence ’apparition d’un état ré-
manent non nul et d'un champ coercitif non nul lorsque les dimensions moyennes des
ilots sont inférieures a 500nm x 300nm x 50nm. L’aimantation rémanente et la valeur
du champ coercitif mesurés augmentent ensuite pour des dimensions moyennes dé-
croissantes. Pour I'assemblée d’ilots de dimensions moyennes 310nm x 160nm x 30nm,
nous avons mesuré une aimantation rémanente M, /Mg ~ 0.55 et un champ coercitif
oH. ~ 50mT. Cette tendance a aller vers des cycles d’hystérésis plus larges est
habituelle lorsque les dimensions des ilots sont diminués. Notons que 'observation
d’une aimantation rémanente pour une assemblée d’ilots compacts de Fe caractérisés
par L = 500nm peut paraitre contradictoire avec les mesures de micro-SQUID et les
simulations numériques présentées dans la Section 5.3 puisque nous avons alors mon-
tré qu'un ilot de taille 420nm x 200nm x 30nm présente une aimantation rémanente
nulle. Son champ de nucléation, pgHy,e =~ 10mT est cependant fortement réduit par
rapport au champ de nucléation d’un ilot compact de taille 600nm x 300nm x 60nm
pour lequel poHyye >~ 60mT. Si on suppose que cette évolution se poursuit pour des
ilots plus petits, on peut estimer que la taille critique pour laquelle un ilot com-
pact présentera une aimantation rémanente non nulle (équivalent & pigHpye < 0) est
proche de Lo =~ 400nm. Du fait de la distribution de taille des ilots compacts, une
assemblée d’ilots caractérisée par L = 500nm est composée en partie d’ilots tels que
L < L¢, ce qui explique 'observation d’un état rémanent pour le cycle d’hystéré-
sis macroscopique. Dans cette hypothése, la rémanence est reliée a la proportion
d’ilots de forte rémanence, qui augmente avec la diminution des dimensions des ilots
compacts.

Les ilots allongés de 5nm de haut et les bandes de Fe de 1nm de haut présentent
aussi des cycles d’hystérésis avec une aimantation rémanente et un champ coercitif
élevé. Un tel comportement magnétique était prévisible de fait de la hauteur réduite
des ilots, combinée avec un rapport d’aspect latéral important qui stabilisent 1’ai-
mantation selon la grande direction des ilots. Il faut noter que pour les échantillons
mesurés dans le cadre de ce travail, la direction des marches de la couche tampon,
qui impose la direction d’allongement des ilots et des bandes, correspond également
a la direction Fe|001]. L’anisotropie magnétocristalline et ’anisotropie magnétique
d’interface, qui favorisent la direction [001] ([Fruchart98¢c|) renforcent donc I’aniso-
tropie de forme et contribuent a ’alignement de ’aimantation suivant la direction
[001], et par conséquent & un champ coercitif et une aimantation rémanente éleveés.

L’analyse qualitative des cycles d’hystérésis macroscopiques est donc satisfai-
sante. L’apparition d’une aimantation rémanente et d’'un champ coercitif non nul
s’explique notamment par la réduction de taille des nanostructures et leur aspect
applati. L’étude plus détaillée des cycles d’hystérésis macroscopiques que nous avons
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débutés montre cependant que le comportement magnétique des échantillons n’est
en fait pas trivial. L’analyse par la méthode de séparation des contributions réver-
sible et irréversible nous apporte certes des précisions sur le mode de retournement
dans les assemblées de particules considérées, mais soulévent également des interro-
gations.

Nous avons mis en évidence que la forme des cycles d’hystérésis pour les dif-
férentes assemblées étudiées correspond a la superposition de deux contributions
magnétiques indépendantes. La premiére contribution est associée a des particules
dont le mode de retournement est essentiellement irréversible avec une distribution
de champ de retournement centrée sur poH ~ —70mT. Suivant les systémes consi-
dérés, cette contribution peut étre attribuée aux ilots compacts, aux ilots allongés
de 5nm de haut, ou aux bandes de Fe de Inm de haut. La seconde contribution est
essentiellement réversible et son origine n’est pas évidente.

Les ilots allongés et des bandes de Fe reposent sur deux plans atomiques de
mouillage. La contribution réversible pourrait donc provenir de ces couches de mouillage.
Les propriétés magnétiques de 2 plans ou 1 plan atomique de Mo/Fe/Mo(110) ne
sont cependant pas connues. Pour que la couche de mouillage puissent expliquer
la contribution réversible, il faudrait qu’elle soit paramagnétique ou superparama-
gnétique a température ambiante. Des études poussées ont été rapportées sur le
magnétisme des couches ultra-minces de Fe sur W(110) qui ont montré que dans
ce cas de dépot a température ambiante, la monocouche de Fe non recouverte
a une température de Curie de 220K, et la bicouche de Fe une température de
Curie de 450K [Przybylski89, Elmers95, Gradmann93|. Leurs propriétés sont par
ailleurs trés dépendantes des contraintes, des adsorbats et donc du mode de crois-
sance [Gradmann93, Diirkop97]. Ces valeurs ne sont données qu’a titre indicatif et
ne peuvent pas étre appliquées aux systéme Fe/Mo(110) pour lequel les propriétés
magnétiques sont différentes [Fruchart99b|.

Lors d’un dépot de Fe a 700K, nous avons vu dans la Section 2.2 qu’il se forme
d’une part des ilots compacts au dessus d’un plan mono-atomique de mouillage, mais
également des ilots biseautés, qui coalescent pour des taux de couverture suffisants
pour former entre les ilots compacts une couche quasi-continue de Inm d’épaisseur.
Comme pour les ilots allongés, on peut envisager que la contribution réversible ob-
servée soit attribuable au plan atomique de mouillage supposé paramagnétique, ou
aux ilots biseautés (ou couche quasi-continue) de Inm d’épaisseur. Les études réali-
sées sur des couches continues de Mo/Fe/Mo(110) déposées & 300K montrent qu'une
couche d’épaisseur ~ 0.75nm est superparamagnétique a 300K avec une température
de blocage de I'ordre de 150K. Une couche d’épaisseur ~ 1nm est ferromagnétique
a 300K et son champ coercitif présente une forte dépendance avec la température.
Compte tenu de la différence de préparation, il est envisageable que les structures
de 1Inm d’épaisseur puissent étre superparamagnétiques a température ambiante et
par conséquent apportent une contribution réversible a la variation d’aimantation de
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I’échantillon. Cependant, cette couche devrait étre ordonnée magnétiquement a 10K
ce qui, contrairement & ce que nous avons mesuré, se traduirait par une diminution
de la composante réversible au profit de la composante irréversible. Par ailleurs, on
note que des premiéres mesures magnétiques sur une couche quasi-continue de Fe
déposée a 300K puis recuite a 700K, ou sur des bandes de Fe auto-organisées sur
Mo(110) et orientées a 45° de la direction [001] n’ont pas montré de signal magné-
tique a 300K, ni & 10K, dans la limite de résolution expérimentale. L’ensemble de
ces observations impliquerait que les structures de Inm d’épaisseur pourrait ne pas
étre magnétique. Cette hypothése n’est cependant pas compatible avec les mesures
magnétiques obtenues sur les bandes de Fe de hauteur 1nm et orientées suivant
[001]...

L’analyse détaillée des cycles d’hystérésis révéle ainsi la complexité de ces sys-
témes. Les premiéres mesures dont nous disposons actuellement ne sont pas suffi-
santes pour comprendre de maniére univoque l'origine de la contribution réversible
mise en évidence expérimentalement. Cette analyse nécessiterait une étude plus ap-
profondie de la dépendance des cycles d’hystérésis en fonction de la température,
et de pouvoir caractériser de maniére indépendante les propriétés magnétiques des
couches de mouillage ou des structures de 1nm.



Conclusion générale

L’objectif de cette thése était I’élaboration et I’étude du retournement d’aimanta-
tion de particules magnétiques modeles de Fe épitaxiées sur Mo(110)/Al,03(1120).

Pour la fabrication des particules, nous avons choisi la technique d’auto-assemblage.
Nous avons donc étudié en détail la croissance de Fe sur Mo(110) sous ultra-vide
par Dépot Laser Pulsé. En fonction de la température de dépot, nous avons mis en
évidence deux régimes de croissance distincts qui permettent la fabrication de deux
types de particules modéles : des ilots 3D compacts de taille sub-micronique et des
nano-bandes de Fe auto-organisées sur un substrat faiblement vicinal de Mo(110).
Dans le cadre de cette thése, nous avons plus particuliérement étudié les propriétés
magnétiques des ilots 3D compacts de taille juste sub-micronique. La caractérisa-
tion des propriétés magnétiques de ces particules modéles a été réalisée en combinant
des techniques de mesure macroscopique, des techniques de mesure de particules in-
dividuelles (MFM et micro-SQUID) et des simulations micromagnétiques. Avec la
combinaison de ces différentes techniques, nous arrivons a une description détaillée
des processus de retournement pour une particule individuelle, en fonction de ses
caractéristiques morphologiques et structurales qui sont trés bien définies.

Croissance de Fe/Mo(110)

Une premiére partie de ce travail de thése correspond a I’étude systématique de
la croissance épitaxiale de Fe/Mo(110) sous UHV par DLP. Cette étude a permis
d’affiner les connaissances de la littérature concernant la croissance de couches conti-
nues, et d’étudier en détail les différentes méthodes permettant d’auto-assembler des
nanostructures (plots, bandes).

En fonction de la température de croissance T, deux régimes de croissance ont été
observés, la température de transition se trouvant approximativement a 7, = 550K.

Dans le régime haute température (T > 600K), la croissance s’effectue suivant un
mode Stranski-Krastanov : aprés la complétion d’un plan atomique pseudomorphe
de mouillage, nous avons mis en évidence la formation de nanostructures tridimen-
sionnelles. Cependant, contrairement au mode Stranski-Krastanov habituel, nous
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avons observé une population bimodale d’ilots présentant des densités et des modes
de croissance différents.

Les ilots les plus denses (=~ 1.5 x 10~®nm~2) sont plats avec une hauteur moyenne
de ~ 1nm et croissent par expansion latérale jusqu’a former une couche quasi-
continue pour © ~ 2nm.

La deuxiéme catégorie d’ilots a une croissance 5 fois plus rapide en volume avec
une densité de ~ 0.25 x 10~ %nm~2. Ces nanostructures, toutes de caractéristiques
morphologiques semblables, nucléent de fagon aléatoire a la surface de Mo(110), et
forment donc un ensemble d’ilots épitaxiés auto-assemblés. Ces ilots présentent une
forme compacte et les cotés des ilots correspondent a des plans cristallographiques
parfaits du Fer bee. Nous avons démontré par le calcul que leur forme caractéristique
et leurs rapports d’aspect correspondent a la forme d’équilibre qui minimise I’énergie
de surface/interface d’un ilot de Fe. Leur densité et leurs caractéristiques géomeé-
triques varient légérement avec la température de dépot probablement du fait de
différences de cinétique. Les dimensions des nanostructures peuvent étre controlées
par le biais du taux de couverture avec une relativement faible distribution. La taille
des ilots varie de 1200nm x 640nm x 195nm pour © ~ 8nm a 275nm x 200nm X 35nm
pour © ~ 0.35nm. Du fait de leur forme réguliére et trés bien définie, ces ilots se
présentent en définitive comme des systémes modéles pour les études magnétiques.

A température modérée (300K < T, < 600K), la croissance de Fe sur Mo(110)
différe de la croissance a haute température du fait de limitations cinétiques. De
300K a 400K, ces limitations cinétiques permettent d’obtenir des couches continues
de Fe. Un recuit a haute température (7. > 600K) entraine de fortes modifications
structurales qui permettent la relaxation des contraintes résiduelles. Nous avons mis
en évidence pour le systéme Fe/Mo(110) qu’il existe une épaisseur métastable ey,
telle que pour des taux de couverture 2MC < © < e, il ne se forme par recuit
que des structures présentant cette épaisseur sur une couche de mouillage de 2
plans atomiques. Son origine est attribuée & une réduction optimum des contraintes
élastiques, méme si le role d’un alliage & I'interface ne peut pas étre complétement
écarté. Nous avons constaté que e, ne dépend pas de la température de recuit, mais
passe de 6MC pour un dépot avant recuit a Ty = 300K, a 8MC pour un dépot initial
aT, = 400K. Il existe une gamme de taux de couverture pour laquelle le recuit induit
la formation de bandes de Fer disjointes, alignées le long des marches atomiques de
la couche tampon de Mo(110), sur une couche continue de 2 hauteurs atomiques
(HA). Nous avons montré que cette méthode permet de fabriquer des bandes auto-
organisées de Fe de 1.2nm a 1.5nm de hauteur et dont I'orientation, I’espacement,
la largeur peuvent étre controlés a partir de la désorientation du substrat de saphir
et du taux de couverture de Fe. Un dépot directement a 500K permet également
d’obtenir des nanostructures de Fe allongées sur une couche de 2HA de mouillage.
Ce mode de croissance est également obtenu du fait de limitations cinétiques pour
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la diffusion du fer au passage des marches atomiques, qui conduisent a la formation
d’ilots plats allongés le long des marches de Mo(110). Ces structures ont une forme
moins réguliére que par la méthode de dépot a 300K ou 400K suivi d’un recuit, mais
elles ont 'avantage de présenter une hauteur plus importante, de S5nm.

Propriétés magnétiques

Du fait de leurs caractéristiques morphologiques et structurales trés bien défi-
nies, les ilots 3D compacts sont un systéme modéle pour I’étude du retournement
d’aimantation d’une particule individuelle. Nous avons plus spécifiquement étudié
le comportement magnétique d’ilots 3D épitaxiés de taille juste sub-micronique
(600nm x 300nm x 60nm).

Les ilots présentent une anisotropie dominée par la forme, avec un axe de plus
facile aimantation correspondant & la grande longueur des ilots, c’est a dire a la
direction planaire Fe[001]. Les observations MFM & la rémanence aprés saturation
suivant ’axe facile mettent en évidence 'existence de configurations multidomaines
avec fermeture de flux qui sont identifiées soit & une structure de type Bloch, soit
a une structure de type diamant, soit a une troisiéme configuration non identifiée.
La simulation micromagnétique effectuée sur des ilots de forme approchée (cylindres
a base haxagonale allongée : "hexaplot") permet de retrouver les deux configura-
tions Bloch et Diamant. Nous avons montré que 'apparition de I’'une ou 'autre des
configurations est pilotée aux premiers stades de retour en champ par une brisure
de symétrie. Les simulations numériques montrent qu'une perturbation minime, de
symétrie controlée, suffit a entrainer la modification du mode de retournement, ex-
pliquant I'observation simultanée par MFM des deux configurations. Inversement,
nous montrons qu’il faut étre prudent dans 'interprétation des configurations ob-
tenues et du fait de la symétrie excessive des simulations, il apparait important
de briser toutes les symétries du probléme pour éviter un blocage numérique du
retournement. Au cours de ce travail, nous avons testé numériquement plusieurs
dissymétrisations : désorientations du champ par rapport a ’axe facile, utilisation
d’un gradient de champ ou d’une forme dissymétrique. Au niveau expérimental,
il existe de multiples sources possibles qui peuvent influencer la brisure de symé-
trie : activation thermique, désalignement du champ, interactions dipolaires entre
particules, défauts de forme ou rugosité...

Nous avons étudié également la dépendance angulaire des champs de saut de nu-
cléation Hp,(p) et d’annihilation H,,, (), expérimentalement par micro-SQUID et
par des simulations micromagnétiques. Pour les mesures micro-SQUID, nous avons
mis au point une procédure de fabrication des micro-SQUID directement sur les ilots
épitaxiés de Fe, permettant d'une part de s’assurer d'un bon couplage entre la parti-
cule et le micro-SQUID, et d’autre part de pouvoir sélectionner une particule modéle
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présentant des caractéristiques morphologiques trés bien caractérisées. Les simula-
tions montrent un accord qualitatif reproduisant d’une part les cycles d’hystérésis,
et d’autre part la bifurcation vers deux configurations micromagnétiques différentes
pour un angle de champ compris entre 40° et 50°, et qui se traduit par une rupture
de Hpu(p). Nous avons montré qu'une telle discontinuité de H..(¢) ne dois pas
nécessairement étre imputée a des "défauts", puisque dans le cas des plots modéles
de Fer elle est une conséquence de propriétés intrinséques de l'ilot ; elle résulte de la
forme des plots et de la possibilité d’existence de configurations non uniformes.

A partir de mesures macroscopiques, nous avons aussi considéré 1’évolution des
propriétés magnétiques des ilots compacts en fonction de leur taille. Pour des assem-
blées d’ilots de dimensions inférieures & 500nm x 300nm x 50nm, les cycles d’hys-
térésis montrent une rémanence et un champ coercitif croissants. Cette évolution
est attribuée a la réduction de taille des ilots et nous avons pu estimer que la taille
critique pour laquelle apparait un état rémanent dans ces structures est proche de
400nm x 200nm x 40nm. Le comportement magnétique d’ilots compacts de taille
310nm x 160nm x 30nm a été étudié en détail en appliquant une méthode d’ana-
lyse des cycles macroscopiques basée sur la séparation des contributions réversible
et irréversible. Le cycle moyen d’un ilot s’avére correspondre a un cycle presque
carré avec une distribution de champ de retournement centrée sur poH ~ 75mT. 11
se superpose une contribution indépendante et réversible dont ’origine n’a pas pu
étre formellement identifiée. Elle pourrait provenir de la contribution du plan mono-
atomique de mouillage ou des ilots (ou couche quasi-continue) de Inm d’épaisseur
qui se forment entre les ilots compacts. Pour continuer cette étude il sera intéressant
d’étudier séparément le magnétisme de la couche de mouillage ou des ilots de 1nm
d’épaisseur, qui n’est pas connu pour le systéme Fe/Mo(110). Notons enfin qu’il
serait intéressant d’étendre 1’étude du retournement d’une particule isolée, en com-
binant des mesures locales et des simulations, a ces ilots de dimensions plus petites,
avec effectivement la possibilité d’étudier 1’évolution du mode de retournement en
fonction de la taille des particules.

Le méme type d’étude fondée sur I’analyse des cycles d’hystérésis macroscopiques
a été menée sur les ilots allongés de 5nm de haut et sur les bandes auto-organisées
de Fer. Les premiéres mesures magnétiques que nous avons réalisées correspondent
a un cas particulier ou l'orientation des ilots est paralléle a la direction cristal-
lographique Fe[001]. Dans cette géométrie, les anisotropies magnétocristallines et
d’interface renforcent 1’anisotropie de forme pour stabiliser I'aimantation dans la
direction [001]. Dans ces conditions, nous avons mis en évidence que ces structures
se retournent a 300K de maniére non couplée avec un cycle d’hystérésis moyen
environ carré et un champ coercitif élevé (H,/H, ~ 0.5). Les cycles d’hystérésis
macroscopiques révelent aussi I'existence d’une contribution magnétique réversible
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indépendante. Celle-ci pourrait étre attribuée a la couche de mouillage de 2HA sur
laquelle croissent les ilots allongés ou les bandes de Fe. Il sera intéressant de le véri-
fier en étudiant les propriétés magnétiques d’une couche de 2HA de Fe/Mo(110) qui
ne sont également pas connues. Finalement, la possibilité au niveau de la croissance
de controler la largeur, I’espacement et I'orientation de ces nanostructures épitaxiées
de Fe, ouvre de nombreuses perspectives quant a I’étude des propriétés magnétiques
d’un systéme modéle formé de nano-bandes magnétiques auto-organisées.
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crire les structures magnétiques : CijE et L; définissent les cotés de I’hexaplot,
PT et AijE se rapportent aux coins. Les indices 1 et 2 correspondent a y > 0
et & y < 0 respectivement, et les exposants + et -, 4 o > 0et a z < 0
respectivement. . . . . . . ... oL 0L 0L e
(a) Cycles d’hystérésis simulés (carrés pleins : champ décroissant, ronds
vides : champ croissant), les triangles gris correspondent aux mesures par
VSM a 300K sur une assemblée de particules (cf. Figure 5.4)). (b) Compa-
raison des hystérésis (carrés pleins : simulation, ligne grise : interpolation
sur lesmesures VSM). . . . . ..o Lo
Présentation de la configuration magnétique d’équilibre a la rémanence
obtenue par simulation numérique lors d’un retour progressif en champ
depuis la saturation & H,pp, = 17 (a) Coupe au niveau du plan médian de
I’hexaplot et comparaison avec une structure d’équilibre composite prévue
par le modele de Van den Berg. (b) Configurations magnétiques au sommet
et a la base de I’hexaplot et coupes entre P~ et P, et le long du coté Lo.
(c) Résultat d’une simulation sur une bande ultra-fine de Fe de hauteur
60nm, pour déterminer la configuration d’équilibre entre deux domaines
orientés téte-béche. Le pas de maillage est de 5nm dans la longueur de la
bande, et 2.5nm dans la largeur et I’épaisseur. . . . . . . . . .. .. ...

Images "MFM" simulées sur la configuration diamant, correspondant aux
cartes de dérivées du champ de fuite, (a) ’é—g (z) et (b) %(z), a une hauteur

de vol constante de 30nm au dessus de ’hexaplot. . . . . . . . . . . ...

Configurations micromagnétiques dans le plan médian de 1'hexaplot cal-
culées pour différent champs appliqués permettant de suivre 1’évolution
des configurations micromagnétiques lors d’un retour en champ depuis la
saturation (H,pp, = 17"). Les configurations sont les configurations d’équi-
libre, excepté pour deux configurations qui correspondent & deux étapes de
I’évolution pseudodynamique a 0.06T. . . . . . . . . . . ... ... ...
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Configuration statique d’équilibre obtenue par simulation numérique en
laissant relaxer & champ nul une structure en domaines initiale imitant
la structure Bloch. (a) Coupe au niveau du plan médian de 1’hexaplot et
comparaison avec la structure d’équilibre de base prévue par le modéle de
Van den Berg. (b) Section verticale au centre de I’hexaplot montrant la
structure de la paroi de vortex. . . . . . . . . . ... ...

Carte de d?H z/dz? calculée & partir de la configuration micromagnétique
de la Figure 5.12 avec une hauteur de vol au dessus de l'ilot de 30nm a
comparer avec l'image MFM de la Figure 5.6b. . . . . . . . .. ... ...
Cycle d’hystérésis simulé pour I'application d’un tilt de +0.1° pour z > 0
et de -0.1° pour = < 0 (M), comparés au cycle d’hystérésis obtenu dans
le cas de l'application d'un tilt de +0.1° constant (o). La courbe avec
les triangles gris rappelle le cycle d’hystérésis obtenu par VSM sur une
assemblée de particules de dimensions équivalentes . . . . . . . . . . . ..
Evolution des configurations micromagnétiques dans le plan médian de
I'hexaplot calculées pour des champs appliqués décroissants, avec une déso-
rientation du champ par rapport a l'axe x//[001] de +0.1° pour = > 0 et
de —0.1° pour = < 0. Les images pour lesquelles sont indiquées un numéro
d’itérations montrent 1’évolution pseudodynamique a 0.06T au cours de
laquelle il se forme une paroi de vortex. . . . . . . . .. ... ... ...
Résumé des différentes possibilités de nucléation en fonction de I'orientation
du champ magnétique appliqué autour de [001]|. La fleche courbée indique
le lieu de la zone de nucléation et sa vorticité. . . . . . . . . . ... ...

Image AFM (2um x 2um) du microsquid et schéma de la morphologie de
Iilot compact de Fe étudié. On rappelle également les notations qui sont
utilisées pour décrire les processus de nucléation (voir aussi Figure 5.7). .
Cycles de flux mesurés par micro-SQUID pour trois angles du champ ap-
pliqué ¢ = 6°, 50°, 90°. Carte des champs de saut en fonction de I'angle
@ et de I'amplitude du champ appliqué. Les mesures ont pratiquement été
réalisées entre ¢ = 0 et ¢ = 180, (M) correspond aux champs croissants et
(O) correspond aux champs décroissants. . . . . . . . . . ... ... ..

Mesure de la dépendance des champs de saut de flux en fonction de la
direction et de l'amplitude du champ appliqué, (a) pour différentes tem-
pératures T ~ 40mK (carrés pleins) et 7' ~ 2K (ronds ouverts) et (b) a
T =~ 40mK pour différents champs transverses pgH, = 07 (carrés noirs),
poH, = —0.02T (ronds pleins), poH, = 0.027(ronds ouverts). . . . . . . .
Dépendance angulaire des champs de nucléation (a) et d’annihilation (b)
de la particule de Fe étudiée. (¢) Cycles d’hystérésis reconstitués pour 3
angles ¢ = 6°, © = 50° et = 90° (traits pleins), comparés aux résultats
des simulations micromagnétiques (OJ) (section 5.3.2). . . . . . . .. . ..
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Dépendance angulaire des champs de nucléation (champs positifs) et d’an-
nihilation (champs négatifs) déterminés par mesures microsquid, comparés
a la dépendance angulaire du champ dipolaire, calculé pour une aimanta-
tion uniforme. . . . . . . . L L L e e

Comparaison des cycles d’aimantation issus des simulations avec un pas de
maillage vertical de 5nm (formes pleines) et 15nm (formes ouvertes), pour
trois angles du champ appliqué : ¢ = 0° (triangles), ¢ = —50° (carres) et
©=>50° (ronds). . . . . ...

Comparaison des champs de saut correspondant a la nucléation déterminé
a partir des simulations micromagnétiques (*), et obtenus par mesures de
micro-SQUID (W), . . . . . . . .

Configurations magnétiques dans le plan médian de I’hexaplot (z = h/2)
avant et aprés le premier saut de nucléation pour ¢ = —40° et ¢ = —50°.
Ces simulations ont été réalisées avec un pas de maillage cubique de 5nm
decOté. . . . . .

Configuration magnétique dans le plan médian de I’hexaplot dissymétrique
(z = h/2), obtenue a la rémanence aprés saturation suivant [001]. La si-
mulation a été réalisée avec un pas de maillage cubique de 5nm de coté.

(a) Cycles d’hystérésis (VSM a 300K, Happ.//[001]) pour des assemblées
d’ilots compacts de différentes dimensions moyennes. (b) Evolution de Iai-
mantation rémanente (M) et du champ coercitif (o) en fonction de la lon-
gueur moyenne L des assemblées d'ilots. . . . . . . . .. ... ... ...

(a) Cycles d’hystérésis a 300K pour une assemblée d’ilots de dimensions
moyennes 430nm X 300nm X 35nm, avec le champ appliqué suivant [001]
(W) et suivant [110] (o). (b) Evolution du champ coercitif en fonction de
Pangle planaire du champ appliqué par rapport a la direction [001]. Les
carrés pleins correspondent aux points expérimentaux et les carrés vides
sont leur symétrique par rapport 4 90°. . . . . ..o o000

(a) Cycles d’hystérésis suivant 'axe de facile aimantation, Fe[001], d’ilots
de dimensions moyennes 430nm x 300nm x 35nm(© ~ 1.2nm) pour diffé-
rentes températures comprises entre 10K et 300K. (b) Evolution du champ
coercitif avec la température (c¢) Hystérésis (M(H) en champ décroissant -
M(H) en champ croissant) associé aux cycles présentés Fig.a. (d) Evolution
de ’aimantation & saturation en fonction de la température de mesure pour
ce méme échantillon (W), et pour deux autres échantillons correspondant
a des taux de couverture de © ~ 2.4nm (A) et © ~ 4.8nm (e). La ligne
pointillée correspond a I’évolution de Mg du fer massif. En insert, Mg en
fonction de I'hystérésis magnétique (intégrale des courbes de la Figure c).
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6.4 Représentations de cycles d’hystérésis typiques et de leurs contributions
réversible (ligne claire) et irréversible (ligne foncée), déterminées pour le
demi cycle en champ décroissant. (a) cycle correspondant & un retourne-
ment uniquement irréversible : saut d’aimantation d’amplitude AM = 2
pour H,pp, = H, < 0. (b) cycle d’une particule pour laquelle une variation
réversible de ’aimantation se produit avant et aprés le saut irréversible
d’aimantation. (¢) cycle d’une particule multi-domaines : la nucléation in-
tervient pour Hpye > 0, elle est suivie par une étape réversible correspon-
dant au déplacement de la paroi jusqu’a I'annihilation pour Han, < 0. (d)
cycle associé a un mode de retournement uniquement réversible : rotation
continue de ’aimantation suivant un axe difficile par exemple. . . . . . . . 170

6.5 (a) Construction du cycle d’hystérésis d’une assemblée de particules de
cycle moyen carré (cf. encart) présentant une distribution de champ de
sauts irréversibles piey. (b) Construction du cycle d’hystérésis d’une as-
semblée de particules présentant un cycle moyen avec une contribution
réversible dépendante de H. (cf. encart) avec une distribution de champ
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6.6 (a) Cycle d’hystérésis d'une assemblée d’ilots de dimensions moyennes
310nm x 160nm x 30nm avec un champ appliqué suivant [001] (M) et [110]
(o). (b) schéma de détermination de x253

Image AFM (5pm x 5um) de Iéchantillon. (c¢) Schéma de principe utilisé
pour déterminé x2%(Hy) a partir des mesures VSM. . . . . . . . . . . .. 173
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6.7 (a) Xrev déterminé & 10K par mesure de susceptibilité réversible avec un
susceptomeétre et déduites de mesures de cycles mineurs pour 1’échantillon
de la Figure 6.6. Le champ est appliqué suivant 1’axe facile : Fe[001]. (b)
Contributions réversible et irréversible a la variation d’aimantation et va-
riation d’aimantation totale de cette assemblée d’ilots. . . . . . . . . .. 173

6.8 Comparaison entre les cycles mineurs mesurés a 10K par VSM (0) et les
cycles mineurs simulés & partir de la séparation des contributions réversible
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6.9 (a) Cycles d’hystérésis mesurés a 300K par VSM en appliquant le champ
successivement suivant les directions Fe[001](H) et Fe[110] (o). (b) Image
AFM (5um x 5um) rappelant la morphologie de 1’échantillon. . . . . . . . 176

6.10 (a) Contributions réversible (x35) et irréversible ((%)Zisev)

tion d’aimantation en champ décroissant et variation d’aimantation totale
((%)ii) de 'assemblée d’ilots plats allongés de la Figure 6.9b. x2%(H)
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a la varia-

est une interpolation & partir des points expérimentaux mesurés a 1’origine
de cycles mineurs (®). (b) Cycles mineurs mesurés & 300K suivant Paxe
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(a) Cycles d’hystérésis mesurés a 300K par VSM en appliquant le champ
successivement suivant les directions Fe[001](H) et Fe[110] (o). (b) Image
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(a) Contributions réversible (x23) et irréversible ((i—%)zisev)
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Notations relatives a la croissance :

T
ap, ag, Gy
AFM
AES

Valeur moyenne de la quantité 'z’

Paramétres de maille du dépot D, du substrat S, ou d'un matériau 'z’

Microscope a force atomique

Spectroscopie d’électrons Auger

Densité d’ilots : nombre d’ilots par pm?

Vitesse de diffusion sur une surface atomique, D = D, exp(—i—‘})
Epaisseur de métastabilité de la couche de Fe/Mo(110)

Barriére d’énergie de diffusion

Energie de liaison d’ilots de i atomes

Energie élastique

Energie de surface /interface, Eg = ) ¢; V5i-ST + Yint Sint

Energie totale du systéme (structure : Eyy = vg + Fe)
Déformations élastiques dans le plan et hors du plan

Différence de paramétre de maille, f = %

Flux incident d’atomes

Densité d’énergie de surface, d’interface ou d’une surface {xxx}
Hauteur des ilots

Hauteur d’un plan atomique

Longueur caractéristique de diffusion (cf. Sect.2.1.1)

Longueur des ilots

Diffraction d’électrons de basse énergie

Epitaxie par jet moléculaire

Monocouche (cf. Sect.1.1.1)

Densité de noyaux stables (régime sub-monocouche)

Rapport d’aspect vertical des ilots compacts, n = %

Dépot Laser Pulsé

Rapport d’aspect latéral des ilots compacts, r = 5
Diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante
Surface sur laquelle repose un ilot
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Proportion de la surface recouverte par les ilots
Microscope a effet tunnel

Température ambiante

Température du substrat pendant un dépot
Température de recuit

Température du substrat au cours d’un re-dépot
Taux de couverture (cf. Sect.1.1.1)
Spectroscopie par désorption thermique

Volume des ilots

Largeur des ilots

Notations relatives au magnétisme :

Aec
(d_M ass
]\h; %)%trt,ass
(%)

Q.
=
~—

irrev

gech

Constante d’échange
Variation totale de ’aimantation en fonction du champ

Variation irréversible de 1’aimantation pour une (part.)

ou une assemblée (ass.) de particules

Energie d’anisotropie

Energie magnétostatique, dipolaire ou de champ démagnétisant
Energie d’échange

Energie d’anisotropie magnétocristalline

Energie magnétoélastique

Energie Zeeman

Champ d’anisotropie

Champ d’annihilation : expulsion d’un vortex ou d’une paroi
Champ magnétique appliqué

Champ coercitif

Champ dipolaire ou démagnétisant

Champ de nucléation : nucléation d'un vortex ou d’une paroi
Champ de rebroussement d’un cycle mineur

Champ de saut d’aimantation

Champ de saturation

Composante hors du plan du champ démagnétisant
Constante d’anisotropie effective

Constante d’énergie dipolaire, Ky = %MOMSQ

Constante d’anisotropie uniaxiale
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UBloch Largeur de paroi, {gjoep, = 7 %

M Vecteur d’aimantation

m Vecteur d’aimantation normalisé & Mj, Tm) = TM ) M

M, Aimantation rémanente

M Aimantation & saturation

MFEM Microscope a Force Magnétique

Ng, N, Ny, N, Tenseur et coefficients de champ démagnétisant

Q Facteur de qualité, Q = Kid

p, o Charges magnétiques de volume, de surface

SQUID Single Quantum Unit Interference Device

VSM Magnétomeétre a échantillon vibrant

d Flux magnétique mesuré par le micro-SQUID
part,ass

e Susceptibilité réversible pour une ou une assemblée de particules









CROISSANCE ET PROPRIETES MAGNETIQUES DE NANOSTRUCTURES EPITAXIEES AUTO-ASSEMBLEES :

LE SYSTEME FE/Mo(110).

Résumé : L'objectif de cette thése était 1’élaboration par croissance auto-assemblée et ’étude des
processus de retournement d’aimantation de particules magnétiques modéles de Fer épitaxiées sur une
surface (110) de Molybdéne.

Une étude systématique de la croissance de Fe sur Mo(110)/Alo03(1120) sous ultra-vide par Dépot
Laser Pulsé est présentée. Cette étude a permis d’affiner les connaissances de la littérature concernant
la croissance de couches continues grace a des observations STM in-situ, et d’étudier en détail les diffé-
rentes méthodes permettant d’auto-assembler des nanostructures (plots, bandes). A haute température
(Ts > 600K), la croissance de Fe sur Mo(110) conduit a la formation d’ilots 3D compacts auto-assemblés
qui, comme démontré par un calcul énergétique, présentent la forme facettée et les rapports d’aspect
de cristaux de Fe a ’équilibre thermodynamique. A température modérée (300K < Ty < 600K), la
croissance de Fe sur Mo(110)est affectée par des limitations cinétiques. Un dépot a 500K, ou le recuit
d’une couche continue déposée a 300K ou & 400K, conduit & la formation de bandes nanométriques de
Fe auto-organisées le long des marches de la surface faiblement vicinale de Mo(110).

Dans le cadre de cette thése, nous avons étudié particuliérement les propriétés magnétiques d’ilots
3D compacts de taille sub-micronique. En combinant des mesures macroscopiques, des mesures sur
des particules individuelles, et des simulations micromagnétiques, nous arrivons & décrire de fagon
détaillée la configuration en domaines et les processus de retournement d’une particule individuelle en
fonction de ses caractéristiques morphologiques et structurales. Par ailleurs, les propriétés magnétiques
de particules qui présentent une rémanence non nulle (petits ilots compacts, bandes auto-organisées
de Fer) ont été étudiées a partir des cycles d’hystérésis macroscopiques a 1’aide d’une méthode de
séparation des contributions réversible et irréversible & la variation d’aimantation.

Mots clefs : Epitaxie, Auto-assemblage, Auto-organisation, Nanostructures magnétiques, Domaine(s)
magnétique(s), Micromagnétisme, Anisotropie magnétique.

GROWTH AND MAGNETIC PROPERTIES OF SELF-ASSEMBLED EPITAXIAL NANOSCTRUCTURES :
THE FE/M0O(110) SYSTEM.

Abstract : The aim of the present thesis is the fabrication, using self-assembly technique, of Fe model
nanoparticles on Mo(110) and the study of their magnetization reversal.

A systematic study of the growth of Fe on Mo(110)/Als03(1120) under ultra high vacuum conditions
is presented. The epitaxial technique is Pulsed Laser Deposition. This work provides new information
about the growth of Fe thin films, and describes different methods to produce self-assembled /self-
organized nanostructures (dots or stripes). Two distinct growth modes are observed as a function of
the substrate temperature leading to the formation of two types of model particles : Above Ty > 600K,
the growth of Fe/Mo(110) results in the formation of 3D compact self-assembled Fe islands. The
facetted shape and constant aspect ratios are demonstrated to correspond to the equilibrium shape of
an iron crystal. At moderated temperature (300K < Ty < 600K), Fe growth differs because of kinetic
limitations. Deposition at 500K, or annealing of continuous films grown at 300K or 400K, results in
the formation of Fe nanostripes self-organized along the atomic steps of the slightly vicinal Mo(110)
surface.

Within this work, the study of the magnetic properties mainly focuses on the magnetic domain configu-
rations and on the reversal behavior of submicronic 3D compact Fe islands. Magnetic characterization
of this model system was performed using simultaneously macroscopic techniques, single particle mea-
surements (MFM and micro-SQUID) and micromagnetic simulations. This multi-technique approach
has lead to a precise description of the magnetic domain configurations and on the reversal processes
for one single particle, in correlation with its structure and shape which are precisely determined. The
magnetic properties of the self-organized nanowires, which present a remanent state, have also been
studied from macroscopic measurements by applying a method of separation of the irreversible and
reversible contribution to magnetic variation.

Keywords : Epitaxial growth, Self-assembly, Self-organisation, Magnetic Nanostructures, Magnetic
domain(s), Micromagnetism, Magnetic anisotropy.



