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Introduction générale

ES NANO-OBJETS constituent actuellement une voie de recherche prometteuse tant pour
la mise en évidence de nouvelles propriétés fondamentales de la matiére que pour leurs
applications technologiques potentielles. La miniaturisation des systémes, pour accroitre par
exemple les performances des microprocesseurs ou la capacité de stockage des disques durs,
nécessite de nouvelles approches. En effet, lorsque les dimensions d’une structure se rap-
prochent de la limite atomique, il faut tenir compte des propriétés quantiques de la ma-
tiere. De nombreux domaines sont concernés et peuvent tirer profit de ces nano-objets. Par
exemple, les propriétés catalytiques des nanostructures s’avérent particuliérement intéres-
santes, car la réactivité peut augmenter au niveau des atomes ayant le moins de voisins | Val-
den et al., 1998|. Certaines particules ont des propriétés optiques trés attrayantes et servi-
ront par exemple de "nano-antenne" pour amplifier les signaux de fluorescence |Leveque-Fort
et al., 2003|. Les propriétés électroniques a I’échelle nanométrique permettent d’imaginer de
nouvelles applications et de former entre autres des "atomes artificiels" dans des ilots de
semi-conducteurs |Grandidier et al., 2000]. Ces quelques exemples ne sont évidemment que
quelques-uns des nouveaux phénoménes qui font partie du monde nano et qui constituent
un axe de recherche en plein essor.

L’étude des nano-objets nécessite d’importants efforts quant a I’élaboration des échan-
tillons. Les techniques conventionnelles d’élaboration par lithographie, dites top-down, partent
d’un matériau macroscopique et élaborent, par des procédés de gravure, des objets de dimen-
sions réduites. Les dimensions accessibles sont alors limitées par la résolution des différents
procédés a environ 20 nm. Des approches alternatives dites bottom-up existent. L’idée de
base est de partir d’atomes ou de petites molécules et de les assembler afin d’obtenir un
nano-objet. L’ingénierie chimique s’est révélée trés performante en permettant la synthése
de structures de plus en plus complexes. Une autre voie plus originale et inattendue est venue
avec l'invention du microscope a effet tunnel dans les années 80. La possibilité de déplacer,
a ’échelle de 'angstrom, une pointe au-dessus d’une surface a permis de manipuler directe-
ment des atomes et de les arranger en structures originales |Eigler et Schweizer, 1990]. Cette
méthode permet ’élaboration de nanostructures a deux dimensions de maniére parfaitement
maitrisée. Cependant, ces techniques sont lentes et ne réalisent qu’un seul objet a la fois.

La croissance cristalline est une approche de type bottom-up massivement paralléle qui
permet 1’élaboration simultanée d’'un grand nombre de nanostructures. Le principe est de
déposer les atomes sur une surface et de les laisser diffuser. Ils se forment alors des struc-
tures réparties aléatoirement dont on peut controler la forme et la densité en jouant sur la
température du substrat |Raoder et al., 1993|. Le principal inconvénient est la distribution
de taille des particules qui est généralement large. L’utilisation d’un substrat pré-structuré
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permet d’améliorer le résultat en guidant la croissance : on parle alors de croissance organi-
sée |Chambliss et al., 1991; |Brune et al., 1998b|. Cette approche conduit a la formation d’une
assemblée ordonnée de nanostructures, dont la distribution de taille est bien plus étroite que
lors de la croissance sur une surface homogéne. De telles assemblées de nanostructures si-
milaires ouvrent alors la voie a I’étude des propriétés physiques au moyen de techniques qui
moyennent le signal sur la totalité de 1’échantillon. De plus, I'organisation et les trés hautes
densités permettent de poser, a priori, la question des interactions entre nano-objets.

Aujourd’hui, un certain nombre d’exemples de croissance organisée existent. Ainsi, la for-
mation de boites quantiques de semi-conducteur permet I’élaboration de réseaux présentant
un ordre spontané |Springholz et al., 1998; |Shchukin et Bimberg, 1999]. D’autres exemples
viennent de l'existence de surface cristallines présentant un ordre spontané & une échelle
mésoscopique, avec des périodes allant de 1 & 100 nm |Rousset et al., 2002]. De tels substrats
servent de guide pour la croissance organisée de nano-structures. Les questions qui se posent
actuellement sont d’une part d’améliorer ou de trouver de nouveaux systémes auto-organisés
en variant les matériaux et/ou les conditions de croissance. Trés peu d’études sont consacrées
aux mécanismes a l’origine de la croissance organisée, ce qui pourtant devrait permettre de
mieux comprendre les conditions de I'obtention d’un tel résultat. D’autre part, les propriétés
physiques de telles assemblées de nanostructures sont actuellement peu étudiées. Une mesure
moyenne sur un grand nombre d’objets avec une telle densité va-t-elle refléter les propriétés
de nanostructures isolées ou va-t-elle étre dominée par les interactions entre particules?

Ce sont ces deux problématiques - mécanismes de croissance organisé et propriétés phy-
siques des nanostructures auto-organisées - qui ont motivé ce travail de thése. Nous avons
tiré parti d’un systéme de croissance bien connu, la croissance sur la surface Au(788) |Re-
pain et al., 2002a] pour apporter des réponses dans ces deux directions. En effet, grace a
la combinaison d’un réseau de marches monoatomiques avec la reconstruction des plans des
terrasses, cette surface modéle est auto-organisée, avec une nanostructuration cohérente sur
des distances macroscopiques. Elle permet de servir de guide pour la formation de réseaux
de nanoplots présentant un ordre & grande distance et une distribution de taille étroite.

Le manuscrit est organisé de la fagon suivante. Le chapitre [I] présente la physique de la
croissance de nanostructures sur un substrat cristallin et les propriétés magnétiques nouvelles
lies a la taille des objets. Le chapitre [2| est consacré aux méthodes expérimentales. Les
résultats de ce travail sont ensuite exposés en deux parties : I'une consacrée a la croissance
organisée et 'autre a I’étude des propriétés magnétiques des nanostructures formées. Chaque
partie comporte un chapitre théorique et un chapitre expérimental.

La premiére partie de notre travail est consacrée a 1’étude de la croissance organisée. Nous
avons réalisé une étude théorique sur les mécanismes de la croissance organisée, présentée
au chapitre |3 D’abord, par une formulation des différents mécanismes a l'aide d’équations
maitresses, nous mettons en évidence le role de la température du substrat lors de la crois-
sance. Ceci nous permet de dégager des lois d’échelle pour la croissance en fonction de la
gamme de température et de déterminer des expressions analytiques des températures ex-
trémes pour lesquelles on observe une croissance organisée. Ensuite a ’aide de simulations
Monte Carlo cinétique, nous montrons comment la croissance organisée réalise des assem-
blées de nanostructures, non seulement ordonnées, mais aussi avec des distributions de taille
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trés étroites.

Nous mettons ensuite a profit cette modélisation pour étudier, au chapitre [4] les mé-
canismes a l'origine de la croissance organisée sur la surface modéle Au(788). Nous avons
réalisé une série d’expériences de croissance de cobalt a différentes températures, que nous
avons observées a 1’aide du microscope a effet tunnel & température variable (VT-STM). Les
résultats sont comparés a des simulations numériques multi-échelles, combinant des calculs
de Dynamique Moléculaire et des simulations Monte Carlo cinétique. Ceci nous permet de
déterminer un modéle de mécanismes atomiques original et les énergies caractéristiques cor-
respondantes. Nous appliquons ensuite les concepts de croissance organisée, déterminés dans
le cas du cobalt, & la formation de nanostructures de fer sur Au(788) et Au(111). Nous mon-
trons en particulier qu’il est possible d’élaborer des réseaux de nanoplots de fer sur Au(788)
combinant a la fois un ordre a grande distance et une distribution de taille étroite.

Dans une deuxiéme partie, nous nous intéressons aux propriétés magnétiques de nanoplots
de cobalt organisés sur Au(788). Ces nanoplots se comportent comme des petits aimants
mono-domaines, dont 'aimantation est perpendiculaire a la surface, dirigée soit "vers le
haut", soit "vers le bas". La barriére d’énergie, appelée énergie d’anisotropie, qui sépare les
deux états stables est relativement faible. Aussi on observe, au-dessus d’une température
dite température de blocage une instabilité de 'aimantation qui fluctue d’un minimum a
un autre. L’échantillon se comporte alors comme un matériau paramagnétique. Le moment
impliqué étant le moment total des nanoplots, on parle alors de superparamagnétisme. Dans
le but d’augmenter la stabilité de 'aimantation, il est nécessaire de comprendre 1'origine de
I’anisotropie magnétique dans ce type de nanoparticules.

Nous avons mené une étude en deux temps. Au chapitre [5] nous présentons une étude
théorique du magnétisme dans les structures ne contenant que quelques centaines d’atomes.
Ceci nous permet de déterminer les limites des modéles communément employés. Nous éla-
borons ensuite des modéles qui permettent de décrire I'influence de la température et des
couplages entre particules sur les propriétés magnétiques d’assemblées de nanoplots. Au
chapitre @, nous présentons notre étude de XMCD (Dichroisme Circulaire Magnétique des
rayons-X) menée a PESRF. Ceci nous a permis de déterminer les moments magnétiques
dans les nanoplots de cobalt organisés sur Au(788). Nous avons également mesuré les cycles
d’hystérésis en fonction de la température. Ceci nous permet de mettre en évidence la tran-
sition du régime stable vers le régime superparamagnétique en fonction de la température
de I’échantillon. A 'aide des modéles élaborés précédemment, nous montrons comment re-
lier la forme des cycles d’hystérésis a la distribution d’énergie d’anisotropie dans le réseau
de particules. Nous discutons ensuite l'origine de ’anisotropie dans ce type de particule en
reliant la distribution de taille & la distribution d’anisotropie.






Chapitre 1

De la croissance au magnétisme des
nanostructures supportées

Lorsque l'on considére des matériaux dont au moins une des dimensions est réduite
a I’échelle nanométrique, les propriétés physiques sont modifiées. Il apparait alors de nou-
veaux effets du point de vue électronique, catalytique, optique ou magnétique. Ces nouveaux
matériaux sont extrémement intéressants tant pour la recherche fondamentale que pour les
applications technologiques potentielles. Dans le domaine du magnétisme par exemple, 'aug-
mentation des densités de stockage de I'information nécessite 1’élaboration de structures de
plus en plus denses [Plumer et al., 2001|, ce qui représente un défi tant du point de vue de
I’élaboration des matériaux que de la maitrise de leurs propriétés magnétiques.

La recherche pour I'’étude de ces nano-matériaux passe nécessairement par leur élabo-
ration. Il s’avére qu’en-dessous de la dizaine de nanomeétres, les techniques standards de
lithographie ne peuvent plus étre employées et des solutions doivent étre trouvées. La for-
mation de nanostructures par nucléation d’ilots sur une surface cristalline a été identifiée
rapidement comme une voie possible, car elle permet la croissance simultanée d’un grand
nombre de structures afin d’en étudier les propriétés par des méthodes qui intégrent le si-
gnal sur la totalité de 1’échantillon [Roder et al., 1993]. On parle alors d’auto-assemblage,
puisque ces structures se forment de maniére spontanée au cours de la croissance et leurs
caractéristiques peuvent étre controlées en jouant sur les différents parameétres extérieurs tels
que la température. Une étape supplémentaire a été franchie avec 'utilisation des substrats
auto-organisés |Shchukin et Bimberg, 1999] qui ont ouvert la voie a la croissance de nano-
structures avec des distributions de taille étroites et placées sur un réseau |Chambliss et al.,
1991} |Brune et al., 1998b; |Gambardella et al., 2000a]. On parle alors de croissance organisée
ou la croissance est guidée par un substrat spontanément pré-structuré.

Dans ce chapitre, nous présentons les différents aspects de la croissance sur surface cristal-
line en vue d’obtenir des nano-plots, c’est-a-dire des structures dont les trois dimensions sont
réduites & I’échelle nanométrique. Nous présentons d’abord les fondements de la nucléation
d’ilots sur une surface homogéne puis nous montrons comment les substrats auto-organisés
permettent I'obtention de nanostructures bien calibrées et ordonnées sur des distances ma-
croscopiques.

Dans une deuxiéme partie, nous abordons les propriétés magnétiques nouvelles qui appa-
raissent dans les nanostructures. Nous montrons que dans ce type de structures ot le nombre
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d’atomes de surface ou d’interface par rapport au nombre total d’atomes est loin d’étre né-
gligeable, les propriétés magnétiques se rapprochent progressivement de celles des atomes
isolés. Nous introduisons ensuite la notion de superparamagnétisme ou la température joue
un role crucial dans la stabilité de I'aimantation de ces nanostructures.

1.1 Croissance de nanostructures sur un substrat
cristallin

1.1.1 Croissance cristalline sur des surfaces homogénes
A Introduction : Equilibre thermodynamique versus cinétique

Lorsque 1'on considére une surface a I’équilibre thermodynamique, on définit la pression
d’équilibre p, (ou pression de vapeur saturante) telle que le potentiel chimique de la vapeur
soit égal au potentiel chimique de la surface. Lorsque 'on impose une pression p différente
de p., la surface n’est plus dans une situation d’équilibre thermodynamique. On définit
alors ’écart de potentiel chimique Ap = kT In(p/p.). Si Ap est positif on observe une
condensation des atomes de la phase vapeur sur la surface et dans le cas contraire, on observe
une évaporation de la surface. C’est le premier cas qui nous intéresse puisqu’il concerne
la croissance cristalline. On appelle p la pression de sursaturation. Lorsque I'on établit la
pression p sur la surface, on définit le flux d’atomes (en atomes par unité de temps et
de surface) qui arrive sur la surface comme F = p/(2rmkgT)"/? ot m est la masse de
I'atome | Venables, 2000|. Lorsqu'un atome est déposé sur la surface, il peut étre ré-évaporé
au bout du temps caractéristique 7, = Toexp(E,/kgT) avec E,, I'énergie de liaison de
Iatome a la surface. Avant d’étre ré-évaporé, I'atome diffuse sur la surface avec le coefficient
de diffusion D = Dgexp(—FE;/kgT). On définit alors la longueur xy = /D7, qui est la
longueur caractéristique que parcourt un atome avant d’étre ré-évaporé. Si cette longueur est
suffisante pour permettre a latome d’étre stabilisé (en s’attachant & un défaut, & une marche
ou & un autre atome), on peut négliger la ré-évaporation et on se situe dans le régime dit
de condensation compléte dans lequel on se placera dans la suite de ce travail. La croissance
cristalline est donc par essence un processus hors-équilibre. Dans le régime de condensation
compléte, nous avons défini deux paramétres cruciaux : le flux d’arrivée d’atomes et le
coefficient de diffusion des atomes. On peut se demander quelle est la morphologie qu’adopte
la surface. Selon les cas, on se situe soit dans une situation ot la morphologie est proche de
I’équilibre, soit dans une situation ot 'on favorise des structures métastables.

Si 'on considére la solution a I’équilibre thermodynamique, et dans ’hypothése ou 1’ad-
sorbat ne se mélange pas avec la surface, on caractérise la forme a I’équilibre de ’adsorbat
sur la surface en distinguant trois cas selon le bilan des énergies de surface de 'adsorbat et de
la surface ainsi que de ’énergie d’interface [Bauer, 1958|. Dans le cas ot 1’énergie de surface
est supérieure a la somme de I'énergie de surface de 'adsorbat et de ’énergie d’interface,
on trouve une croissance couche par couche dite Frank - van der Merwe |Frank et van der
Merwe, 1949|. C’est le cas notamment lors d’une homo-épitaxie ou l'adsorbat et la surface
sont constitués du méme élément chimique. Dans le cas contraire, I’adsorbat n’a pas d’inté-
rét & mouiller la surface : on forme des gouttes sur la surface. C’est la croissance Volmer -
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Weber |Volmer et Weber, 1926| que 'on retrouve notamment dans la croissance d’un métal
noble sur un oxyde. Un cas intermédiaire existe. Le début de la croissance se déroule selon le
schéma Frank - van der Merwe. Au-dela d’une épaisseur critique, I’équilibre d’énergie peut
changer et on passe & une croissance en ilots. Ce type de croissance est appelée Stranski -
Krastanov |Stranski et Krastanov, 1938] et se retrouve dans de nombreux systémes.

@ ®) ©
b<1MC 3 [ ——— ] [

1<0<2 | ] [

2<0 | | |

Fi1G. 1.1 Différents modes de croissance a l’équilibre d’un adsorbat sur une surface en fonc-
tion du tauz de couwverture. (a) Mode Frank - van der Merwe (b) Mode Stranski - Krastanov

(¢) Mode Volmer - Weber.

Lorsque la température ne permet pas d’atteindre la situation d’équilibre, la morpholo-
gie peut étre complétement différente. Un exemple spectaculaire d’effet cinétique est le cas
de 'homo-épitaxie de Pt sur Pt(111) |Kalff et al., 1999; |Michely et Krug, 2004]. D’aprés
les critéres précédents, on devrait trouver une croissance couche par couche. Cependant, a
400 K, si un atome est déposé au-dessus d’un ilot existant, il ne peut pas descendre sur la
surface. Ceci empéche d’obtenir une croissance couche par couche et conduit & la formation
de pyramides sur la surface. Dans ce cas, la fréquence d’arrivée des adatomes sur la surface
est supérieure a celle des processus qui permettent d’atteindre la situation d’équilibre.

Dans la suite de ce travail, nous nous intéressons principalement a la croissance dans
le régime sub-monocouche qui est un autre exemple ou les considérations cinétiques sont
primordiales. Dans un tel régime, il y a formation d’ilots sur la surface. Dans une approche
simple de la nucléation, on forme un ilot lorsque deux adatomes se rencontrent (ce cas
correspond a une énergie de liaison infinie entre adatomes proches voisins). La densité ca-
ractéristique d’ilots sur la surface n’est déterminée que par la cinétique du probléme; elle
est fonction du rapport entre le flux et le coefficient de diffusion des adatomes (voir para-
graphe [1.1.1]D). De méme la forme des ilots dépend du rapport entre la vitesse d’arrivée
des atomes sur l'ilot et de la diffusion de ceux-ci en bord d’ilot. Selon le cas, la forme des
ilots adoptera des morphologies complétement différentes de celles données par les critéres
d’équilibre (voir paragraphe [L.1.1}F). Dans un article de 1973 [Venables, 1973], Venables a
donné une premiére description cinétique de la nucléation et de la croissance cristalline. Ce
modéle est basé sur des équations maitresses dans le cadre d’une approximation de champ
moyen. C’est ce modéle pour la croissance homogéne que nous allons décrire ici.

B Diffusion sur une surface

Dans le cadre de notre étude nous allons toujours nous placer dans un régime ou la
diffusion des adatomes est prépondérante sur tous les autres mécanismes, en particulier par
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rapport au dépot d’atomes. Il nous faut donc décrire précisément la diffusion, et notamment
I'influence de la température sur celle-ci.

Une surface cristalline présente un réseau de minima et de maxima pour l'adsorption
d’adatome. A zéro kelvin, un adatome se situe dans un minimum de potentiel. Pour une
température finie, ’activation thermique fait vibrer 'adatome qui peut alors passer d’un
minimum & un minimum voisin. L’efficacité d’un tel processus est gouvernée par la théorie
des états de transition (Transition State Theory, TST) |Reif, 1965|. La probabilité pour un
adatome d’effectuer un saut en un instant dt est alors donnée par |Brune, 1998a] :

p = vodtexp(—E4/kgT) (1.1)

ou 1y est une fréquence d’essai et E; est I’énergie de diffusion, c’est & dire, la barriére
d’énergie que doit passer ’adatome pour passer d’un site a 'autre. On peut considérer que
la fréquence d’essai est indépendante de la température |Brune, 1998a]. Elle est de 'ordre de
10'2 Hz. La diffusion d’un adatome procéde par une série de sauts discrets, d’un minimum a
un autre. Si ’on considére que chaque saut est indépendant du précédent, I’adatome suit une
marche aléatoire. On peut donc appliquer la loi d’Einstein pour la diffusion |Einstein, 1905)|
en exprimant la distance caractéristique parcourue (R) (exprimée en unité de la longueur
d’un saut) pendant un temps ¢ comme :

(R) = V4Dt (1.2)

ou D est le coefficient de diffusion. A 1'aide de I’équation (1.1)), on déduit que, dans le cas
d’un probléme a deux dimensions,

v
D = Dgyexp(—Ey/kgT) = ZO exp(—FEq/ksT) (1.3)

C Processus atomiques

Afin de décrire la nucléation, il convient de faire le bilan des différents processus physiques
sur la surface et d’en déterminer I'efficacité en fonction du temps. Les différents types d’évé-
nements sont représentés sur la figure (1.2l Dans la suite, nous décrivons chaque événement
et en donnons la vitesse, exprimée de maniére statistique en fonction des densités d’ilots.
On note alors n; la densité d’ilots contenant i atomes (exprimée en ilots/sites atomiques de
surface).

Dépobt et ré-évaporation d’adatomes

L’événement le plus trivial dans une expérience de croissance est le dépot d’adatomes sur
la surface. La vitesse de dépot est donnée par le flux F' (exprimé en Mono-Couche (MC) par
seconde). L’accroissement de la densité d’adatomes en un temps dt s’écrit, si 'on néglige le
dépot d’atomes sur ou en bords d’ilots, dn; = F'dt. On peut également considérer I’événement
réciproque du dépot qui est la ré-évaporation d’un adatome vers la phase gazeuse. On exprime
alors le temps de vie 7, d’'un adatome sur la surface. L’accroissement de la densité d’adatomes
due au processus de ré-évaporation est alors donnée par dny = —ndt/7,.
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Fi1G. 1.2 Principaux processus physiques sur la surface décrits par les équations maitresses.
(1) Dépot d’un adatome. (2) Ré-évaporation d’un adatome. (3) Diffusion d’un adatome. (4)
Rencontre de deux adatomes et formation d’un dimere. (5) Attachement d’un adatome sur
un ilot déja formé. (6) Détachement d’un adatome en bord d’ilot. (7) Diffusion d’un adatome
en bord d’ilot. (8) Coalescence de deuz ilots.

Attachement d’adatomes et nucléation d’ilots

Lorsqu’un adatome diffuse sur la surface, il peut rencontrer un autre adatome, ou un ilot
déja existant. Dans ce cas, il s’y attache. L’efficacité d’un tel processus est alors fonction
du coefficient de diffusion D de 'adatome, qui correspond a la surface explorée par unité
de temps. La probabilité qu'un adatome s’attache a un ilot préexistant de taille 7, dans
Iintervalle de temps dt s’écrit

Outre la surface explorée, cette probabilité fait intervenir la densité d’adatomes, la densité
d’ilots de taille 7, ainsi que o; le nombre de capture des ilots de taille i. Ce processus conduit
a la disparition de 'adatome, de I'ilot de taille 7, pour former un ilot de taille ¢ + 1. L’une
des clefs dans I’écriture de ces termes réside dans I’évaluation des nombres de capture. On
se place généralement dans le cadre d’une approximation de champ moyen |Venables, 1973}
Brune, 1998a] mais d’autres méthodes existent et qui vont au-dela de cette approxima-
tion |Popescu et al., 2001|. Le calcul fait intervenir la taille des ilots, la densité des adatomes
ainsi que le gradient de densité d’adatomes au voisinage des ilots qui modifie localement
la diffusion. Cette approximation est connue sous deux formes : 'approzimation du réseau
et I'approzimation de la déplétion uniforme |Venables, 1973; |Brune, 1998a|. Cependant, on
peut montrer [Brune, 1998a| que ces nombres de capture sont peu dépendants du taux de
couverture et peuvent étre pris constants. Dans la suite de ce travail, nous prendrons o; = 3
et 0; = 7 (pour i > 1) qui donnent des résultats satisfaisants pour étudier I’évolution de la
densité d’ilots sur la surface en fonction du taux de couverture ainsi que de la température.

Détachement d’atomes d’un ilot

Un dernier processus important concerne le détachement d’un adatome d’un ilot déja
formé. On exprime le temps de vie moyen d’un ilot de taille i, 7, = 79 exp[Ey(i)/kpT] (avec
Tp un temps caractéristique de Pordre de 1/ et Ey(i) ’énergie de liaison d’un atome a I'ilot
de taille 7). C’est le temps caractéristique au bout duquel un adatome se détache de I'ilot et
forme un ilot de taille © — 1 et un adatome.
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Autres processus

La liste de processus que nous avons faite est extrémement limitée. Elle a 'avantage de ne
retenir que les processus essentiels qui permettent d’avoir une vision simple de la croissance.
On peut lister ici, de maniére non exhaustive, quelques-uns des processus que nous avons
négligés :

— Dépdt d’'un atome sur un ilot de taille 7.

— Diffusion d’ilots de taille supérieure a 1.

— Diffusion d’un adatome en bord d’ilot. Ce type de processus correspond & un change-
ment de morphologie de I'illot mais ne modifie pas la densité d’ilots. Ce terme ne peut
donc pas étre inclus directement dans les équations maitresses mais modifie I'expression
des nombres de capture o; |Brune, 1998a].

— La coalescence entre deux ilots voisins. Ce type d’événement est trés difficile & insérer
dans les équations maitresses & cause de 'approximation de champ moyen. En effet,
les équations ne donnent accés qu’a des quantités moyennes et rendent difficile la
description d’événements aussi locaux. Une description en champ moyen a été donnée
| Vincent, 1971] mais reste empirique. Aussi, le meilleur moyen d’étudier de tels effets est
encore d’aller au dela de I’'approximation de champ moyen et d’utiliser des simulations
de type Monte Carlo cinétique |Brune, 1998a].

D Equations de la croissance

A partir des processus énumeérés précédemment, on décrit la nucléation et la croissance
sur la surface a l'aide d’un systéme d’équations maitresses. Ce modéle fait alors intervenir
une approximation de champ moyen : on ne décrit pas chaque processus atomique de maniére
individuelle mais on traite le probléme de maniére statistique en considérant 1’évolution des
densités d’ilots de différentes tailles. On obtient donc un systéme d’équations maitresses (une
par taille d’ilot) couplées entre elles |Venables, 1973; | Venables, 1987, |Bales et Chrzan, 1994] :

d
% - F———2U1 S, +2— Z

; i>1 i>2 (1.5)
= U,_1—-U,+ = pour ¢z > 1
dt Ti+1 Ti

Solution du modéle dans le cas de la croissance d’un métal sur un métal

Le systéme d’équations fait intervenir un nombre infini d’équations différentielles
couplées et non linéaires. On peut en trouver une solution moyennant quelques approxima-
tions. Nous allons nous limiter a la croissance d’'un métal sur un métal. Dans ce cas I'énergie
d’adsorption E, est de l'ordre de 2 eV et I'énergie de diffusion E,; est de I'ordre de 0.1-
0.5 eV |Venables, 2000]. On en déduit que la longueur de diffusion avant ré-évaporation z
d’un adatome est supérieure & 1 um si 7' < 500 K. On se place alors dans le cas particulier
ou la ré-évaporation est négligeable devant les autres processus |Pimpinells et Villain, 1998;
Politi et al., 2000|. Par ailleurs, on se place dans le cas ou la diffusion est prépondérante sur
le dépot d’adatome (typiquement D/F > 10°), soit :

! < = < (1.6)
D I3 Ta .
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On considére ensuite qu’au-dela d’une taille critique, tous les ilots sont stables, c¢’est a
dire que l'activation thermique ne permet pas de briser des ilots d’une taille suffisamment
grande. On note ¢* la taille critique (i.e. la taille des plus grands ilots non stables). On prend
alors 7; — oo si @ > ¢*. On simplifie le probléme en décrivant les ilots de taille supérieure a ¢*
comme un seul groupe dont on note la densité n,. Cette densité correspond a la densité de
nucléation et refléte le libre parcours moyen (distance moyenne parcourue avant d’interagir
avec un autre adatome ou un ilot) des adatomes sur la surface. Le systéme devient
donc :

d
ditl: F—2U, — ZU+2 Z

1<y<i* 2<j<i*

i Ui,l—Ui—l—nH—n— pour 1 < i <" (1.7)
dt Ti+1 T
dn, I
L dt -

avec U, = o,Dnn, ou o, est le nombre de capture des ilots stables.

e Régime particulier : cas ol les diméres sont stables

Considérons tout d’abord le cas ol les diméres sont stables, soit ¢* = 1. On s’intéresse a la
solution du systéme dans le cas d’un régime stationnaire. Dans un tel régime, la densité
d’ilots non stables (les adatomes dans le cas présent) est constante. On a donc dny/dt = 0.
On néglige le terme en n? devant celui en nyn, (hypothése que n; < n,) dans la premiére
équation du systeme (1.7), on trouve F = U,, soit :

F

! o.Dn, (18)
Ainsi, on peut exprimer le taux de nucléation d’ilots stables sur la surface J comme :
dn o1 F?
J=—"=0,Dn?=— 1.9
dt T 62 D2 (1.9)

Si l'on intégre cette équation on trouve que la densité d’ilots stables est donnée par

e <%>_ 1 (1.10)

o) ()

ou # = F't est le taux de couverture sur la surface et 7 un coefficient de proportionnalité
valant environ 0.25 ilots/site atomique pour § = 0.1 MC.

L’équation ({1.10)) montre la possibilité de déterminer les paramétres de diffusion des ada-
tomes sur la surface en étudiant I’évolution de la densité d’ilots sur la surface en fonction
de la température. Ce modéle a été appliqué avec succés dans de nombreux cas [Donohoe
et Robins, 1972; | Venables et al., 1984}, |Stroscio et al., 1993 |Brune et al., 1994aj; | Zuo et al.,
1994; |Bott et al., 1996; Brune et al., 1999|. Dans la pratique, on mesure la densité maximum

=
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d’ilots sur la surface. C’est 1’évolution de cette densité d’ilots que I'on compare a I’équa-
tion (1.10). La figure [1.3] montre le cas de la croissance d’ilots d’argent sur Pt(111) |[Brune
et al., 1994a; |Brune et al., 1999|. L’intégration numérique du systéme d’équations permet
de reproduire a la fois ’évolution de la densité d’ilots en fonction du taux de couverture et
de la température. De I’évolution de la densité d’ilots en fonction du taux de couverture, on
reléve trois régimes : (i) la nucléation ot les adatomes déposés viennent former de nouveaux
ilots, (ii) la croissance proprement dite, ou la densité est constante et les nouveaux adatomes
viennent faire grossir les ilots et enfin (iii) la coalescence on les ilots se rejoignent et ot la den-
sité diminue. L’évolution du maximum de densité en fonction de la température montre que
pour D/F > 105, la variation du maximum de densité suit la loi . On obtient alors une
droite dans le graphe d’Arrhenius dont la pente est liée a ’énergie de diffusion, soit 0.17 eV
dans cet exemple. [L’équation permet également de déduire la valeur de la fréquence
d’essai. Toutefois, il s’avére que la théorie de champ moyen conduit & une surestimation de
densité |Bott et al., 1996|, ce qui tend & surestimer le coefficient de diffusion. Lorsque la
température est trop basse (dans ce cas, lorsque D/F < 10'), la densité est constante. Pour
ces températures, I'activation thermique n’est pas suffisante pour permettre aux adatomes
de diffuser avant qu’un autre atome soit déposé. Les adatomes peuvent donc étre considé-
rés comme des ilots stables. On appelle donc ce régime post-nucléation ; il correspond a un
régime ot la taille critique est nulle soit ¢* = 0.

D/F
(@ ®) 1w 105 10!
0006
U H
= .
© 0.004
=
h=
Z 0002}/
g !
Q
0.000 €= : . : . ,
0.00 0.05 0.10 0.01 0.015 0.02
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FiGc. 1.3 Variation de la densité d’ilots d’argent sur Pt(111) en fonction (a) du taux de
couverture et (b) de la température du substrat. Les lignes correspondent a des ajustements

a laide du modéle d’équations maitresses. (Figures extraites des références [Brune et al.,
1994 a; Brune et al., 1999])

e Cas général

Dans le cas général du régime * quelconque, on résout le systéme d’équations de la
méme maniére que dans le régime ¢* = 1. En négligeant les termes qui font apparaitre
des produits de densité d’ilots non stables dans la premiére équation du systéme ,
on trouve que n; suit toujours la relation . On fait ensuite 'hypothése que chaque
population d’ilots non stables est a 1’équilibre local. On effectue un bilan détaillé pour la
relation ny + n; < n;1 |Walton, 1962]. On a donc :

Tj+1 Ej — Ej L
= (. B e —, < 1.11
o L exp ( T pour j < i (1.11)
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ot Cj est un poids statistique et F;;; — F; est la différence entre 1'énergie d’un ilot de taille
j+1 et j. Ceci revient a considérer que le nombre d’atomes perdus et gagnés par un ilot non
stable se compense. Cette relation d’équilibre ne fait alors pas intervenir le coefficient de dif-
fusion qui ne concerne que les problémes de cinétique. En combinant les ¢* — 1 relations
on exprime n; en fonction de n;:

<HG ) exp ( kBTE1> (1.12)

On évalue le taux de nucléation J = dn,/dt et on en déduit la densité d’ilots stables :

1
i* 12 i
O O'mD *+2 Ez* — E1
=0@"+2)(40 | | C; —_ 1.13
o )< = ) (F) eXp{<¢*+2>kBT] (143)

ou encore, de maniére plus concise :

» D() X 1" By + (EZ* — El)
e = 00\ ) e (i + 2)kpT
avec x = i*/(i* + 2)

(1.14)

De cette formule, on trouve des lois d’échelle importantes qui permettent de déterminer
les énergies caractéristiques des processus physiques qui interviennent lors de la nucléation.
Une étude de la densité d’ilots en fonction du flux F' permet de déterminer la taille de I'ilot
critique et une étude de la densité en fonction de la température permet, selon le régime,
de déterminer I'énergie de diffusion et les énergies de cohésion des ilots en fonction de leur
taille. On remarque que dans le cas ou i* = 2 (cas ou les diméres ne sont plus stables),
FE5 — E; correspond a ’énergie de liaison entre deux adatomes sur la surface. La figure
montre I'étude de croissance de Cu/Ni(100) sur une large gamme de température |Miller
et al., 1996 o I'on voit successivement un régime de nucléation avec un ilot critique de taille
1 puis 3 (sur une surface (100) I'énergie de cohésion d’un dimére et d’un trimére étant la
méme, on n’observe jamais de régime i* = 2). On peut alors déduire Iénergie de diffusion
(0.35 €V) et I'énergie de liaison entre deux atomes (0.46 eV).

Ainsi ’étude de la densité de nucléation sur une surface fournit une sonde pour analyser
les processus physiques de la nucléation. En effet, la densité maximum d’ilots sur la surface
est directement liée au libre parcours moyen des ilots. Cette distance correspond & la distance
moyenne que parcourt un adatome avant d’étre stabilisé; elle dépend donc de ’énergie de
diffusion, de la température mais aussi de la taille de I'llot critique (la taille au-dela de
laquelle I'ilot est stabilisé). Sur le plan expérimental, les techniques clefs pour de telles
études sont les techniques de microscopie telles que le microscope a effet tunnel (voir entre
autres |Brune et al., 1994a; |Bott et al., 1996]), le microscope a force atomique |Haas et al.,
2000] ou le microscope électronique a transmission |Donohoe et Robins, 1972] qui permettent
I’observation de la surface a ’échelle atomique. Des techniques moins directes telle que I’étude
des largeurs de taches lors de la diffraction d’électrons de haute énergie (RHEED) |Zuo et al.,
1994; | Turban et al., 2002] ont été employées avec succes.
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Fi1G. 1.4 Croissance du cuivre sur la surface Ni(100). (a) Variation de la densité d’ilots a
0.1 MC en fonction de la température (F = 1.84x 1073 MC/s). (b) Variation de la densité
d’ilots en fonction du flux pour deux températures. La pente de ces droites dans le graphe
log-log vaut x et donne la taille de Ullot critique. (figures extraites de la référence [Miiller
et al., 1996])

E Distribution de taille des ilots

L’un des intéréts de la croissance cristalline dans le régime en-dessous de la monocouche
est la création controlée de nanostructures afin de pouvoir en étudier les propriétés physiques.
Il ne suffit donc pas de savoir ajuster la densité mais il faut également maitriser la distribution
de taille. Il est possible d’évaluer la distribution de taille & 'aide du modéle d’équations
maitresses mais ceci nécessite un calcul rigoureux des nombres de capture o;. Si 'on s’en
tient a la simple approximation de champ moyen, on sous-estime alors systématiquement la
largeur de la distribution |[Amar et al., 1994; Bartelt et Evans, 1996]. L’élément clef du calcul
est de supposer que les nombres de capture sont proportionnels a ’aire de Voronoi de chaque
ilot |Bartelt et Fvans, 1996, |Mulheran et Robbie, 2000; [ Amar et al., 2001|. En effet, un atome
déposé dans celle-ci a une probabilité plus grande de s’attacher a I'ilot correspondant qu’a un
autre. Lorsque la nucléation est aléatoire on observe systématiquement une distribution de
taille des aires de Voronoi, ce qui conduit a des distributions de taille larges. Les équations
maitresses ne proposent pas de solution analytique pour la forme des distributions de taille
mais dans le régime de saturation, une forme empirique a été proposée |Amar et Family,
1995 :

fu=5/(S)) = N(S)()*/8 = Cul e~ o™ (1.15)

ou S est la taille d’un ilot, (S) la taille moyenne, f(u) la distribution de taille, N(.S) la densité
d’ilots de taille S, 0 le taux de couverture, ¢* la taille de I'ilot critique et a; et C; des constantes
de normalisation telles que 'aire de f soit 1 et que la moyenne de f soit obtenue pour u = 1.
Deux exemples sont présentés dans la figure (a—b). La premiére partie de I’égalité ne fait
intervenir aucun modéle et correspond uniquement a la normalisation conventionnelle de la
distribution de taille. La clef et I'idée majeure de cette expression est que f prend la forme
d’un polyndéme d’ordre i*, lorsque S tend vers zéro. On s’apercoit que cette expression, pour
1* donné, ne dépend pas de la température. Le seul moyen de modifier la largeur de la
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distribution de taille est de modifier la taille de I'ilot critique, ce qui nécessite de disposer de
grandes plages de températures (voir par exemple le cas de Cu/Ni(001) dans la figure [1.4).
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F1G. 1.5 (a)-(b) Distributions de tailles pour des tailles d’ilots critiques respectivement de 1
et 2. Les points correspondent & des simulations Monte-Carlo cinétique (symboles ouverts) et
a des mesures de la croissance de Fe/Fe(001) (symboles pleins). Les lignes correspondent aux
ajustements a l’aide de [’équation . (figures extraites de la référence [Amar et Family,
1995]). (¢) distribution de taille lors de la croissance de 0.1 MC d’argent sur Pt(111) a 50 K
et suivie d’un recuit 4 300 K. (figure extraite de la référence [Brune, 1998dj)

Un moyen de controler précisément la taille des ilots est d’utiliser le phénoméne de miiris-
sement d’Ostwald [Brune, 1998a|. Le principe est de réaliser le dépot a basse température et
de réchauffer progressivement I’échantillon. Si 'on commence avec un échantillon contenant
essentiellement des adatomes, lorsque I’énergie thermique est suffisante pour faire diffuser
les adatomes des diméres sont créés, puis lorsque ’énergie thermique est suffisante pour sé-
parer les diméres on forme des trimeéres et cetera... Un tel principe a été utilisé par exemple
pour étudier les propriétés magnétiques d’ilots de cobalt sur Pt(111) en fonction du nombre
d’atomes |Gambardella et al., 2003|. S’il I'on réchauffe un échantillon qui a déja des ilots plus
gros, lorsque I’énergie thermique est suffisante pour que des adatomes se détachent des ilots,
il se produit des échanges entre les ilots. Les plus gros ilots ayant des nombres de capture
plus grand, on voit disparaitre les petits au profit des grands. Un tel processus tend alors a
resserrer la distribution de taille des ilots (voir figure [1.5[(c)).

F Morphologie des ilots

Lors de la croissance, on observe une grande richesse de morphologie des ilots. La forme
des ilots est déterminée par la diffusion des atomes en bord de ceux-ci. Lorsque la température
est trop basse pour autoriser la diffusion en bord d’ilot, la forme est ramifiée (on parle selon le
cas de forme fractale ou dendritique |Brune et al., 1994c|). La forme est alors déterminée par
un schéma appelé DLA (diffusion limité par I'agrégation) : un atome qui diffuse est stabilisé
et ne peut plus bouger une fois qu’il est attaché & un autre ilot. Lorsque la température est
plus grande, les déplacements d’atomes en bord d’ilot permettent de tendre vers des formes
compactes voire, a la limite des hautes températures, vers la forme d’équilibre de l'ilot, liée &
la variation de ’énergie d’un bord en fonction de son orientation cristallographique |Michely
et Krug, 2004].
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1.1.2 Substrats pré-structurés et formation de nanostructures or-
ganisées

La croissance cristalline sur des substrats homogénes ne permet pas la formation de
nanostructures organisées sur un réseau et en outre permet mal de controler la distribution
de taille des nanostructures formées. L’idée pour aller au-dela est d’utiliser des surfaces pré-
structurées a 1’échelle nanométrique afin de servir de guide pour la croissance. Si ce type
de nanostructuration des surfaces est délicat a4 obtenir par les techniques conventionnelles
de lithographie, le phénoméne d’auto-organisation |Ibach, 1997 |[Shchukin et Bimberg, 1999|
permet de disposer de telles surfaces spontanément pré-structurées. Nous allons présenter
ici les phénomeénes physiques qui conduisent a ’obtention de surfaces auto-organisées puis
nous montrerons que les motifs peuvent étre utilisés dans le but de créer un réseau de
nanostructures identiques.

A Substrat auto-organisé

L’exemple le plus simple de systéme auto-organisé est de considérer un systéme bi-
phasé [Ng et Vanderbilt, 1995]. On observe alors des domaines A et des domaines B, séparés
par une interface d’énergie par unité de longueur ~. Par ailleurs, il faut également considérer
I'interaction élastique entre les domaines. En effet, la variation brutale de la contrainte de
surface aux frontiéres donne lieu & des lignes de force alternées dans le plan de la surface. Ce
terme d’origine élastique implique que la densité d’énergie élastique du systéme augmente
avec la taille des domaines. Si l'on considére le cas d’'un probléme unidimensionnel (bandes
alternées), la compétition entre le terme d’interface et le terme élastique définit alors une pé-
riode optimale |Marchenko, 1981 |Vanderbilt, 1992|. I existence d'une telle organisation a été
observée dans de nombreux systémes anisotropes. La premiére vérification a été obtenue dans
le cas des bandes d’oxygéne adsorbées sur Cu(110) [Kern et al., 1991] (voir figure [L.6{(a)).
Le modéle de compétition entre énergie de frontiére et énergie élastique a ainsi pu rendre
compte de la variation de la période en fonction du taux de couverture |Vanderbilt, 1992;
Zeppenfeld et al., 1994]. Dans le cas de systémes plus isotropes, il apparait une configuration
qui peut étre plus stable : un réseau bi-dimensionnel de bulles (ilots d’une des phases) orga-
nisées sur un réseau dont la période peut étre évaluée par le méme modeéle [Ng et Vanderbilt,
1995|. C’est le cas par exemple de I’alliage de surface plomb-cuivre sur Cu(111) |Plass et al.,
2001}, \Plass et al., 2002 formé par dépot de Pb vers 600 K sur Cu(111). A bas taux de
couverture, le plomb s’organise en un réseau hexagonal d’ilots de tailles bien définies puis,
quand la quantité de plomb augmente, le systéme s’organise en bandes unidimensionnelles
(voir figure [L.6(b) et (c)).

Parmi les systémes auto-organisés, nous allons nous intéresser a deux cas particuliers :
les surfaces vicinales et les réseaux de reconstruction de surface.

Les surfaces vicinales

Les surfaces vicinales constituent un systéme modéle de surface nanostructurée. Lorsque
I’on coupe un cristal selon un plan voisin d’'un plan dense, il apparait naturellement une
série de marches de hauteur mono-atomique, liée a la nature discréte du cristal. Si le plan
est désorienté d’un angle 6 par rapport au plan dense, la densité de marches est n = tan6/h,
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F1G. 1.6 (a) Image STM 60x 60 nm? d’oxygéne sur Cu(110). L’ozygéne s’organise en
bandes (bandes sombres dans l'image) avec une période de 6 nm, lorsque la surface est cou-
verte & moitié par les bandes d’oxygeéne (figure extraite de la référence [Kern et al., 1991]).
(b)-(c) Images LEEM (Microscopie par Electrons Lents) de Pb/Cu(111). Selon le taus de
couverture, le systéme s’organise en un réseau de gouttes (image (b) pour 0.88 MC) ou en

réseau de bandes (image (c) pour 0.39 MC) (figure extraite de la référence
003,

ou h est la hauteur d’une marche mono-atomique.

Une surface vicinale peut étre vue comme un systéme auto-organisé car la nanostructu-
ration ('escalier régulier de marches mono-atomiques de largeur donnée) est stabilisée par
des interactions répulsives a longue portée entre marches [Noziéres, 19915 | Jeong et Williams,
1999| dues aux relaxations élastiques en bord de marche [Prévot et al., 2003} |Prévot et Croset,
2004). Toutefois, la présence d’un adsorbat ou d’une reconstruction de surface peut modifier
I'interaction entre marches et conduire a la formation d’une surface facettée, qui résulte de
la composition de deux surfaces vicinales. Ce phénoméne a notamment été observé lors de
'adsorption d’Ag sur des vicinales de Cu |Bachmann et al., 2001|, de certaines surfaces vi-
cinales de Si(111) [Men et al., 2002 et Au(111) [Repain et al., 2000; |[Repain, 2001} [Rousset,
et al., 2003]. Dans ce cas, les interactions élastiques entre facettes stabilisent des périodes
plus grandes que celle des marches (de 7 nm & quelques centaines de nanométres pour des
surfaces vicinales de Au(111)) qui en font également des systémes auto-organisés |Repain
let al., 2000; |Rousset et al., 2002].

Réseaux de reconstruction de surface
Lorsque ’on considére une surface dont le paramétre de maille est différent de celui du
volume (cas par exemple d’une mono-couche adsorbée sur une surface cristalline), il peut
apparaitre un réseau de dislocations de surface (ou reconstruction). L’apparition d’un tel
réseau réside dans la compétition entre le potentiel du substrat (les atomes de surface ont
tendance a étre dans les minima) et les interactions entre atomes de surface qui imposent
une distance entre premiers voisins différente de celle du substrat. Dans certains cas, il
apparait des domaines ot les atomes de surface adoptent le paramétre de maille du volume
et des zones plus perturbées oil la surface relaxe une partie de 1’énergie due a la contrainte
du substrat . Il y a alors sur la surface des lignes de fautes d’empilement qui
s’organisent les unes par rapport aux autres en raison de différentes interactions, notamment
élastiques.
Le cas de la surface Au(111) est particuliérement intéressant. Cette surface est spontané-
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ment reconstruite & température ambiante. Le plan de surface étant plus dense que le plan
de volume [Harten et al., 1985], il apparait des lignes de faute d’empilement qui séparent des
domaines ot les atomes sont positionnés en coincidence avec ceux du volume. Ces lignes in-
teragissent entre elles et forment une structure périodique en chevrons, qui connectent deux
doubles lignes tournées de 120° I'une par rapport a 'autre. La période de cette sur-structure
varie de 15 nm a 30 nm selon les études. Le moteur de cette mise en ordre est I'interaction
élastique entre lignes [Narasimhan et Vanderbuilt, 1992].

Il existe de nombreux exemples de réseaux de reconstruction de surface en hétéroépitaxie.
Selon les cas, la couche (ou les couches) déposée(s) ont un paramétre de maille supérieur
ou inférieur a celui du substrat et on retrouve de nombreuses morphologies. Nous présen-
tons deux exemples dans la figure et on peut également voir le cas de Ag/Pt(111) sur la
figure [1.8|(a). Parmi eux le cas du cuivre sur la surface de Ru(0001) est particuliérement inté-
ressant. En effet, en fonction du taux de couverture, on passe d’un systéme de reconstruction
quasiment uni-dimensionnel (1 MC), a un systéme de reconstruction a deux dimensions (un
réseau d’étoiles & 2 MC et une structure "Moiré" a 3 MC) |Ginther et al., 1995].
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Fic. 1.7 (a) Images STM 160x160 nm?® de la reconstruction de 3 MC de chrome sur
Pt(111) (image extraite de la référence [Zhang et al., 1999/. (b) Image STM 115x 115 nm? de
Cu sur Ru(0001). On distingue trois terrasses différentes avec chacune un tauz de recouvre-
ment différent : 1 MC en haut, 2 MC au milieu et 3 MC en bas. (image ectraite de la
référence |Gunther et al., 1995)).

B Croissance organisée

Formation de nanostructures unidimensionnelles

Les surfaces vicinales présentent une nanostructuration unidimensionnelle. Ce type de
substrat ouvre alors naturellement la voie & la croissance d’objets fortement anisotropes
i.e. des fils ou des bandes alignées le long des marches. Pour réaliser ces structures, il est
important de se placer dans un régime de température oi les adatomes déposés sont confinés
dans leur terrasse d’arrivée a cause de la barriére d’énergie pour passer d’une terrasse a une
autre |Ehrlich et Hudda, 1966|. Si la température permet aux adatomes de migrer jusqu’aux
bords de marches, et si I’énergie d’adsorption des adatomes en bord de marches est favorable,
il est possible de réaliser des bandes alignées le long des marches |Li et al., 2000]. Ceci a été
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appliqué pour de nombreux matériaux : Fe sur W(110) vicinale |Elmers et al., 1994|, Fe sur
Cu(111) vicinale [Shen et al., 1997|, Pb sur différentes surfaces vicinales de Si |Jatochowsks
et Bauer, 2001|, Au sur Si(557) [Robinson et al., 2002|, InAs sur InP(001) vicinale |Stintz
et al., 2003|. Par ailleurs, la distribution de largeur des terrasses étant étroite, les surfaces
vicinales permettent de controler parfaitement, a I'aide de la quantité de matiére déposée,
la largeur des structures formées. Ce controle permet I’élaboration de fils mono-atomiques,
comme par exemple dans le cas de Ag, Cu, Co et Ni sur Pt(997) |Gambardella et al., 2000a;
Gambardella et al., 2000D).

Formation de nanoplots
Les surfaces nanostructurées a deux dimensions permettent la formation de nanoplots.
Ainsi, en créant des sites ou I'énergie d’adsorption des adatomes est plus basse, ces nano-
structurations favorisent la nucléation dans des zones bien déterminées. Si les conditions de
dépot (notamment la température du substrat) sont adéquates, ce type de surface permet la
croissance d’un réseau de nanoplots qui suit la périodicité du substrat. Un exemple modéle
est la nucléation de nanoplots d’argent sur le réseau de dislocations de deux monocouches
d’argent sur Pt(111) [Brune et al., 1998b} [Brune et al., 1999], présenté dans la figure[1.8] Sur
ce substrat, la reconstruction crée des sortes de cellules ou I'argent est placé dans des sites
FCC, séparées par des lignes de fautes d’empilement. Ces lignes constituent des barriéres de
diffusion pour les adatomes d’argent déposés dessus. Si la température est suffisamment basse
(T < 110 K), les adatomes sont alors confinés dans les cellules. On observe la nucléation d’un
ilot dans chaque cellule lorsque la longueur de diffusion des adatomes est égale a la largeur
de la cellule (également vers 110 K). Les ilots sont alors localisés de maniére trés précise
sur le réseau défini par la reconstruction. Par ailleurs la distribution est trés étroite car la
distribution de l'aire de capture des sites de nucléation et trés étroite, contrairement au cas
de la croissance homogéne. Ce schéma de croissance organisée se retrouve dans de nombreux
autres systémes : Fe sur Cu(2MC)/Pt(111) |Brune, 1998a), Ag/Pb/Si(111)-7x7 [Lin et al.,
2005, Ag et Pd/Si(111)-7x7 [Kocdn et al., 2004] et de nombreux métaux (Co, Ni, Fe, Au)
sur N/Cu(100) [Matsumoto et Tanaka, 1998; |Ohno et al., 2001; |Komori et al., 2001; |Elmer
et al., 2002|. Un autre schéma a été rencontré. Il s’agit de la nucléation sur un réseau de
piéges ponctuels. La différence avec les cas précédents est ’absence de barriére de diffusion.
Par contre, il existe sur la surface des sites ponctuels ot la nucléation a lieu de maniére pré-
férentielle. Ce cas se retrouve dans la croissance de nombreux métaux dans les coudes de la
reconstruction en chevrons de Au(111). La présence d’une dislocation de surface y favorise la
nucléation en piégeant les adatomes soit par adsorption préférentielle (1'énergie d’adsorption
y est plus basse) soit par échange préférentiel de 'adatome dans la couche de surface |[Meyer
et al., 1996]. Ce substrat a permis 'obtention de réseaux de nanoplots de nickel |[Chambliss
et al., 1991), fer |Voigtiander et al., 1991b; |Stroscio et al., 1992|, cobalt |Voigtlander et al.,
1991a|, rhodium |Altman et Colton, 1994] et palladium |Stephenson et al., 1998|. On peut
par ailleurs noter que ce schéma de croissance hétérogéne se retrouve dans la croissance de
Fe/CaFy(111) [Hewm et al., 1996] et Pd/MgO |[Haas et al., 2000|, ou la nucléation a lieu sur
les défauts de la surface. Cependant, les défauts n’étant pas eux méme organisés, il n’y a pas
a proprement parler de nucléation organisée.
Les semi-conducteurs fournissent également de magnifiques exemples de croissance orga-
nisée, mettant en jeu d’autres mécanismes. Nous avons montré au début de cette section que
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F1G. 1.8 (a)Réseau de dislocations obtenu sur 2 MC d’argent sur Pt(111). (b) Réseau de
nanoplots d’argent obtenu par le dépot de 0.1 MC sur le substrat précédent o 110 K. (c)
Distribution de tailles d’ilots du réseau précédent comparé a un cas de croissance homogene.
(figures extraites de la référence [Brune et al., 19980))

lors d’une hétéro-épitaxie (matériau A sur matériau B), on peut observer la formation d’ilots
(ou boites quantiques) de plusieurs monocouches en raison d’une croissance Volmer-Weber
ou Stranski-Krastanov. Dans ce cas, les ilots se forment aléatoirement sur la surface et on
n’observe pas d’ordre sur la surface. Deux solutions ont été proposées pour controler la posi-
tion de ces ilots. Sil’on recouvre les ilots avec le matériau B du substrat de maniére a obtenir
une surface plane, la surface présentera une modulation de contrainte a cause des ilots du
dessous. Lorsque 'on dépose & nouveau le matériau A, la formation des ilots peut étre cor-
rélée a la position des ilots enterrés a cause du champ de contrainte dans la surface |Priester
let Grenet, 2001; |Springholz, 2005). L’idée est de répéter la croissance un grand nombre de
fois. Au fur et & mesure, le dépot s’organise et il apparait, en plus de la corrélation verti-
cale (selon I'axe de la croissance), une corrélation horizontale |Xie et al., 1995; \Springholz
. On peut alors former des supracristaux de boites quantiques avec différents
types d’empilement. Une autre solution est d’utiliser un substrat qui présente directement
un champ de contrainte périodique. Ceci peut étre obtenu en réalisant un collage moléculaire
d’une couche mince de Si sur un substrat de Si en incluant un angle de rotation entre les
deux cristaux |Eymery et al., 2002|. On obtient alors un réseau enterré de dislocations vis
qui crée un champ de contraintes en surface dont la périodicité est entiérement controlée par
I’angle de rotation, la couche collée créant une figure de Moiré avec le substrat. Une attaque
chimique permet de révéler cette nanostructuration et lorsque 'on dépose du germanium,
les ilots nucléent de maniére corrélée avec le champ de contrainte. On obtient ainsi un réseau
carré de boites quantiques [Leroy et al., 2003a; |Leroy, 2003b].

Obtention d’un ordre a grande distance

Dans les systémes de croissance de nanoplots décrits précédemment, la qualité de I'ordre
est avant tout liée a la qualité de la nanostructuration du substrat. Il s’avére qu’en général,
la longueur de cohérence de la nanostructuration est toujours limitée & quelques centaines
de nanométres en raison des défauts présents sur la surface. Ainsi, dans le cas de la recons-
truction de Au(111), la forte interaction entre la reconstruction et les marches |Repain et al.,
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1999| limite la qualité de 'ordre, comme on peut le voir sur la figure (a). En particu-
lier, les lignes de reconstruction traversent perpendiculairement les marches de type {111}
et s’alignent parallélement aux marches {100}. Une solution a ce probléme est d’utiliser
une surface vicinale. Dans une surface vicinale, on introduit un nombre de défauts controlé,
les marches. Comme on I’a déja remarqué au paragraphe [1.1.2/A, en raison de l'interaction
élastique entre les marches, ce type de substrat présente moins de défauts. Les défauts prin-
cipaux sont les crans mono-atomiques le long des bords de marche. Dans le cas des surfaces
d’or, si I'on choisit une surface vicinale présentant des marches {111}, on force la recons-
truction & étre perpendiculaire aux marches. Par exemple, la surface Au(788) montre une
nanostructuration réguliére sur des distances extrémement grandes |Repain et al., 2002a].
En particulier, les crans mono-atomiques perturbent beaucoup moins la reconstruction que
les marches dans le cas de la surface plane [Leroy, 2004]. 11 a été montré que ce type de
substrat permet une croissance de nanostructures de cobalt présentant un ordre a grande
distance, comme on peut le voir sur la figure [L.9(b). La nucléation des ilots de cobalt a lieu
de maniére préférentielle a I'intersection entre les lignes de la reconstruction et les marches.
Par un dépot & 130 K de 0.3 MC suivi d'un recuit a température ambiante, on obtient une
distribution de taille resserrée et un faible nombre de défauts dans le réseau |Repain et al.,
2002a]. La surface Au(788) constitue donc un systéme modéle pour la croissance organisée
qui permet a la fois d’obtenir un excellent ordre local et & grande distance. Il a été largement
utilisé dans ce travail de thése tant pour I’é¢tude de la croissance organisée que pour 1’étude
des propriétés magnétiques de nanoplots.

1.2 Propriétés magnétiques des nanostructures

Nous avons présenté 'intérét de la croissance organisée sur les surfaces cristallines pour
créer des nanostructures avec des distributions de taille étroites. Les échantillons constituent
ainsi des systémes idéaux pour I’étude des propriétés physiques de nanostructures car ils
permettent 'utilisation de techniques de mesure qui intégrent le signal sur la totalité de
I’échantillon.

Lorsque l'on réduit les dimensions d’une structure, de nombreuses propriétés différent
de celles du volume. Ainsi la modification des propriétés électroniques dans des systémes de
dimensions réduites change les propriétés magnétiques de ces systémes. Par exemple, alors
qu’a I’état volumique peu d’éléments présentent le phénoméne de magnétisme, des études
théoriques et expérimentales montrent que dans des structures de dimensions réduites, le
nombre d’éléments présentant ce phénoméne augmente. Le ferromagnétisme a été observeé
notamment dans des nanoparticules d’or enrobées de thiols | Yamamoto et al., 2004; |Crespo
et al., 2004] ou de palladium [Hori et al., 1999] de 2 nm de diamétre. De nombreuses études
(voir par exemple [Bligel, 1995| et les références associées) ont prédit le ferromagnétisme de
nombreux métaux 4d et 5d lorsqu’ils sont déposés en couches minces sur Au(001) et Ag(001).

Dans la suite, nous allons montrer les conséquences de la baisse de dimensionnalité dans
le cas de nanoparticules de métaux de transition 3d. Nous présentons la modification des
différentes grandeurs mises en jeu dans le magnétisme. Ensuite, nous montrons que, en-
dessous d'une certaine taille, I’énergie d’anisotropie magnétique des nanostructures étant
comparable & I'énergie thermique, il apparait, dans les conditions usuelles de mesure, un
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FiG. 1.9 (a) Images STM 200x 200 nm? de la croissance de 0.2 MC de cobalt déposé a
300 K sur Au(111). Le réseau de plots suit le réseau de la reconstruction mais on aper¢oit
deux domaines tournés ['un par rapport a l'autre de 120°. En encart : transformée de Fourier
d’une image grande échelle (500x 500 nm? ) du dépét qui montre une symétrie 6 et traduit
Uexistence de trois domaines de reconstruction. (b) Image STM 100x 100 nm? de la crois-
sance de 0.2 MC de cobalt sur Au(788). L’échantillon a été oblenu en déposant le cobalt a
130 K suivit d’un recuit a 300 K. En encart : transformée de Fourier d’une image grande
échelle qui montre la qualité de Uordre a grande distance de ce systéme. (c) distribution de

taille des ilots de Co/Au(111). (d) Distribution de tailles des ilots de Co/Au(788).

régime particulier appelé régime superparamagnétique.

1.2.1 Influence de la dimensionnalité sur les grandeurs magnétiques
A Moment magnétique dans une nanostructure

Lorsque 'on considére un atome libre, les valeurs du moment magnétique de spin (pg)
et du moment magnétique orbital () sont calculées & partir des régles de Hund (voir par
exemple [Kittel, 1976]), qui sont dues aux interactions coulombiennes au sein méme de la
structure électronique de 'atome. Lorsque 'atome se situe dans un solide, la délocalisation
des électrons et les effets de champ cristallin induisent une diminution de pg et une annu-
lation presque totale de py, dans les métaux de transition 3d |Kittel, 1976; |Aharoni, 2001].
Dans une nanostructure, les effets d’hybridation sont atténués par rapport a la situation
du volume et les valeurs des moments se rapprochent de celles de 'atome isolé. En ce qui
concerne le moment de spin, l'effet est généralement faible. Par contre, des augmentations
trés significatives du moment orbital sont souvent observées. En effet, la valeur de py est
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proportionnelle au rapport du couplage spin-orbite £ et de la largeur de la bande 3d a 'ori-
gine du magnétisme |Bruno, 1989]. Dans une nanostructure, les effets d’hybridation étant
réduits, la bande 3d est plus étroite que dans le volume ce qui augmente la valeur de py.
Ainsi, lorsque l'on considére un film magnétique ultra-mince, le moment orbital est plus
grand que celui du volume |Weller et al., 1995; | Tischer et al., 1995 et il existe, dans 'état
fondamental, un moment exalté pour les atomes d’interface (ou de surface), a la différence
des atomes de volume [Nakajima et al., 1998]. L’exaltation du moment orbital lorsque on
réduit la taille a également été montrée de maniére spectaculaire dans le cas d’atomes de Co
sur Pt(111) [Gambardella et al., 2003|. Dans cette étude, le moment orbital a été déterminé
par Dichroisme Circulaire Magnétique de rayons-X (XMCD) sur des assemblées d’ilots conte-
nant 1 & 40 atomes. Alors que dans le volume le moment orbital est p;, = 0.15 up/atome, il
vaut 0.3 pp/atome pour des agrégats de 40 atomes et 1.1 up/atome pour des atomes de Co
isolés (voir figure . On se rapproche ainsi de la valeur de 3 pp/atome attendue pour des
atomes isolés dans le vide. Le phénoméne d’exaltation du moment magnétique a été observé
dans de nombreuses nanostructures. Dans des nanostructures de cobalt contenant quelques
centaines d’atomes, le moment magnétique atomique total (us + ) est toujours de 'ordre
de 2 - 2.5 ug/atome |Bucher et al., 1991; Dirr et al., 1999; Koide et al., 2001; |Gambardella
et al., 2002] alors qu’il n’est que de 1.7 pp/atome dans le volume [Chen et al., 1995|.
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F1G. 1.10 Variation du moment orbital d’atomes de cobalt déposés sur Pt(111) en fonction
de la taille moyenne des ilots (figure extraite de la référence [Gambardella et al., 2005/).

Un autre aspect capital dans les nanostructures est I’anisotropie du moment orbital. Alors
que dans le volume, pour des raisons de symétrie, la distribution des charges dans les bandes
3d est quasiment isotrope, on distingue, lorsque 'on réduit les dimensions, la distribution
des charges selon les divers axes de symétrie de la structure. Si I’on se limite & une structure
qui présente un seul axe de symétrie, on distingue la distribution de charges paralléle et
perpendiculaire a cet axe. Ainsi, pour un film ultra-mince les orbitales d,2_,» et d,, ont
une distribution des charges dans le plan du film et les orbitales d,., d,. et ds,>_,» ont une
distribution de charges perpendiculaire au plan du film (voir figure et |Daalderop et al.,
1994} |Stohr, 1999]). Si cette anisotropie a peu de conséquences sur le moment magnétique de
spin, le moment magnétique orbital qui est lié a la largeur de bande est modifié. L.e moment
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orbital étant orthogonal au plan de 'orbite des électrons, on définit 'anisotropie du moment
orbital par :

1
NN ( _ ) 1.16
A U (1.16)

avec pé/ (resp. pr) le moment orbital paralléle (resp. perpendiculaire) au plan du film, 1),
(resp. W) la largeur de la bande d dans la direction paralléle (resp. perpendiculaire) au plan
du film. Dans le cas d’'une monocouche de cobalt libre, Daalderop et al. |[Daalderop et al.,
1994] ont montré que la densité d’états électroniques est en effet anisotrope et que le moment
orbital est le plus grand dans la direction paralléle au plan du film. En effet, dans ce cas,
les électrons subissent moins les effets d’hybridation et présentent un moment orbital qui se
rapproche de celui de 'atome libre (voir figure [L.11|(a)-(c)). Lorsque l'on considére un film
magnétique supporté sur un autre métal, les effets d’hybridation avec les électrons du substrat
modifient la distribution et, lorsque le couplage spin-orbite du substrat est suffisamment fort,
inversent 1’anisotropie du moment orbital |Daalderop et al., 1994; |Stohr, 1995] ce qui a été
confirmé expérimentalement dans le cas de films ultraminces de cobalt sur Au(111) |Weller
et al., 1995]. Par ailleurs, on note que dans cette derniére étude, I’anisotropie du moment
orbital diminue lorsque I'on augmente I’épaisseur du film et que I'on se rapproche de la
situation du volume (voir figure [1.11{(d)).
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FiG. 1.11 (a) Formes des orbitales 3d. Les deux premiéres donnent une densité d’états dans
le plan tandis que les trois derniéres donnent une densité d’états électroniques en dehors
du plan du film. (b) Calcul de la densité d’état pour une monocouche de Co libre dans la
direction perpendiculaire au film et dans le plan du film. (¢) Hlustration de la réduction du
moment orbital hors plan due auz effets du champ cristallin, en relation avec la densité
d’états précédente. (figures extraites de |Stohr, 1999]. (d) Variation du moment orbital hors
plan et dans le plan et du moment de spin en fonction de l’épaisseur d’un film de Co sur
Au(111). (figure extraite de [Weller et al., 1995/)
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B Anisotropie magnéto-cristalline

L’une des quantités les plus importantes pour le magnétisme est I’énergie d’anisotro-
pie magnétique (MAE). Si Pordre de grandeur de I’énergie d’anisotropie magnétique (0.1 -
1 meV /atome) est bien inférieure a 1'énergie d’échange (100 meV /atome), elle joue un role
important dans la réponse d’'un matériau ferromagnétique a un champ magnétique |Aharons,
2001; | du Trémolet de Lacheisserie, 2001|. Par ailleurs, la réduction des tailles des particules
pour le stockage d’information sur des substrats magnétiques crée un intérét croissant pour la
recherche de matériaux a forte MAE [Plumer et al., 2001]. Les nanostructures de matériaux
ferromagnétiques ont montré des propriétés d’anisotropie magnétique particuliérement inté-
ressantes comme les films ultraminces a anisotropie perpendiculaire |Chappert et al., 1986}
Heinrich et al., 1987; |Allenspach et Bischof, 1992; |McGee et al., 1993; |Schulz et Baberschke,
1994] ou des MAE géantes dans des nanoparticules lorsque la taille diminue |[Dirr et al.,
1999; |Ohresser et al., 2001; |\Gambardella et al., 2003]. 11 y a deux origines physiques prin-
cipales a la MAE : l'anisotropie de forme, due aux interactions dipolaires entre moments
magnétiques et anisotropie magnétocristalline (qui inclut entre autres ’anisotropie d’inter-
face et I'anisotropie magnéto-élastique). L’origine physique de cette derniére a été longtemps
débattue mais dés 1937, van Vleck avait prévu qu’elle était liée au moment orbital |van Vieck,
1937|. Par un traitement perturbatif du hamiltonien d’interaction spin-orbite, Bruno a mon-
tré |Bruno, 1989 que 'anisotropie magnétocristalline est directement liée a ’anisotropie du
moment orbital. L’hamiltonien d’interaction spin-orbite s’exprime comme Hgp = 53 L ou &
est I’énergie d’interaction spin-orbite.

Pour les métaux de tranistions 3d, cette interaction est positive (de l'ordre de 30 a
80 meV |Daalderop et al., 1991; lvan der Laan, 1998|) et tend alors & aligner le moment ma-
gnétique de spin avec le moment magnétique orbital, selon la direction ou py, est maximum.
On peut quantifier ’énergie d’anisotropie magnétique liée a l'interaction spin-orbite par un
calcul de perturbation du deuxiéme ordre |Bruno, 1989 :

AEso = By — Bl = =5

€L //
1 (ML Ml/) ( )

Cette formule montre que I’énergie est bien minimale lorsque le moment orbital est aligné
dans la direction ou il est le plus grand. On a alors une anisotropie magnétique uniaxiale. Ce
modéle permet la mesure expérimentale de ’anisotropie magnéto-cristalline et a été vérifié
expérimentalement par Weller | Weller et al., 1995| et Diirr [Dirr et al., 1997|. 11 tend toutes
fois a surestimer la valeur de la MAE (de 'ordre d’un facteur 5 dans le cas du cobalt) car une
des hypothéses a la base de la démonstration suppose que la bande d des spins majoritaires
est complétement remplie ce qui n’est pas le cas pour le cobalt |Weller et al., 1995|. Un
modéle plus complet a par ailleurs été proposé par van der Laan |van der Laan, 1998|.
Compte tenu de ’exaltation et de ’anisotropie du moment orbital dans des nanostruc-
tures, on s’attend & observer des énergies d’anisotropie magnétique renforcées par rapport a
celles observées dans des matériaux massifs. Ainsi, dans I'exemple de la figure [1.10] la MAE
suit 'augmentation du moment orbital lorsque 'on diminue la taille. Les adatomes de Co
isolés sur Pt(111) montrent une MAE géante de 9.3 meV alors que dans du cobalt massif,
elle n’est que de 0.05 meV |Gambardella et al., 2003|. Cet effet a également été observé dans
des nanoparticules de fer [Ohresser et al., 2001| et de cobalt |Durr et al., 1999| déposées sur
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Au(111), et dans des alliages de FePd [Kamp et al., 1999]. Une autre conséquence de la rela-
tion (L.17)), est I'apparition d'un role prépondérant des atomes de surface lorsque 'on réduit
la taille. En effet, a 'interface, ’hybridation est moins prononcée ce qui tend & augmenter
le moment orbital et ’anisotropie de celui-ci. L’anisotropie magnéto-cristalline étant liée au
moment orbital, on s’attend & observer une augmentation de la MAE au niveau des atomes
les moins coordinés. Dés 1954, Néel avait pressenti ce phénoméne et a estimé a ’aide d’un
modeéle phénomeénologique que la diminution de la symétrie au niveau d’un atome de surface
conduit & une augmentation de son anisotropie magnétique |Néel, 1954]. La MAE est alors
déterminée grace & un modéle de paires de premiers voisins : en sommant les contributions
de chaque paire on remonte a la MAE de la structure. Ce modéle a permis d’expliquer les
mesures de MAE dans des systémes aussi variés que des agrégats magnétiques isolés |Jamet
et al., 2001; Jamet et al., 2004], des films magnétiques sur des surfaces |Chuang et al., 1994]...
L’exaltation de ’anisotropie magnétique des atomes les moins coordinés est un phénomeéne
général dans les nanostructures. Dans le cas d’un agrégat tri-dimensionnel, ’anisotropie ma-
gnétique est principalement due aux surfaces |Bgdker et al., 1994; | Jamet et al., 2001]. Dans
le cas d’un ilot mince (un & deux plans atomiques), I'effet est encore plus prononcé dans les
bords de celui-ci, comme cela a été montré dans le cas d’ilots de cobalt sur Pt(111) |Rusponi
et al., 2003|. Dans ce dernier cas, la contribution des atomes de périmétre est déterminante :
la MAE par atome de périmétre est de 0.8 meV /atome tandis que la MAE des atomes de
centre est de -0.1 meV /atome, ce qui signifie que sans les atomes de périmétre, les particules
seraient aimantées dans le plan du substrat.

1.2.2 Superparamagnétisme
A Configuration de ’aimantation dans une nanoparticule

La configuration de 'aimantation dans un matériau ferromagnétique est un compromis
entre quatre termes énergétiques : I’énergie d’échange, qui tend a aligner les moments voi-
sins, I’énergie d’anisotropie magnétocristalline, I'énergie magnétostatique liée a I'interaction
dipolaire entre les moments magnétiques et 'interaction Zeeman avec le champ magnétique.
L’énergie d’échange est bien supérieure aux autres énergies mais son action n’est qu’a courte
portée (limitée aux premiers voisins). On définit alors deux longueurs caractéristiques qui
traduisent la compétition entre les différents termes. La premiére définit la distance sur
laquelle se produit le renversement de 'aimantation pour connecter deux domaines magné-
tiques d’orientations opposées (généralement paroi de Bloch ou de Néel). En effet, 'énergie
d’échange (caractérisée par la constante d’échange A, exprimé en J/m) exprime le cott
énergétique pour faire tourner un moment magnétique par rapport a un autre. On peut
définir alors la largeur d’une paroi de Bloch par [, = 2/A/k, dont le cout énergétique est
0, = 4V Ak (en J/m?), ot x est la densité d’énergie d’anisotropie magnétocristalline |du Tré-
molet de Lacheisserie, 2001|. Dans les matériaux habituels, cette largeur est de 1'ordre de 10
a 100 nm. La deuxiéme longueur caractéristique est la longueur d’échange qui traduit la com-
pétition entre I’énergie d’échange et 'énergie magnétostatique. Elle vaut Aeep, = / A/ po M3
ou Mg est Paimantation spontanée du matériau |du Trémolet de Lacheisserie, 2001]. Ainsi,
lorsque deux moments sont situés a une distance plus courte que A..p, ils sont liés et alignés
I'un par rapport a 'autre par 'interaction d’échange. S’ils sont & une distance plus grande,
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ils peuvent s’aligner le long des lignes de champ afin de minimiser 'énergie d’interaction
dipolaire. En général, la longueur d’échange est inférieure a la largeur de paroi. Par exemple,
dans le cobalt, A.., = 5 nm.

Lorsque I'on diminue la dimension d’un matériau ferromagnétique on passe par diverses
configurations qui minimisent ’énergie. Ainsi, dans un matériau massif, on observe la for-
mation de domaines magnétiques tournés les uns par rapport aux autres. Par exemple, dans
le cas d’un cylindre d’épaisseur trés inférieure a son diamétre, et si la MAE est faible, on ob-
serve une structure vortez, ou les moments magnétiques tournent autour de 'axe du cylindre.
Dans le cas ou I'épaisseur est supérieure au diamétre, on observe une configuration dite fleur.
Ces deux exemples ne sont que des cas particuliers parmi les nombreuses possibilités, selon la
forme et la taille du matériau et des énergies mises en jeu |Hubert et Schafer, 1998). Lorsque
I’on considére une structure dont les dimensions sont comparables a la longueur d’échange,
I’échange domine toutes les autres énergies et impose un état dit monodomaine ou tous les
moments sont essentiellement alignés. Kittel a évalué le rayon critique pour qu’une sphére
soit monodomaine |Kittel, 1949|. On s’inspire de ce raisonnement pour calculer le rayon cri-
tique pour un ellipsoide aplati de rayon R et d’épaisseur e < R, et dont I'aimantation est
alignée le long de I'axe de révolution, qui ressemble aux nanostructures de cobalt que que
nous formons et étudions dans ce travail. Lorsque la configuratin magnétique est monodo-
maine, I'énergie magnétostatique est Eyy = swR%epugMEN[R/e] ou N[R/e] est le coefficient
du champ démagnétisantl| [Hubert et Schifer, 1998]. Si I'on sépare la particule en deux do-
maines d’aimantations opposées, I’énergie magnétostatique diminue de AF); ~ Fy;/2, mais
I’énergie totale implique alors le cofit lié a I'introduction de la paroi E, = %WReap. Le rayon
R. en-dessous duquel la configuration magnétique la plus stable ne comporte qu’un seul do-
maine est défini tel que Ey = AEy + E,. Pour R/e — oo (N[R/e] — 1), on trouve alors :

12V Ak

RY = ——-
qu§

(1.18)
Dans le cas d’un ellipsoide d’épaisseur finie, la valeur de R, est supérieure a R2°, comprise
entre R et 3R®. Dans le cobalt massif, A ~ 3.107" J/m, x ~ 530 kJ/m3 et Mg =
1735 kA /m. On trouve donc R ~ 13 nm. On remarque toutefois que la longueur de paroi
vaut [, = 15 nm avec ces parametres. Celle-ci étant du méme ordre de grandeur que R., on
ne peut pas la négliger dans le calcul de I’énergie magnétostatique de la particule et dans
I’énergie et la forme des parois. On gardera donc ces valeurs de R. comme un simple ordre
de grandeur.

B Retournement cohérent, fluctuations thermiques et température de blo-
cage

On considére maintenant une particule magnétique monodomaine, & anisotropie magné-
tique uniaxiale et on s’intéresse a la maniére dont son aimantation se retourne, c’est a dire
passe d’'un minimum & un autre. Si sa taille est de 'ordre de la longueur d’échange, il sera

'Le coefficient du champ démagnétisant vaut 1 lorsque R/e — oo (cas d’un film mince infini) et  lorsque
R/e =1 (cas d’une spheére). Dans le cas général ou R/e > 1, N[R/e] est compris entre ces deux valeurs. Son
expression exacte est donnée dans |Hubert et Schafer, 1998|.
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impossible, méme au cours du retournement de briser 1’état monodomaine, les moments
magnétiques restant toujours paralléles les uns par rapport aux autres. On appelle ce type
de retournement retournement cohérent. On représente alors la particule par un macromo-
ment 7, qui correspond a la somme de tous les moments magnétiques des atomes de la
particule. L’énergie d’un tel systéme ne fait intervenir alors que deux termes, le couplage
au champ magnétique extérieur (énergie Zeeman) et la MAE, les autres étant constants
(échange) ou assimilables & une MAE effective (couplages dipolaires). C’est le modéle de
Stoner-Wohlfarth |Stoner et Wohlfarth, 1948|. Nous discuterons plus en détail ce modéle au
chapitre [5| mais nous en donnons ici une premiére approche. Si le champ magnétique est
colinéaire a I'axe d’anisotropie magnétique, 1’énergie de la particule s’écrit :

E = Ksin®y — popH cos~y (1.19)

ol p est la norme du macromoment, K est la MAE, et v est I’angle entre la direction du
macromoment et I’axe d’anisotropie magnétique. Si K est positive, 'équation présente
deux minima en champ nul, toujours alignés avec I’axe d’anisotropie. La figure montre
I’énergie pour différentes valeurs du champ. On s’apercoit que la position des minima ne
dépend pas du champ magnétique mais par contre leur énergie est modifiée et la direction
la plus stable est dans le méme sens que le champ magnétique.
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FiGc. 1.12 (a) Variation de l’énergie du macromoment dans le cadre du modéle de Stoner-
Wohlfarth en fonction de l'angle ~y, pour différentes valeur du champ extérieur. (b) Schéma
de la particule (dans le cas ou celle-ci est déposée sur une surface).

Il est intéressant de considérer I'ordre de grandeur de la barriére d’énergie pour passer
d’un minimum & un autre. La MAE typique est de 0.1 meV par atome. Si ’on considére
une particule d’environ 500 atomes, on a K ~ 50 meV. Cette énergie est faible et pour des
températures usuelles, on peut observer un retournement thermiquement activé. Ce type de
retournement a été étudié du point de vue théorique par Néel [Néel, 1949| et Brown |Brown,
1963|. La probabilité P(t) que le moment d’une particule ne se soit pas encore retourné au
temps t est donnée par la loi de Néel-Brown :

P(t) = exp(—t/7) (1.20)

avec 7 = 1o exp(AE/kgT) ou AFE est la barriére de retournement (elle dépend notamment
du champ magnétique) et 7 est 'inverse de la fréquence d’essai. Ce temps de relaxation 7
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dépend des nombreux paramétres du probléme : température, champ magnétique, facteur
d’amortissement |Coffey et al., 1998|... Ce paramétre est délicat a évaluer tant du point de
vue théorique qu’expérimental. Dans un calcul reposant sur les modes de vibrations dans une
particule de fer, Néel I’a estimé de 'ordre de la nanoseconde |Néel, 1949|. Bien que certain
travaux indiquent une dépendance en T-1/2 | Brown, 1963|, on peut considérer que, dans le
cas du cobalt celui-ci ne dépend pas de la température |Coffey et al., 1998; |Wernsdorfer
et al., 1997, Vouille et al., 2004].

La loi de Néel-Brown montre I'importance des fluctuations thermiques sur les propriétés
magnétiques de ce type de nanoparticules. Le résultat d’une mesure dépend alors du temps
d’observation du systéme (défini par exemple par le temps que 'on met pour mesurer un
cycle d’hystérésis). L’équation (1.20)) indique que le moment magnétique d’une particule se
retourne au bout du temps caractéristique 7. Deux cas se produisent. Si t,,.s < 7, le moment
ne change pas et si t,,.s > 7, le moment se retourne. On définit alors la température Tg pour
laquelle, & un temps de mesure fixé, on a I’égalité entre ¢,,.5 et 7 :

AFE

T tmes - T . 7~
5 (tmes) ke 10 (fmes /7o)

(1.21)

Si T < Tg, 'aimantation ne fluctue pas : on dit que la particule est bloquée. On appelle donc
T température de blocage. Si'T > Ty, 'aimantation fluctue et la particule atteint ’équilibre
thermique. Dans ce cas, la moyenne de 'aimantation sur le temps de mesure est inférieure
a l'aimantation de la particule et tend rapidement vers zéro lorsque t,,.s > 7. Dans le cas
particulier ot kg1 > K, on tend vers un régime isotrope et la valeur moyenne du moment
est donnée par la loi de Langevin

(1) popH kT
— = cotanh — 1.22
wo O T pop (1:22)

Cette loi est caractéristique du paramagnétisme mais fait intervenir, a la place du moment
atomique, un moment géant (le macromoment de la particule) |du Trémolet de Lacheisserie,
2001]. On appelle donc ce cas régime superparamagnétique.

C Caractérisation expérimentale du superparamagnétisme

Le phénoméne de superparamagnétisme a été observé dans de nombreux systémes. Vu
les faibles tailles des particules qui présentent ce phénoméne, les mesures sont généralement
effectuées sur un grand nombre de particules. Cependant, les avancées technologiques ont
permis de mesurer des particules uniques par STM polarisé en spin |Bode et al., 2004]
ou par micro-SQUID |Wernsdorfer et al., 1997; |Thirion et al., 2002|. Dans ces mesures,
on enregistre les fluctuations de I’aimantation au cours du temps. Comme deux états sont
stables, on observe un bruit de télégraphe avec des changements brutaux de la direction
d’aimantation d’un minimum & un autre, le temps d’attente entre deux changements étant
fixé par la loi statistique de Néel-Brown. C’est ce type de mesure qui a permis & Wernsdorfer
et al. |Wernsdorfer et al., 1997| de vérifier la loi de Néel-Brown et de déterminer la valeur
de la barriére d’énergie et de la fréquence d’essai dans le cas de nanoparticules de cobalt

(voir la figure [1.13]).
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Fi1G. 1.13 (a) Bruit de télégraphe enregistré par la technique du microSQUID sur une
particule de cobalt de 25 nm de diamétre environ. L’enregistrement est réalisé a différentes
températures el pour un champ d’environ 0.4 T, orienté de maniére oblique par rapport @
Uaze d’anisotropie magnétique de la particule. On observe sur cette courbe que 'aimanta-
tion de la particule présente deux états stables et se retourne aléatorrement de ['un a [autre
de maniére brutale. Par ailleurs la fréquence de ces retournements augmente avec la tem-
pérature, conformément & la prédiction de la loi de Néel-Brown. (b) Probabilité de ne pas
observer un retournement de [’aimantation aprés un temps d’attente t. Les points corres-
pondent aur mesures a 4 K et a différents champs magnétiques sur la particule précédente,
et la ligne est un ajustement & Uaide de la loi de Néel-Brown. (Les figures sont extraites de
la référence [Wernsdorfer et al., 1997/)

Lorsque 'on veut caractériser une assemblée de nanoparticules, les techniques utilisées
sont des mesures qui intégrent un grand nombre de particules comme le SQUID, le VSM
(Magnétomeétre a échantillon vibrant), le XMCD ou le MOKE (effet Kerr Magnéto-Optique).
De nombreux types d’échantillons ont été étudiés. Ainsi, le superparamagnétisme a été clai-
rement mis en évidence dans des particules magnétiques synthétisées par voie chimique |Sun
et al., 2000; |Russier et al., 2000; | Woods et al., 2001|, des agrégats synthétisés par condensa-
tion de phase vapeur |Bucher et al., 1991; |Jamet et al., 2000; Bansmann et al., 2004] ou des
matériaux granulaires |Allia et al., 1999; Denardin et al., 2003|. Dans ces mesures, les cycles
d’hystérésis comme les mesures de ZFC (susceptibilité d’un échantillon refroidi en champ
nul) montrent clairement la transition d’un régime bloqué (cycle d’hystérésis ouvert, signal
nul en ZFC) a un régime superparamagnétique (cycles d’hystérésis fermés, dépendance du
signal en 1/T dans la réponse ZFC). Cependant, il est délicat de comprendre les résultats
finement car ces mesures sont effectuées sur des échantillons ou les particules ne sont pas
orientées les unes par rapport aux autres. En particulier, les axes d’anisotropie magnétique
des particules sont orientés dans des directions aléatoires. Dans ce cas la moyenne rend
difficile 'exploitation des résultats.

Les nanostructures épitaxiées fournissent des systémes modeéles pour 'étude du super-
paramagnétisme. En effet, les particules sont, du point de vue cristallographique, orientées
les unes par rapport aux autres ce qui implique que, dans des systémes ou 'axe d’aniso-
tropie magnétique est perpendiculaire & la surface, tous les axes d’anisotropie magnétique
sont paralléles les uns par rapport aux autres. Des études ont été menées sur de nombreux
systémes tels que des nanoparticules de cobalt sur Pt(111) |Rusponi et al., 2003|, de co-
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balt sur Au(111) [Dudzik et al., 1999; |Koide et al., 2001; |Fruchart et al., 2002|, cobalt sur
N/Cu(001) [Komori et al., 2001].

Une technique qui s’est révélée particuliérement efficace est la mesure de la susceptibilité
en champ nul. En effet, si 'on mesure la réponse d’un systéme & un champ alternatif de
pulsation w et de faible amplitude, on peut caractériser la relaxation des particules. En effet,
1/w définit le temps d’observation du systéme. Si le temps de relaxation est plus grand que
ce temps (pour 7' < Ts(1/w)), on n’observe pas de réponse. Sinon on observe la réponse de
la particule a I’équilibre thermique. Connaissant la susceptibilité a 1’équilibre de la particule
Xeq, 1a mesure donne |Rusponi et al., 2003, Baudot, 2003a] :

wT

T (1.23)

X' (T, w) = Xeq(T) 7 et X'(T,w) = Xeg(T)

1+ (wr)

ou Y’ représente la partie réelle de la susceptibilité (signal en phase avec le champ) et y”
représente la partie imaginaire de la susceptibilité (signal en quadrature de phase avec le
champ). On dispose donc d’un modéle analytique qui décrit la réponse de 1’échantillon en
fonction de la température. Ce modéle peut étre utilisé pour déterminer la distribution de
MAE du systéme en convoluant ’équation avec la distribution de 7 (et donc de K).
Ce type de mesure a été mené par Rusponi et al. |Rusponi et al., 2003] sur des particules
de cobalt sur Pt(111). En tirant parti des larges distributions de taille de ce systéme, ils ont
montré que la distribution de MAE peut étre reliée a la distribution de taille en attribuant
aux atomes de périmétre un réle prépondérant dans la MAE des nanoparticules.

Les systémes de croissance organisée sur surfaces cristallines constituent un pas de plus
pour I’étude des nanostructures. En effet, les distributions de taille étroites permettent d’ob-
tenir des assemblées de particules ot la distribution de MAE est particuliéerement étroite. Les
mesures sur des ilots de 250 atomes en moyenne sur Au(788) |Weiss et al., 2005] ont confirmé
ceci (voir figure . On constate que la susceptibilité est nulle & basse température : le
systéme est bloqué et ne répond pas au champ magnétique. A la température de blocage
(40 K), la réponse augmente brutalement, puis décroit en 1/T. Ce dernier comportement
correspond a la réponse d’un systéme a 1’équilibre et est typique du superparamagnétisme.
La réponse des échantillons est ajustée avec I’équation convoluée avec la distribution
de taille, en supposant que la MAE est proportionnelle au périmétre des ilots. Les nanoplots
de cobalt sur Au(788) ont ainsi montré une largeur de distribution record de 34 % a mi-
hauteur. Cette largeur est nettement plus étroite que les meilleurs résultats obtenus sur des
particules colloidales (de I'ordre de 65 % |Woods et al., 2001]|) qui permettent pourtant la
synthése d’agrégats présentant des distributions de taille trés resserrées.

1.3 Conclusion

La maitrise des phénomenes de croissance cristalline dans le régime sub-monocouche
ouvre aujourd’hui la voie & I’étude des propriétés physiques des nanostructures, en s’inté-
ressant a des assemblées de particules. La croissance organisée s’avére étre une technique
particuliérement intéressante puisqu’elle permet de créer aisément des assemblées de nano-
particules avec des distributions de taille étroites et un ordre a grande distance. L’étude des
propriétés magnétiques de nanostructures supportées sur substrats cristallins a déja permis
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FiGg. 1.14 Mesure de susceptibilité en champ nul sur des réseaux de nanoplots de cobalt
sur Au(788). L’échantillon contient des tlots de 250 atomes en moyenne. (a) Image STM
(40x40 nm? ) (b) Variation de la susceptibilité X' en fonction de la température de ’échan-
tillon. La ligne correspond a un ajustement a ['aide de [’équation en tenant compte
de la distribution de taille des ilots. (¢) Distribution de MAE déduite de [’ajustement, en
supposant que la MAE est proportionnelle aux atomes en périphérie des ilots. La figure est
adaptée d’apres la référence [Weiss et al., 2005).

de montrer la grande richesse des phénoménes a cette échelle. Ainsi I’exaltation des moments
atomiques en surface, les énergies d’anisotropie magnétique géantes lorsque 1’on considére
des structures ne contenant que quelques atomes ou le phénomeéne de superparamagnétisme
sont autant de phénoménes qui motivent des études poussées afin de mieux comprendre
Iorigine de ces phénomeénes.

Ce travail s’appuie sur la complémentarité entre étude de la croissance et étude des
propriétés magnétiques de nanostructures, ce qui permet de travailler sur des systémes bien
maitrisés. Nous avons choisi de travailler sur des systémes de nanostructures organisées sur
Au(788), une surface vicinale de Au(111). En effet, ce substrat auto-organisé est un candidat
modéle puisqu’il permet la croissance organisée de nanostructures magnétiques avec a la fois
une distribution de taille étroite et un ordre a longue portée. Par ailleurs, et contrairement a
de nombreux exemples de croissance organisée, ce substrat présente une grande homogénéité.

Nous avons d’abord étudié la croissance organisée du cobalt et du fer sur cette surface.
Des expériences extensives de microscopie a effet tunnel a température variable associées a
des simulations multi-échelle, nous donnent accés aux mécanismes atomiques de la croissance
organisée. La connaissance structurale précise de ce systéme nous permet ensuite d’aborder
les études magnétiques sur des assemblées de nanoparticules bien caractérisées. La détermi-
nation du retournement de ’aimantation dans un systéme auto-organisé, dont on connait
bien les distributions de taille conduit & des conclusions originales sur la distribution d’ani-
sotropie magnétique dans ces plots.



Chapitre 2

Méthodes expérimentales

I’étude que nous avons menée a été réalisée principalement a ’aide de deux techniques,
la Microscopie a Effet Tunnel & température variable (VT-STM) et le Dichroisme Circulaire
Magnétique des rayons-X (XMCD). Les expériences de STM se sont déroulées au laboratoire
& Paris et les expériences de XMCD se sont déroulées au synchrotron ESRF & Grenobld]
L’ensemble des expériences se sont déroulées dans un environnement ultra-vide qui permet
de travailler sur des surfaces parfaitement propres et de garder des nanostructures sans
les contaminer pendant plusieurs heures. Nous présentons dans ce chapitre I'enceinte ultra-
vide sur laquelle nous avons réalisé les études de croissance ainsi que les techniques de
préparation, de caractérisation des surfaces, et de dépots. Nous présentons ensuite le principe
de la microscopie a effet tunnel et en particulier le STM & température variable qui a été
Poutil clef pour les études de croissance. Enfin, nous introduisons le XMCD et son application
pour I'étude des nanostructures magnétiques.

2.1 Dispositif expérimental

2.1.1 Enceinte ultra-vide

Les études de croissance de ce travail ont été réalisées au laboratoire dans un bati ultra-
vide, présenté dans la figure L’enceinte est composée de trois chambres et d’un sas
d’introduction pour les échantillons. La pression de base est d’environ 3 x 10~!' mbar, ce
qui permet de garder des surfaces parfaitement propres pendant plusieurs heures. Le vide
est assuré par une pompe turbo-moléculaire, trois pompes ioniques et deux sublimateurs de
titane.

La premiére chambre est consacrée a la préparation et a ’analyse des échantillons. Les
équipements présents dans 1’enceinte sont :

— Spectromeétre de masse qui permet de controler la qualité du vide.

— Bras manipulateur qui permet de transférer et de positionner 1’échantillon devant les
différents équipements. Le bras est équipé d’un four a bombardement électronique qui
permet de chauffer les échantillons a plus de 1200 K et d’une circulation d’azote liquide
qui permet de refroidir vers 150 K. La température est mesurée par deux thermocouples

'European Synchrotron Radiation Facility, Grenoble, http ://www.esrf.fr
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'Enc-Ei;E&_.df:
préparation

F1G. 2.1 Photos de Uenceinte sur laquelle nous avons travaillé. En haut : vue générale (a
gauche) et STM (a droite). En bas : table et enceinte dédiées auz mesures magnéto-optiques
(¢ gauche) et enceinte dédiée a la préparation des échantillons (& droite).

et un pyromeétre infra-rouge.

— Canon & ions qui permet de réaliser un bombardement a 1’aide d’ions Art dont I’énergie

est comprise entre 200 et 1500 eV.

— LEED/Auger qui permet de contrdler la qualité structurale et chimique des échantillons

— Cinq évaporateurs (deux simples et un triple) qui permettent de réaliser les dépots. Au

cours de ce travail, nous avons eu du cobalt, du fer, de I'or, du platine et de 'argent
dans ceux-ci. En face des évaporateurs, il est possible d’approcher une microbalance a
quartz pour qualibrer le flux.

La deuxiéme chambre est consacrée au STM. Outre le microscope, nous y avons placé
un évaporateur (de fer ou de cobalt) qui permet de réaliser des dépots directement sous le
STM.

La troisiéme chambre est consacrée & ’étude du magnétisme par Effet Kerr Magnéto-
Optique (MOKE). L’échantillon est placé sur un cryostat qui permet de varier la température
de ’échantillon de 30 & 500 K. Il est possible d’appliquer un champ magnétique longitudi-
nal ou polaire (0.3 T) sur ’échantillon. La chambre dispose de trois hublots d’optique non
contraints qui permettent de réaliser des mesures en configuration longitudinale et polaire.
Enfin, il est possible de placer un évaporateur qui permet les mesures et les dépots simulta-
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nés. Cette enceinte a été développée au laboratoire et est décrite dans la thése de Grégory
Baudot [Baudot, 2003a].

2.1.2 Préparation des échantillons

L’ensemble de ce travail a été réalisé sur trois types d’échantillons d’or monocristallins :
Au(111), Au(788) et Au(11,12,12). Ils se présentent sous la forme de petit disques de 4 mm
de diamétre et 2 mm d’épaisseur. Ces échantillons sont des échantillons commerciaux réalisés
par les sociétés MaTeckﬂ et SPIE]. Ils sont issus d’un barreau d’or monocristallin ultra pur
(99.999 %) ¢élaboré par la méthode de cristallisation Czochralski. L’échantillon est orienté
cristallographiquement par diffraction Laué de rayon X dans la direction désirée puis est
découpé et poli (plusieurs étapes sont alors nécessaires : découpe a la scie électrochimique,
attaque a 'eau régale, polissage mécanique puis électrochimique). Lorsque les échantillons
arrivent au laboratoire, leur surface est écrouie. Aussi, avant de pouvoir réaliser de bonnes
mesures, il est nécessaire d’effectuer une vingtaine de cycles de bombardement-recuit au
moins afin d’obtenir une surface de bonne qualité cristalline

Que ce soit pour préparer un nouvel échantillon, pour nettoyer une surface, ou enlever
un dépodt métallique d’un échantillon, on effectue des cycles de bombardement-recuit. Le
principe du bombardement ionique est d’ioniser un gaz inerte (i.e. qui ne risque pas de
polluer I’échantillon) tel que 'argon a I’aide d’un faisceau d’électron et de 'accélérer a 1'aide
d’une haute tension (900 V dans notre cas) vers la surface de 'échantillon. Lorsque les ions
arrivent sur la surface, ils arrachent les atomes de la surface. Ceci permet donc de décaper
la surface a ’échelle atomique afin d’enlever tous les atomes ou molécules adsorbés. Pour un
courant de bombardement de quelques micro-ampéres, il faut typiquement une dizaine de
minutes pour enlever un plan atomique complet de la surface. Aprés le bombardement, on
obtient une surface parfaitement propre mais relativement rugueuse. Il faut donc chauffer
I’échantillon vers 800 - 900 K pour activer la diffusion des atomes de surface afin de combler
les trous et obtenir, selon le cas, des grandes terrasses (111) d’environ 100 & 200 nm de
large pour Au(111), ou un escalier régulier de marches mono-atomiques pour Au(788) et
Au(11,12,12). Aprés préparation, nous controlons la qualité cristalline et chimique de la
surface a l'aide du LEED et de la spectroscopie Auger.

2.1.3 Dépots métalliques

Les dépots métalliques ont été réalisés par évaporation thermique. Les évaporateurs que
nous utilisons sont constitués d’un four & bombardement électronique qui permet de chauffer
un barreau métallique ou un creuset (selon le type de matériau a déposer) jusqu’a ce que sa
pression de vapeur saturante soit suffisante pour avoir un flux d’atomes vers la surface. Afin
de s’assurer que 'on évapore uniquement ’espéce chimique qui nous intéresse, les parois
du four sont refroidies a l'aide d’une circulation d’eau, si bien qu’au cours du dépot la
pression dans ’enceinte n’excéde pas 107'9 mbar. Nous disposons d'un obturateur placé
entre I’échantillon et la source, qui permet de controler parfaitement le temps d’exposition
de I’échantillon au flux d’atomes.

!MaTeck GmbH, http ://www.mateck.de
2Surface Preparation Laboratory, http ://www.surface-prep-lab.com/
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Pour réaliser les dépots de fer et cobalt, nous avons utilisé des barreaux (2 mm de
diamétre) qui étaient chauffés directement par bombardement électronique. Les flux typiques
étaient alors respectivement de 1.2 x 1072 MC/s et de 3.3 x 107* MC/s (MC = Mono Couche
= 1.4 x 10% atomes/cm?). L’or était déposé a partir d’un creuset en molybdéne. Le flux
d’évaporation était d’environ 5 x 1073 MC/s.

Afin de bien connaitre le flux des évaporateurs, nous avons réalisé des calibrations en
combinant plusieurs techniques. Le flux des évaporateurs d’or et cobalt placés dans I'en-
ceinte de préparation est controlé a ’aide d’une microbalance a quartz. Le principe de cette
mesure est de réaliser le dépot sur un quartz et de mesurer la variation de sa fréquence
de résonance. Le décalage de fréquence donne alors accés a la quantité de matiére déposée.
Vu les faibles flux considérés, il est délicat d’obtenir une mesure absolue du flux a l'aide
de la microbalance. Aussi, nous avons effectué un étalonnage précis & 1’aide de mesures de
Rétro-Diffusion de Rutherford (RBS) a 1'aide de dépots sur des échantillons de SizNy, ce
qui permet de déterminer quantitativement la quantité d’atomes déposés sur la surface. Par
ailleurs, nous avons également enregistré la variation du signal Auger (intensité du pic d’or)
en fonction du taux de couverture. Ceci permet d’obtenir une incertitude sur les dépots de
Pordre de 10 %. Pour calibrer les évaporateurs placés dans le STM, nous ne pouvons pas uti-
liser la microbalance. Les dépots de cobalt ont été calibrés en comparant les signaux Auger
a des dépots référence établis dans I'enceinte de préparation par la méthode précédente. Les
dépots de fer ont été calibrés en réalisant des dépots sub-monocouche sur Au(111). A T'aide
d’un seuillage, nous avons déterminé la proportion de la surface couverte. Cette méthode
ayant tendance & surestimer le taux de couverture en raison des problémes de convolution
de pointe, nous avons réalisé la mesure pour plusieurs taux de couverture. Ceci permet alors
de connaitre le taux de couverture avec une précision de 1'ordre de 20 %. On remarque enfin
que, si I'erreur absolue sur les taux de couverture est grande, 'erreur relative est certaine-
ment plus faible. En effet, nos évaporateurs disposent d’une mesure du flux a partir de la
fraction d’atomes évaporés qui sont ionisés. Ceci permet de diminuer 'erreur relative d’une
expérience a une autre.

2.2 Microscopie a effet tunnel & température variable

Dans le domaine de I’étude des nanostructures sur surfaces, le microscope a effet tun-
nel (STM pour Scanning Tunnelling Microscope) s’avére étre un outil essentiel. En effet, sa
grande sensibilité latérale (de 'ordre du centiéme de nanométre) et verticale (de 'ordre du
picométre) permet de caractériser des structures jusqu’a l’échelle atomique. On peut alors
réaliser des images de dépots sur surface afin de caractériser les densités et morphologies des
ilots créés comme nous allons le montrer dans ce travail. Par ailleurs, le STM est un outil
extrémement versatile. Il permet de nombreuses études comme des caractérisations magné-
tiques, des études de réactions chimiques a I’échelle atomique, la manipulation d’atomes.

2.2.1 Principe du STM

Le STM a été concu par Binnig et Rohrer en 1982 [Binnig et al., 1982a). Grace aux
progrés des matériaux piezo-¢lectriques, il a été possible d’approcher de maniére contrélée
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une pointe vers une surface & une distance de 'ordre de quelques angstroms
puis de la faire balayer au-dessus de la surface. En controlant la distance pointe-
surface & 'aide d’une boucle de rétro-action, on peut alors réaliser une topographie de la
surface.

Le principe de base du STM réside dans la mesure d’un courant tunnel entre une pointe
et une surface. Pour une tension V entre la pointe et la surface faible devant la barriére
tunnel, le courant mesuré est proportionnel a Ve V% ou ¢ est le travail de sortie d’un
électron du métal (en eV) et d est la distance entre la pointe et la surface (en angstrom).
Pour une tension de 1V, il faut approcher la pointe & d ~ 5 A pour détecter un courant de
I’ordre du nano-ampére. Par ailleurs, on note que, pour un travail de sortie de quelques eV,
une variation d’un dixiéme de nanomeétre de la distance pointe-surface implique une variation
d’un facteur 10 sur le courant. Cette variation exponentielle du courant permet non seulement
une trés bonne résolution verticale au microscope, mais aussi latérale. En effet, si la pointe
est terminée par un seul atome, on peut considérer que la quasi-totalité du courant passe
par cet atome. Il est alors possible d’observer la surface avec une résolution atomique (voir

figure [2.2)(a)).
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FiG. 2.2 (a) Image STM 3x3 nm?® de résolution atomique sur Pt(111). (b) Spectre
de conductance tunnel en fonction de la tension de polarisation entre une pointe supra-
conductrice en MgBs et un échantillon 2H-NbSey pour différentes températures. Les spectres
montrent un double gap dans la densité d’état a basse température ce qui refiéte [’état su-
praconducteur de la pointe. Au fur et @ mesure que la température augmente, la largeur du
gap diminue et, vers 39 K, la pointe n’est plus supraconductrice (figure ectraite de la réfé-
rence [Giubileo et al., 2001]). (c) Image STM 150x 150 nm? de 1.5 MC de fer sur W(110)
wvicinal, réalisée a T = 15 K. L’image a été réalisée a l'aide d’une pointe en tungsténe re-
couverte d’environ 8 MC' de gadolinium, ce qui permet d’obtenir un contraste magnétique.
L’image représente la conductivité dI/dV pour V = —0.8 V en fonction de la position de la
pointe. Les ilots de deuxr monocouches d’épaisseur apparaissent en noir ou en blanc suivant
Porientation de ’aimantation. Ce sont donc des ilots monodomaines (excepté celui indiqué
par la fleche) dont l'aimantation est perpendiculaire a la surface, dirigée vers le haut ou vers
le bas (image extraite de la référence [Kubetzka et al., 2001]).
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Dans une approche plus détaillée du STM, il faut considérer la structure électronique
de la pointe et de la surface. On montre alors que le STM ne sonde pas uniquement la
topographie mais aussi la densité d’états électroniques. Pour une tension V' appliquée sur la
pointe (I’échantillon étant par convention a la masse), le courant tunnel est donné par | Tersoff
et Hamann, 1985| :

E¢+eV
I(V,rg) / dEps(E,10)py(E —€eV) (2.1)
Ey

avec ps(E, 7o) la densité d’états local de la surface a I'énergie E et p,(E) la densité d’états
de la pointe a I'énergie E. Le STM s’avére étre un formidable outil pour sonder les états
électroniques de la surface. Ainsi, la mesure de la conductivité tunnel dI/dV en fonction de V'
donne accés la densité d’état de la pointe ou de ’échantillon en fonction de Pénergie (eV'). Un
exemple est donné sur la figure (b) qui montre la variation du gap supraconducteur dans
une pointe en MgB, en fonction de la température. D’autres applications de spectroscopie
ont été réalisées et offrent des possibilités extrémement variées. Ainsi, I'utilisation de pointes
ferro ou anti-ferromagnétiques permet d’observer un contraste magnétique |Wiesendanger
et al., 1990; |Bode, 2003| grace a un effet tunnel polarisé en spin [Julliére, 1975] (voir la
figure 2.2)c)). D’autre part, il est possible d’observer des spectres de vibration de molécules
déposées sur surface en utilisant I'effet tunnel inélastique, ce qui permet de suivre & I’échelle
atomique des réactions chimiques |Stipe et al., 199§|.

2.2.2 Description du STM & température variable

Nous avons utilisé dans ce travail le microscope commercial VT-STM de Omicron|] avec
des pointes en tungsténe réalisées par attaque électrochimique au laboratoire. Ce microscope
permet de réaliser des mesures sous ultra-vide avec un échantillon dont la température peut
aller de 30 a4 900 K (la pointe restant toujours & température ambiante). L’enceinte UHV
ou est placé le STM offre la possibilité de réaliser des dépots in situ directement sous le
STM (dans la pratique, on rétracte toujours la pointe avant un dépot afin d’éviter les ef-
fets d’ombrage). Ceci est un atout majeur pour ce travail car il est possible d’observer des
morphologies de croissance a la température de dépot sans avoir a transférer (et réchauffer)
I’échantillon. Par ailleurs, ceci offre également une grande flexibilité et permet de réaliser
une étude exhaustive de la morphologie de croissance en fonction du taux de couverture,
sans avoir a réaliser trop de transferts d’échantillons. Le STM a température variable a donc
été l'instrument clef de ’étude de la croissance des nanoplots de cobalt et fer, présentée au
chapitre [4]

2.3 Dichroisme Circulaire Magnétique des rayons X
Le Dichroisme Circulaire Magnétique des rayons X (XMCD pour X-ray Magnetic Circular

Dichroism) est une technique de mesure dont I'importance est croissante pour I’étude du ma-
gnétisme dans des nanostructures. En effet, lorsque 'on étudie des nanostructures élaborées

!Omicron NanoTechnology GmbH, http ://www.omicron.de
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sur une surface, la quantité de matiére qui participe au magnétisme est trés faible, généra-
lement inférieure a la mono-couche. Dans ce cas, des mesures réalisées sur tout I’échantillon
(en SQUID par exemple) seront génées par le fort signal diamagnétique qui vient du volume
de I’échantillon. Les techniques les plus adaptées sont donc les techniques d’analyse qui sont
sensibles principalement a la surface comme 1'Effet Kerr Magnéto-Optique |Qiu et Bader,
2000] et le XMCD. Cependant, le XMCD présente deux avantages. D’une part, il s’agit d’une
technique résonante qui a donc une sélectivité chimique qui permet de séparer la contribu-
tion de différentes espéces magnétiques. Ainsi, le XMCD a permis de mesurer le magnétisme
d’adatomes isolés de Co sur Pt(111) [Gambardella et al., 2003|, de fils mono-atomiques de
Co sur Pt(997) |Gambardella et al., 2002|, le moment induit d’atomes en proximité d’une
monocouche de cobalt |Wilhelm et al., 2004]... D’autre part, le XMCD est la seul technique
capable de séparer et de déterminer quantitativement le moment magnétique de spin et le
moment magnétique orbital des atomes. Il permet alors des études trés fines sur I’évolution
du moment magnétique dans les nanostructures |Weller et al., 1995 |Diirr et al., 1999 et
permet d’appliquer par exemple le modéle de Bruno |[Bruno, 1989| que nous avons exposé
au chapitre

Dans cette partie, nous présentons le principe de la spectroscopie XMCD et le lien avec
les moments magnétiques, puis nous présentons le dispositif expérimental sur lequel nous
avons travaillé au Synchrotron ESRF, sur la ligne IDO08.

2.3.1 Spectroscopie d’absorption des rayons X polarisés circulaire-
ment

Le XMCD repose sur la différence d’absorption des rayons X selon la direction relative de
I’aimantation d’un échantillon avec la polarisation des photons. Pour des photons polarisés
circulairement, on attribue un moment cinétique +h ou —h selon que la lumiére est polarisée
droite ou gauche. Le principe de 1'absorption des rayons X repose sur l'excitation d’un
électron de coeur dans I'état |i) vers un niveau vide |f) de la structure de bande. On se place
a priort dans le cas ou 'axe de quantification des spins est aligné avec le vecteur d’onde
des photons incidents. Pour les métaux de transition 3d, on s’intéresse a deux transitions en
particulier :

L2 : 2p1/2 — 3d3/2, 4s

Ly : 2ps3;n —  3dsja, 3dsz, 4s
ou la lettre L indique le niveau électronique ou se situe I'électron (2p) et I'indice indique le
moment angulaire total j du niveau. Ces transitions ont lieu, dans le cas du cobalt, respec-
tivement pour des photons de 794 et 778 eV d’énergie. Ces transitions présentent un état
d’arrivée dans la bande 3d ou sont situés les électrons qui participent au magnétisme, ce
qui confére alors au XMCD sa grande sensibilité pour I'étude du magnétisme des métaux
3d. Lorsque P'on réalise le spectre d’adsorption (XAS) au voisinage des seuils Ly et Ly (voir
la figure , on observe deux pics centrés sur les énergies respectives des seuils. Ils cor-
respondent a la transition d'un électron 2p vers un état 3d. La bande 3d étant étroite, on
observe des pics étroits. Aux deux pics vient s’ajouter un fond large noté 2u4, qui correspond
a la transition d’un électron 2p vers un état 4s. Dans le cas ot la lumiére n’est pas polarisée,
Iintégrale du spectre, & laquelle on retire le fond des états s, est proportionnelle au nombre
d’états d’accueil en bande 3d, c’est a dire le nombre de trous N},.
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Fi1G. 2.3 (a) Spectre d’absorption de lumiére "non polarisée”, obtenu en sommant deux
spectres mesurés pour les deux polarisations py et p_ de la lumiére. La ligne en pointillés
indique le fond lié & la transition 2p — 4s. (b) Principe de ’absorption d’un photon par un
niweau 2p vers un €tat vide en bande 3d.

Le processus d’absorption de la lumiére polarisée circulairement doit étre vu comme un
processus en deux étapes |Erskine et Stern, 1975; |Stohr, 1999]. Dans la premiére étape, le
photon polarisé circulairement (4 ou p_) transfére son moment + ou —h au photoélectron
excité. Ensuite, le moment orbital est transféré sur le moment de spin du photoélectron via
le couplage spin-orbite. Il en résulte alors un photoélectron polarisé en spin. Par ailleurs, le
couplage spin-orbite au niveau des orbitales ps/; et p; /o étant opposés (respectivement [ +s et
[—s), les photoélectrons créés aux seuils Lz et Lo, pour une polarisation donnée de la lumiére,
ont des polarisations en spin opposées. Les propriétés magnétiques du matériau interviennent
dans la deuxiéme étape puisqu’elles concernent les états électroniques dans la bande 3d. La
probabilité d’absorption d’un photon est fonction du nombre d’états d’accueil en bande 3d.
Les photoélectrons étant polarisés en spin, on ne doit plus considérer le nombre de trous
total en bande d, mais le nombre de trous correspondant a 1’état de polarisation en spin du
photoélectron. Dans un matériau ferromagnétique, le couplage d’échange induit un décalage
des bandes 3d correspondant aux deux directions de spin |Aharoni, 2001]. On distingue
donc la bande d’électrons de spins majoritaires et la bande d’électrons de spins minoritaires.
Le nombre de trous en bande de spins minoritaires étant le plus grand, I'absorption sera
la plus importante quand les photoélectrons auront le spin de la bande minoritaire. Il en
résulte une différence d’absorption des rayons X selon la polarisation de la lumiére. Par
ailleurs, cette différence est inversée pour les transitions Ls et L,. On définit ensuite le
spectre de dichroisme XMCD par la différence entre les spectres pu, et p_ réalisés pour
les deux polarisations, respectivement droite et gauche. On remarque que le fond lié a la
transition 2p — 4s n’intervient pas dans cette description. La polarisation en spin dans la
bande 4s est en effet négligeable si bien que le spectre d’absorption lié a cette transition est
le méme quelle que soit la polarisation de la lumiére. On doit enfin compléter 'explication
en considérant le moment orbital des électrons en bande 3d. LLe moment orbital communiqué
au photoélectron par le photon intervient également dans la probabilité d’absorption si bien
que la bande d joue également un role de filtre a ce niveau |Stohr, 1999]. On note par exemple
sur la figure 2.4] que l'aire absolue du spectre XMCD aux seuils Lz et Lo est différente. Si
I’on ne considére que le role de la polarisation en spin des photoélectrons, on s’attend a des
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aires égales. Cette différence témoigne alors de la sélection au niveau du moment orbital lors
de la transition. Nous verrons dans la suite que cette différence nous permettra d’établir la
troisiéme régle de somme qui détermine le moment orbital [Thole et al., 1992].
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Fi1G. 2.4 (a) Spectre d’absorption de lumiére polarisée circulairement p, et p_ et spectre
de XMCD obtenu par la différence des deuz spectres précédents. (b) Principe de l’absorption
d’un photon polarisé circulairement par un niveau 2p vers un état vide en bande 3d en
fonction de la polarisation de la lumiere. Le photon transmet son moment au photoélectron
via linteraction spin-orbite. La probabilité de la transition est fonction du nombre d’états
vide dans la bande 3d de méme polarisation en spin que le photoélectron.

Dans la pratique, pour mesurer un spectre de dichroisme, il faut saturer I’échantillon
dans la direction des photons incidents. Ceci permet d’éliminer la présence de domaines
magnétiques d’orientations opposées qui fausseraient la mesure. Par ailleurs, comme inverser
le sens du champ de saturation inverse les populations de spin majoritaires et minoritaires,
il est équivalent de renverser 'aimantation de I’échantillon ou d’inverser la direction de
polarisation. On tire parti de cela pour éliminer certaines aberrations instrumentales. Pour
obtenir le spectre de XMCD, on enregistre quatre spectres d’absorption en réalisant toutes
les combinaisons de polarisation et sens du champ. Le spectre d’absorption des rayons X
non polarisés est la somme des quatre spectres. Les spectres XAS pour p (resp. pour p_)
correspond & la somme des spectres lorsque le moment cinétique des photons et le champ
magnétique sont dans le méme sens (resp. sont dans le sens opposé).

2.3.2 Interprétation des spectres et détermination des moments

Dans la description précédente, nous avons montré que les spectres XAS reflétent la
structure de la bande 3d de I’échantillon. L’absorption, quand le spectre est réalisé avec des
rayons X non polarisés est proportionnelle au nombre de trous en bande 3d. Lorsque I'on
utilise des rayons X polarisés circulairement, I'absorption dépend des moments de spin (ou
du nombre de trous dans une des bandes de spin) et moments orbitaux. Il existe une série
de régles, appelées régles de somme qui permettent de faire le lien entre les spectres et les
moments dans 1’échantillon.
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Moment orbital : La premiére régle de somme permet la détermination du moment
orbital des atomes |Thole et al., 1992; |Altarelli, 1993|. On a :

| B -
L3+Lo

pr = —ppNp
/ dE(:u-O- + H— = 2,“45)
L3+Lo

(2.2)

ol N}, est le nombre de trous en bande 3d. Ce résultat peut également étre trouvé de maniére
intuitive |Stohr, 1999]. Si l'on considére les intégrales du spectre de XMCD sur les pics Ls
et Lo, on obtient des valeurs de signes opposés (voir figure . Ceci est da au couplage
spin-orbite opposé des niveaux ps/s et pi/. Dans ce cas, les photo-électrons émis au niveau
des transitions L3 et Lo, ont des polarisations en spin opposées. Si 'on somme les effets
dichroiques au niveau des deux transitions, on élimine les effets dus a la polarisation en
spin des photoélectrons, ce qui explique que py, est une fonction de I'intégrale du spectre de
XMCD sur les deux transitions |Stohr, 1999).

Moment de spin : La deuxiéme régle de somme permet la détermination du moment de
spin des atomes |Carra et al., 1993]. On a

dE(py — p-) — 2/ dE(py — p1-)
Lo (2.3)
/ dE(p+ + p— — 2f1a5)
L3+Lo

e MBNh/L
Msff:_ ; 3

ou ,ugf T est le moment de spin effectif. Cette régle de somme ne permet pas la détermination
directe du moment de spin car il faut également tenir compte d’un moment dipolaire up
lié a la distribution des spins dans la cellule unité. On mesure alors ,ugf I = is + pp. Le
moment pp vient d’un développement de la densité de spin : le terme le plus important dans
le développement est un terme isotrope qui correspond au moment magnétique de spin et
le suivant (terme quadrupolaire) décrit la distribution non isotrope des spins dans la cellule
unité. Il est défini comme un dipole intra-atomique par l'opérateur T = S — 3#(.S) |Carra
et al., 1993; |Stohr et Kdnig, 1995], généré par les électrons de valence. Le moment dipolaire
est alors défini par up = —7(T) |Stohr et Konig, 1995]. Pour isoler de maniére précise le
moment de spin, il faut effectuer une étude angulaire du moment de spin effectif. En effet,
le moment de spin étant isotrope, toute la variation angulaire est contenue dans le terme
up |Stohr et Konig, 1995]. Dans le cas d'un systéme qui ne présente qu’un seul axe de
symeétrie, la variation angulaire du moment de spin effectif est donnée par |Stohr et Konig,
1995; |Ohresser et al., 2001] :

e 3 .
nd? () = (s — ) + S sin® (2.4)

ot v est 'angle entre le moment et 'axe de symétrie, et u7, est le moment dipolaire dans la
direction paralléle a I'axe de symétrie.
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Ces deux régles de somme font intervenir, au dénominateur, un facteur de normalisation
qui correspond a l'intégrale des spectres d’absorption sur les transitions 2p — 3d. Ceci est
donc proportionnel au nombre de trous en bande 3d. On a alors :

NixR= [ dB(u e -2 (2.5)
L3+Lo

Calculer R nécessite une soustraction précise du fond lié & la transition vers les niveaux 4s.
Le fond est généralement modélisé par une fonction a deux marches de hauteurs égales dont
la position en énergie correspond aux énergies des transitions Lz et Ly |Chen et al., 1995;
Stohr, 1999; |Ohresser et al., 2001]. Un exemple de fond est visible dans la figure et a
été déterminé par la méthode décrite dans |Chen et al., 1995]. Cette régle de somme a été
vérifiée et il existe une trés bonne corrélation entre R et le nombre de trous en bande 3d
pour les métaux, du fer au cuivre |Stohr, 1995].

Ces régles de somme permettent la détermination des moments a condition de connaitre
le nombre de trous en bande 3d. C’est 1a une des grandes difficultés liée a la technique
puisque ce nombre n’est pas connu a priori et qu’il dépend de la structure. Dans notre étude
nous avons considéré 2.49 |Chen et al., 1995] qui correspond a la valeur du volume. On note
que le nombre de trou varie d’environ 5 % entre un film mono-atomique et un volume |Wu,
et Freeman, 1994] ce qui est inférieur a la résolution expérimentale (environ 10 %). L’autre
difficulté, propre aux métaux de transition 3d est la faible séparation des niveaux pi/ et
p3j2 |Chen et al., 1995]. Ainsi, il est difficile de séparer véritablement I'intégrale sur le pic
Lj et sur le pic Ly dans la formule . Par contre, les autres intégrales sont la somme des
spectres sur L3 et Lg si bien qu’il n’y a pas de difficultés et il suffit de réaliser I'intégrale sur
toute la gamme d’énergie. Dans la pratique, on réalise I'intégrale sur le pic L3 en sommant
jusqu’au seuil du pic Ly [Chen et al., 1995, comme on peut le voir sur la figure 2.5 On
note que la séparation augmente avec le numéro atomique de 1’élément considéré et que pour
7 < Zre, la séparation est impossible.

2.3.3 Mesure de courbes d’aimantation

Une autre utilisation du XMCD est la mesure de courbes d’aimantation. Lorsque I'aiman-
tation n’est plus alignée avec la direction de la lumiére, ’axe de quantification des spins est
tourné. Il en résulte un Changergant d’absorption. L’effet dichroique est alors proportionnel a
la projection de I'aimantation M sur ’axe de propagation des photons. Il faudrait, en toute
rigueur mesurer pour chaque point de la courbe les spectres XAS et appliquer les régles de
sommes. Cependant, une telle procédure est trés longue si bien que, comme le moment de
spin est pratiquement proportionnel a I'intégrale du pic L3 (équation (2.3))), on mesure la va-
riation du maximum d’intensité de ce pic (la forme des cycles est pratiquement la méme, que
'on considére 'intégrale ou le maximum d’intensité). On note que 'intérét des mesures par
XMCD est la meilleure sensibilité par rapport aux mesures par effets magnéto-optique dans
le visible et permet de mesurer des trés petites aimantations (voir par exemple les mesures
de Gambardella et al. sur 0.01 MC de cobalt sur Pt(111) |[Gambardella et al., 2003|). Par
ailleurs, les effets étant liés a une transition résonnante au seuil d’'un élément précis, il est
possible de différencier aisément la contribution de chaque élément (voir par exemple [Pou-
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Fi1G. 2.5 Spectres XAS et XMCD montrés dans les figures et . Les intégrales des
pics sont calculées a partir des trois nombres p, q, et r. On ar = fL3+L2(u+ + p — 2pys),

p=fp,(ns —p) etqg—p= [, (s —p).

lopoulos et al., 2004]). Une telle séparation est possible a I’aide d’une analyse spectrale des
effets magnéto-optique dans le domaine visible mais reste délicate [Navarro et al., 2004).

2.3.4 Dispositif expérimental

Les expériences ont été menées au synchrotron ESRF sur la ligne ID0S, en collaboration
avec Philippe Ohresseifl] Fabrice Scheurerf| et Peter Bencolf’l Cette ligne est dédiée particu-
lierement a I’étude du magnétisme a 'aide des rayons X mous (énergie inférieure a 1.5 keV).
L’une des stations permet '’é¢tude du XMCD. Les mesures sont faites dans une chambre
ultra-vide (pression de base de ordre de 107! mbar). L’échantillon est monté sur un cryo-
stat a hélium liquide qui permet de réaliser des mesures entre 10 et 300 K et est placé au sein
d’une bobine supra-conductrice dont le champ magnétique de 7 T est aligné avec la direction
de la lumiére. Par ailleurs, une rotation permet de réaliser des mesures pour différents angles
d’incidence de la lumiére et du champ magnétique (voir figure par rapport a la normale
a la surface.

Les rayons X sont produits au niveau de ’anneau de stockage de 'ESRF par un onduleur

! Philippe Ohresser, Laboratoire pour I’Utilisation du Rayonnement Electromagnétique, Université Paris
XTI - Orsay

2Fabrice Scheurer, Institut de Physique et Chimie des Matériaux de Strasbourg

3Peter Bencok, ESRF ID08, Grenoble
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X

Fi1G. 2.6 Montage expérimental dans la chambre de XMCD sur la ligne ID0S de I’ESRF.
Le champ magnétique est toujours aligné avec la direction de la lumiére. L’échantillon peut
étre tourné autour de l'axe x de l'angle v afin de mesurer la variation angulaire des mo-
ments magnétiques. Le spectre d’adsorption est obtenu en mesurant le courant induit dans
[’échantillon par les photons.

de type Apple II qui permet d’obtenir un faisceau polarisé circulairement a environ 99 %.
Le faisceau passe ensuite dans un monochromateur décrit dans la référence |Goulon et al.,
1995|. Les spectres d’absorption ont été mesurés en considérant le courant issu de I’échantillon
quand il est exposé a la lumiére.

L’enceinte de mesure ultra-vide est couplée a une enceinte dédiée a la préparation des
échantillons. On dispose donc des mémes facilités qu’au laboratoire pour ¢élaborer les échan-
tillons : bombardement & ’argon, four, LEED. Par ailleurs, I’enceinte est équipée d’'un STM
a température variable (modéle Omicron) qui nous a permis de caractériser les échantillons
avant de réaliser les mesures.






Chapitre 3

Nucléation sur un réseau de piéges
ponctuels et croissance organisée

Nous avons montré au chapitre [1| qu’il existe de nombreuses études des mécanismes de
croissance sur des surfaces homogénes, c’est a dire sur des surfaces ol tous les sites atomiques
sont équivalents. Des lois d’échelle établies & partir de modéles d’équations maitresses per-
mettent de déterminer les parameétres énergétiques. Ceci repose sur ’é¢tude de la densité
d’ilots en fonction du taux de couverture et de la température. Que deviennent ces lois
d’échelle lorsque 'on considére des surfaces présentant des défauts? En particulier, que se
passe-t-il si ces défauts forment un réseau bien défini, comme dans le cas des substrats auto-
organisés 7 Lorsque l'on considére la croissance sur une surface présentant des défauts, on
parle de croissance hétérogene. De nombreux exemples dans la littérature présentent une mo-
délisation des effets dus a différents types de défauts : marches et surfaces vicinales | Villain
et al., 1990; | Tersoff et al., 1994; |Bales, 1996 |Picaud et al., 2000; Miyata et al., 2005], pieges
ponctuels |Venables, 1997; |Jensen et al., 1998|, impuretés répulsives [Liu et al., 1995|, sur-
faces présentant une modulation du coefficient de diffusion [Lee et Barabasi, 1998; |Larsson
et al., 2003; |Nurminen et al., 2001|. Dans tous ces cas la modélisation est réalisée a 1'aide
d’équations maitresses ou de simulations Monte Carlo Cinétique (KMC).

Dans cette partie, nous nous intéressons a la croissance en présence de piéges ponctuels.
Ce type de défaut explique en particulier la croissance organisée de nombreux métaux sur la
reconstruction de la surface Au(111) [Chambliss et al., 1991; Meyer et al., 1996; |Repain et al.,
2002a). Nous présentons le modéle d’équations maitresses établi par J. Venables |Venables,
1997| afin de tenir compte des piéges. Puis nous expliquons comment obtenir, & partir de
ce modeéle, des lois d’échelle de la densité d’ilots en fonction de la température, afin de
décrire les différents régimes de nucléation sur ce type de surface. Nous déterminons en
particulier des expressions analytiques afin de prédire, connaissant les processus et leurs
énergies caractéristiques, la gamme de températures qui permet une croissance organisée. Ce
type de modéle permet de rendre compte de la croissance dans des cas otl des impuretés créent
des piéges répartis aléatoirement sur la surface [Heim et al., 1996; Haas et al., 2000]. Dans ce
travail de thése, nous montrons a 'aide de simulations KMC qu’il s’applique également au cas
de la croissance organisée. Nous déterminons enfin 'influence des piéges sur la distribution
de taille et la morphologie des nanoplots formés.
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3.1 Nucléation sur une surface nanostructurée dans le
modeéle d’équations maitresses

3.1.1 Modéle de nucléation sur des piéges ponctuels

On introduit sur la surface une densité de piéges n,. Ces piéges sont caractérisés par une
énergie de piégeage FE;, qui correspond a la barriére d’énergie que doit passer un adatome
(en plus de Iénergie de diffusion) pour sortir du piége. Afin de décrire la croissance dans ce
modeéle, on décrit, en plus des densités d’ilots du modéle pour la croissance homogéne, n;
(voir chapitre , I’évolution des densités d’ilots piégés de taille ¢, n;. Sil’on se restreint au
cadre de 'approximation de champ moyen, il est impossible de tenir compte de la position
relative des piéges les uns par rapport aux autres. En particulier, on ne distingue pas le cas
d’une surface ou les piéges sont répartis aléatoirement (surface avec défauts) du cas d’une
surface on les piéges sont répartis sur un réseau (surface pré-structurée ou auto-organisée).
Cet effet sera discuté par la suite a ’aide des simulations KMC.

Dans le chapitre I, nous avons présenté divers processus qui interviennent lors de la
nucléation-croissance sur une surface homogéne. Deux processus propres aux piéges s’ajoutent,
| Venables, 1997]. On tient compte de la probabilité pour un piége de capturer un ada-
tome. Cette probabilité est proportionnelle au nombre d’adatomes, au coefficient de dif-
fusion des adatomes, au nombre de piéges vides (n, = ny — >, n;t) et au nombre de capture
o, d'un piége. On écrit donc cette probabilité U,.dt = o,Dnin.dt. Il faut ensuite tenir
compte de la probabilité pour un adatome piégé de sortir du piége grace a l'activation
thermique. Ce processus est décrit par une loi de Boltzmann avec une fréquence d’essai de
I'ordre de 1. Le temps caractéristique pour qu'un tel processus se produise est donné par
7 = 1/vpgexp|(Eq+ Et)/kpT]. 1l correspond au temps de vie d’un adatome dans un piége. La
probabilité de cet événement est ny;dt /7. Bien évidement, il faut également tenir compte de
la probabilité qu'un ilot piégé de taille ¢ capture un adatome et devienne un ilot de taille i+ 1
(probabilité Uydt = o;Dnyn;dt) et du temps de vie d’'un ilot piégé de taille ¢ (probabilité
nudt/T;). Ces processus sont présentés sur la figure

Fi1G. 3.1 Processus physiques liés aux piéges décrits par les équations maitresses. Les piéges
sont situés a Uintersection des lignes en pointillés (1) Piégeage d’un adatome. (2) Dé-piégeage
d’un adatome. (3) Attachement d’un adatome & un ilot piégé.

On compléte maintenant les équations (1.5) pour obtenir le modéle d’équations maitresses
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pour la croissance sur une surface présentant des piéges :

( d'fbl n1 n; +n; N1t
dt Ta Ve =200 Z(UJ U ¥ Z 7j " Tt
d 7>1 g>1
e Ute_Ult"f’%_E
(Cllt To Ty (3.1)
= U_, —-U;+ oz pour 7 > 1
ddt Tiv1 T
7 L= U1yt — Uit + () Tt pour ¢ > 1
[ at Ti+1 i

La résolution de ces équations dans le cas général est compliquée. Nous ne la donnerons
que dans le cas d’un régime i* = 1, et on on peut négliger la désorption (7, — 00). Nous
allons regarder tout d’abord 'influence des piéges sur le taux de nucléation J; = d(n,+ny)/dt
(J; est 'analogue de J (eq. (1.9)) dans le modéle homogene). On considére le cas du régime
stationnaire ou la population d’adatomes et d’adatomes piégés est a I’équilibre soit dn, /dt =
dny/dt = 0. En remarquant que v exp(—Ey/kgT) = 4D (eq. (L.3)), I'équation d’évolution
de la densité d’adatomes piégés devient :

n
0= Ute — Ult o = atDnlnte — Janlnlt — 4nltD€7Et/kBT (32)
Tt
On remplace n;, par sa valeur et on trouve que la densité de piéges occupés par un adatome
est :

A
nie = (ng — ngt) o o1 T 2y (3.3)
Ot
avec A = %tny exp(E,/kgT). En conséquence, le taux de nucléation J; devient :
d(ng + ng
Jy = % = 01Dny(ng + nye)
- A (3.4)

= o Dn?(1+4;) avec A= ne

w1t aEed”

Le résultat important de ce calcul est que le taux de nucléation J; est supérieur d’un facteur
1+ A; au taux de nucléation homogene J (eq. (L.9)) [Venables, 1997]. Ceci s’interpréte par
le fait que les piéges limitent la diffusion des adatomes. On a alors un libre parcours moyen
des adatomes plus faible et des densités d’ilots plus grandes.

3.1.2 Cas limites et lois d’échelle

Nous allons montrer qu’il existe trois cas limites selon la température : le régime des
basses températures, un régime intermédiaire et un régime de hautes températures. Nous ne
donnons pas de résolution exacte pour ces trois régimes mais nous déterminons, sur la base
d’arguments physiques, les lois d’échelle relatives a chaque régime. Aussi, pour appuyer notre
discussion, nous commencons par effectuer une intégration numeérique du systéme d’équa-
tions . On se limite au cas ou i* = 1 (le temps de vie des ilots ayant plus d’un atome
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est infini). Les ilots stables sont décrits par la densité d’ilots stables piégés n,, et la densité
d’tlots stables en dehors des piéges n,. Le résultat est montré dans la figure [3.2] et le cal-
cul sur la surface homogéne présentant les mémes paramétres de diffusion est donné pour
comparaison.

T K]
240 120 80 | T
- T T v T
7
/
4L i
¥ /
[ r'/,—_(
T, 6 ' JRe i
a s
+ s
G: 8 . s
+_ e
a L ‘< Intégration numérique
I -10+ P - — - -Mode¢le homogene (eq. 1.14)
g/ L R Densité de pieges n
S| yid . Co
= 124 | == Modgéle de temps de résidence_|
b
" 1 " 1 " 1 " 1 " 1 "
0 50 100 150 200 250 300

1/k,T [eV]

FiG. 3.2 Intégration numérique du systeme Jusqu’a 0=0.1 MC. Les parameétres de
calcul sont Eq = 0.12 eV, vy = 3.2 x 102 Hz, ' = 1/300, E; = 0.28 eV et n; = 1/200. On
distingue les trois régimes décrits dans la suite. A basse température, on décrit la croissance
avec le modéle homogéne de croissance sans les piéges. Aux températures intermédiaires,
on trouve un plateau dont la densité correspond a la densité de pieges : c’est le régime de
croissance organisée. Pour des températures plus hautes on retrouve une croissance homogéne
avec une barriere de diffusion effective décrite par le modéle des temps de résidence.

A A basse température : croissance homogéne

Le premier régime correspond au cas ou la densité d’ilots sur la surface est supérieure a
la densité de pieéges. La variation de la densité avec la température est la méme que dans le
cas oil I’on ne considére pas les piéges. On retrouve alors le régime de post-nucléation et le
régime de nucléation pour ¢* = 1 avec son comportement décrit par I’équation . A basse
température, la longueur de diffusion des adatomes est inférieure a la distance caractéristique
entre les piéges si bien que tout se passe comme si les adatomes ne voyaient pas les piéges
et n’étaient pas influencés par ceux-ci. Qualitativement, ce régime s’arréte quand la densité
d’ilots est égale & la densité de piéges. On note T, la température qui caractérise la fin de ce
régime. On la calcule en évaluant la température pour laquelle I’équation donne une
densité d’ilots égale & la densité de piéges :

. Do\ 3 E
ny =n(0,i" =1) (%) exp (ﬁ) (3.5)
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On trouve alors :

T, = (3.6)

DO 1y 5
kgl | =2 [ ———t
B F(M&ﬁz”)

B Le régime de croissance organisée

Pour des températures supérieures a 7,, on observe un régime ou la densité d’ilots est
constante et égale a la densité de piéges. Ceci indique que la nucléation est fortement influen-
cée par les piéges et correspond a un régime de croissance organisée (& proprement parler,
on observera un ordre sur la surface uniquement dans le cas ou les piéges sont eux-mémes
ordonnés). Le scénario de croissance est le suivant. Au tout début de la croissance, les ada-
tomes diffusent vers les piéges. On sait par ailleurs que, par définition de T,, ils ont peu de
chances de rencontrer un autre adatome et de former un ilot avant d’avoir parcouru au moins
la distance qui les séparent des piéges. C’est pourquoi, ils sont piégés avant de former un ilot.
Par la suite, quand tous les piéges sont occupés, les atomes qui sont déposés vont s’agréger
sur les nucléi formeés sur les piéges. On constate ceci sur la figure [3.3] A basse température,
les ilots nucléés hors des piéges sont prépondérants. Dans le régime de croissance organisée,
la tendance s’inverse et il y a principalement des ilots dans les piéges. Au début du plateau,
pour T'=T,, le rapport de la densité d’ilots piégés sur la densité d’ilots non piégés est de 5.
Ce rapport augmente rapidement et au milieu du plateau (vers 110 K), il est de 10 000 ce
qui prouve que la nucléation est entiérement dominée par la nucléation dans les piéges.

T [K]

\ / densité totale d'lots
16} \ 7 —-—-densité d'ilots piégés -
\ / — — -densité d'llots non piégés
------ densité de pieges
20 | | | | |
0 50 100 150 200 250 300

1
1/k,T [eV]

FiG. 3.3 Variation de la densité d’ilots piégés et d’ilots non piégés en fonction de la tem-
pérature. On constate que dans le régime de croissance organisée la majorité des ilots nuclée
sur les pieges. (Les paramétres du calcul sont les mémes que dans la ﬁgure

Ce régime s’arréte quand les adatomes piégés ne sont plus stables, c’est a dire que 'agi-
tation thermique est suffisante pour leur permettre de sortir des piéges. On note T, la tem-
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pérature maximale ol les adatomes sont stables dans les piéges.

C A haute température

Le dernier régime de température concerne le cas ou les adatomes piégés ne sont plus
stables dans les piéges. Dans ce régime, la densité d’ilots est inférieure a la densité de piéges,
ce qui indique que les adatomes diffusent sur des distances supérieures a la distance moyenne
entre piéges. On observe une forte décroissance de la densité d’ilots avec la température et la
proportion d’ilots non piégés augmente (voir fig. . Le caractére linéaire de la décroissance
dans le graphe d’Arrhenius fait penser a4 un régime de croissance homogéne. Cependant, il
faut remarquer que la pente est beaucoup plus forte que celle trouvée dans le premier régime.
Ceci peut s’expliquer par une barriére effective de diffusion. Nous allons établir un modéle
basé sur les temps de résidence des adatomes dans les différents sites de la surface |[Rohart
et al., 2005).

Si P'on considére la diffusion d’un adatome isolé sur la surface, il faut tenir compte du
temps fini qu’il passe dans les piéges. Afin de dégager une barriére de diffusion moyenne, on
calcule le temps moyen que passe un atome dans un site de la surface. On réalise alors une
moyenne sur les sites "normaux" et les piéges. Le temps moyen passé dans un site normal
est (t,) = moexp(Ey/kgT) avec 19 I'inverse de la fréquence d’essai. Dans un piége, ce temps
devient (t;) = 1o exp[(Eq+ Et)/kpT). Si on fait une moyenne sur tous les sites de la surface,
on trouve que le temps moyen passé par ’atome dans un site de surface est :

() = roe™ /M0 T [(1 = ng) + nye™ /457 (37

Pour analyser ce résultat, on considére deux cas limites. Tout d’abord, si la température
est trés grande, on ne trouve aucune influence des piéges car (t)(1T — oo) = (t,). Pour des
températures plus basses on trouve (t) ~ n;(t;). Cela signifie que la diffusion est compléte-
ment dominée par le temps passé par 'adatome dans les piéges. A I'aide de I'expression ,
on définit une énergie de diffusion effective :

Edeff(T) = kBTln«t)/TO) (3 8)
= Eq+kgTln[1+n, (eB/F=T —1)] '

Les conclusions faites sur I'expression de (t) s’appliquent a nouveau a ng . Dans la limite
des hautes températures, on trouve Esf I = B, et dans la limite des basses températures Ef 71
est de 'ordre de E; + E;.

On utilise maintenant 1’expression pour décrire le régime des hautes températures.
On remplace dans 1’équation I’énergie de diffusion par I'énergie de diffusion effective
donnée par 'équation (3.8)) :

—-X eff
n, =n(0,i" =1) (%) exp (Egk—B(TT)> (3.9)

Le tracé de cette expression se superpose exactement au résultat de 'intégration numérique
(fig. 3.2) ce qui conforte ce modeéle des temps de résidence. A haute température, la nucléa-
tion est donc analogue & un régime de croissance homogéne, mais o I’énergie de diffusion
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tient compte de la présence des pieges. Le modéle des temps de résidence nous donne une
expression analytique pour décrire la croissance a haute température. On peut s’en servir
afin d’estimer la température T, qui correspond a la fin du régime de croissance organisée.
On procéde de la méme maniére que pour le calcul de T,. T, est telle que la densité prédite
par I’équation soit la densité de piéges |Rohart et al., 2005 :

| Do\ 3 ES (T
ny = 77(0,2* = 1) (70> exXp (;T(T)>

Il n’y a pas d’expression exacte de T, en fonction des paramétres du modéle mais si I'on
suppose que kT, < E;, (ce qui est généralement le cas lorsque l'on considére la fin du
plateau) on trouve une expression approchée :

(3.10)

E,+ E,
D() nf
Fo(n0,i =

T, = (3.11)

kpln

’ [ 1>>3}
La figure illustre la dépendance de 7. avec I’énergie de piégeage en comparant le

résultat du modéle des temps de résidence (résolution auto cohérente de I’équation ((3.10)) et

équation (3.11))) au résultat de l'intégration numérique.
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F1G. 3.4 (a) Résultat d’intégration numérique du systéme d’équations pour différentes
valeurs de 'énergie de piégeage FE; (les autres paramétres sont les mémes que pour la fi-
qure . (b) Variation de la température de fin du régime de croissance organisée T, avec
E;. Les deux lignes correspondent a la résolution auto-cohérente de [’équation (ligne
continue) et & la solution approchée, équation (ligne en pointillés).

Des exemples expérimentaux de la littérature vont dans le méme sens que ce modéle.
Ainsi, des dépots d’argent sur un réseau de reconstruction d’argent sur Pt(111) [Brune
et al., 1998b| ou sur un réseau de reconstruction de plomb sur Si(111)-7x7 [Lin et al.,
2005) conduisent, pour des conditions de température adéquates, & une croissance organisée.
Dans ces deux cas, I'interprétation donnée est la méme : la structure de la surface peut
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étre assimilée a des cellules, séparées par des barriéres de diffusion. Le tracé de la densité
d’ilots en fonction de la température montre une forme similaire a celle trouvée dans la
figure A Taide de simulations Monte Carlo cinétique dans le cas de la croissance de
Ag/Ag(2MC)/Pt(111) |Brune et al., 1998b|, les auteurs ont montré que, dans le régime
T < T,, la pente correspond a I’énergie de diffusion des atomes a l'intérieur des cellules
et dans le régime T' > T,, la pente correspond a I'amplitude de la barriére de diffusion
entre cellules. Bien que ces deux cas ne correspondent pas & une croissance sur des piéges
ponctuels, on y retrouve le méme concept de diffusion effective. Ceci vient donc appuyer le
modeéle des temps de résidence pour le calcul de ’énergie de diffusion effective dans le régime
de température qui suit le régime de croissance organisée.

3.1.3 Meécanisme de piégeage avec une énergie d’activation

Le modéle de nucléation que nous avons présenté permet de comprendre 'influence d’in-
homogénéités sur la nucléation. Cependant, ce modéle se limite & un type trés simple de
défaut : un piége ponctuel ou I'atome arrive en diffusant et est stabilisé en raison du gain
d’énergie qu’il présente. Dans certains cas expérimentaux, d’autres mécanismes ont été trou-
vés. Par exemple, un mécanisme d’insertion ou d’échange préférentiel au niveau du piége
a ¢té constaté dans le cas de la croissance organisée du Ni et du Co sur Au(111) |[Meyer
et al., 1996 |Repain et al., 2002a). La caractéristique d’un tel mécanisme est de présenter une
énergie d’activation, c¢’est-a-dire qu’un atome ne peut s’échanger avec un atome du substrat,
au niveau du piége, (et donc étre piégé) qu’a condition de franchir une barriére d’énergie.
Alinsi, pour décrire un tel mécanisme, il faut a la fois considérer la diffusion de ’adatome sur
la surface et la probabilité de réaliser I’échange. On introduit donc E, I’énergie d’activation
du mécanisme d’échange. Pour tenir compte de celle-ci, il faut modifier la probabilité U,
de créer un adatome piégé en la multipliant par le poids statistique exp(—FE,/kgT). On
obtient alors un systéme d’équations similaire au systéme et qui inclue la probabilité
d’échange. Nous n’allons pas proposer une résolution analytique de ces nouvelles équations
mais regarder a l'aide de l'intégration numérique les conséquences de l'introduction de ce
nouveau terme sur la croissance organisée. Le résultat est présenté dans la figure pour
différentes valeurs de E,.

On constate sur la figure [3.5|effet spectaculaire de la présence d’une barriére d’activation
pour entrer dans le piége. Dans le calcul 3.5{(a), E; — oo si bien que, pour des températures
infinies, on obtient une densité d’ilots égale a la densité de piéges. Cependant, le régime de
croissance organisée (plateau avec N = n;) ne débute pas dés que la densité d’ilots atteint
la densité de piéges. En effet, les adatomes n’ont pas la possibilité de réaliser ’échange, la
barriére étant trop forte. On conserve alors une nucléation homogéne. Lorsque la température
permet aux adatomes de réaliser I’échange, la densité d’ilots augmente progressivement, signe
de I'influence des piéges. Cependant, dans le calcul plus réaliste de la figure (b), ou 'on
considére un gain d’énergie E; est fini (0.28 €V, soit identique & celui de la figure [3.2)), on
n’obtient jamais de croissance organisée pour E, = 0.08 eV. En effet, la température pour
laquelle les atomes ne sont plus stables dans les piéges est atteinte avant que la densité d’ilots
ne soit remontée jusqu’a ny.

On peut commenter briévement les valeurs de E, que 'on a utilisées dans le calcul. On
constate que méme lorsque E, ne vaut que 0.04 €V, on n’obtient une croissance organisée que
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FiG. 3.5 (a) Résultat d’intégration numérique. Les valeurs des parametres sont les mémes
que dans la figure E; est infinie et les valeurs de ’énergie d’échange E, sont spécifiées
sur la figure. En gris nous avons rappelé le résultat de la croissance homogéne (tirets) et la
densité de piéges (pointillés). (b) Résultat d’intégration numérique dans le cas ot l’énergie
de piégeage est finie.

vers 250 K. Au contraire, dans le cas ou F, = 0, 'organisation a lieu dés 70 K. Il faut noter
qu’habituellement, un phénomeéne d’échange présente une barriére beaucoup plus élevée (de
l'ordre de 1 eV |Prévot et al., 2000]). Ainsi, un tel mécanisme thermiquement activé est
défavorable pour I'obtention d’un régime de croissance organisée.

3.1.4 Conclusion

A Taide d’un modéle d’équations maitresses qui tient compte de la présence de piéges
ponctuels, nous avons donné une description de la nucléation d’ilots sur une surface pré-
sentant des piéges ponctuels. Nous avons ainsi montré comment les piéges influencent la
croissance et permettent d’observer un régime de croissance organisée. Nous avons déter-
miné des lois d’échelles afin de décrire ’évolution de la densité d’ilots sur la surface selon
la température. En particulier, nous avons développé un modéle basé sur le temps de rési-
dence des adatomes dans les sites de la surface et qui décrit comment les piéges guident la
croissance a haute température. Ces lois nous ont alors permis de déterminer des expressions
analytiques des températures extrémes du régime de croissance organisée. Enfin, nous avons
considéré le cas ot le mécanisme de piégeage présente une énergie d’activation. Bien qu’il soit
communément admis qu'un tel mécanisme décrive la croissance organisée de plusieurs mé-
taux sur Au(111), nous avons montré qu'il est particuliérement défavorable pour ’obtention
d’un régime de croissance organisée.
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3.2 Simulations Monte Carlo cinétique (KMC)

Dans la partie précédente et au chapitre [I nous avons présenté un modéle d’équations
maitresses basé sur une approximation de champ moyen. Si 'on veut étudier plus en détail
la nucléation, en allant notamment au-dela du champ moyen, il nous faut un outil plus
élaboré. Une solution est d’utiliser des simulations Monte Carlo cinétique (KMC pour Kinetic
Monte Carlo). Ce type de simulations permet de tester un modeéle simple de croissance
(avec un nombre de processus restreint) sur des surfaces de 'ordre de quelques centaines de
nanométres carrés et pendant des temps de 'ordre de une minute. D’une part, la simulation
donne un résultat plus précis que les équations maitresses, d’autre part, elle donne accés a
des variables locales telles que les distributions de taille et la forme des ilots. Les simulations
Monte Carlo cinétique ont été initialement introduites par Bortz, Kalos et Lebowitz [Bortz
et al., 1975|. Les premiéres applications pour simuler des problémes de croissance cristalline
datent des années 1980 |Meakin, 1982 |Voter, 1986|. Nous avons collaboré avec Laurent
Proville[[| pour développer notre propre programme, basé sur I’algorithme établi par P. Jensen
|[Jensen et al., 1994].

3.2.1 Principe de la simulation
A Théorie des états de transition (TST)

Les simulations KMC reposent sur la théorie des états de transition |Reif, 1965]. Chaque
processus est décrit par une barriére de potentiel (ou énergie d’activation). Ainsi, a la dif-
férence de simulations Monte Carlo plus classiques, telle que l'algorithme de Metropolis
|Metropolis et al., 1953|, ce n’est pas la différence d’énergie entre ’état d’arrivée et I’état de
départ mais la barriére d’énergie (i.e. la différence entre le maximum d’énergie au cours de
I’événement - ou point col - et I’énergie de départ) qui détermine la faisabilité du processus.
Ceci permet d’évaluer des problémes de cinétique puisque, méme un processus trés favorable
du point de vue énergétique pourra étre impossible en raison dune trop grande énergie d’ac-
tivation. Un processus présente une barriére d’énergie AFE ; on écrit la probabilité dp que le
processus ait lieu au court d’un intervalle de temps dt :

dp; = vodt exp(—AE/kgT) (3.12)

avec 1 une fréquence que 'on prendra toujours de 'ordre de la fréquence d’essai pour la
diffusion décrite au chapitre [I} Un tel événement aura alors lieu en un temps caractéristique
7; = dt/dp;. Ainsi, on constate que la description a I'aide de la TST donne accés a la vitesse
d’exécution de chaque processus.

B Sélection des événements

On considére maintenant un ensemble d’événements possibles e;, caractérisés par leurs
énergies d’activation respectives AFE;. Chaque événement présente un temps d’exécution
différent. Dans un schéma habituel de Monte Carlo, on choisit un événement au hasard et on

!Laurent Proville, SRMP CEA-Saclay Gif-sur-Yvette
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effectue un test sur I’énergie (ou la barriére d’énergie) pour savoir si on P'effectue. Ce type de
sélection conduit a rejeter beaucoup d’événements et donc ralentit inutilement I’algorithme.
Nous utilisons un schéma plus élaboré. Un pas KMC consiste a choisir un événement a
effectuer en fonction de son temps d’exécution et a 'exécuter. On effectue donc un choix
aléatoire pondéré par les probabilités dp;. La probabilité de choisir I'événement e, est donnée
par :

dpy

> dpi

Alinsi, plus un événement a un temps caractéristique d’exécution court, plus il aura de chance
d’étre choisi. La différence avec les algorithmes classiques de Monte Carlo est que 1’on exécute
toujours 1’événement choisi, sa probabilité d’exécution intervenant au moment du choix et
non pas apres.

Afin d’avoir une résolution en temps de la simulation il faut maintenant s’interroger sur
le temps dtgye qu’il faut attribuer a chaque pas KMC. Si 'on a un seul événement, on
effectuera toujours cet événement. Le temps qu’il faut alors attribuer au pas KMC est donc
dtg e = 1;. S’il y a plus d’un seul événement, 1'expression est plus complexe. Considérons
I'événement e;. En moyenne, il faut effectuer n(k) = 1/p(k) tirages avant de P'effectuer. On
ajuste alors le temps dtx o de sorte qu’il se soit écoulé le temps t = 7 :

p(k) = (3.13)

dt . Tk . dt
HCT k) X, dps

(3.14)

Ce résultat s’interpréte par le fait que dtg e correspond au temps caractéristique au bout
duquel il se sera passé un événement, quel qu’il soit, sur la surface. On détermine une
expression équivalente en considérant que, pour un pas KMC, les différents événements sont
en concurrence. On trouve :

dtnre = (Z %) _ (3.15)

Il faut bien siir remarquer que, en réalité, dt ;o n’est pas constant, comme nous le suggérons
dans I’équation . A chaque pas KMC, on réactualise 'ensemble des événements et leurs
probabilités selon les modifications qui sont intervenues ce qui modifie dtxyc. Le schéma
général de déroulement de l'algorithme est présenté dans la figure |3.6

C Avantages et inconvénients de I’algorithme

L’algorithme que nous avons décrit est trés rapide car il évite de choisir inutilement des
événements qui ne se produisent pas, comme dans les schémas classiques de Monte Carlo.
En effet le pas de temps dt o est ajusté au probléme tandis que dans un schéma classique,
le pas de temps serait de 1'ordre de I'inverse de la fréquence d’essai divisé par le nombre
d’événements possibles. Cependant, dans notre algorithme, nous perdons certaines informa-
tions telles que les fluctuations. Ce probléme est évident lorsqu’il n’y a qu’un seul événement.
Cet événement a un temps caractéristique d’exécution 7 : c’est le temps moyen qu’il faut
attendre pour que I'événement se passe. Dans la réalité le temps qu’il faut attendre entre
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Initialisation :
t=0
Ensemble des événements {e,}
répartis en N classes {Ci} d’équiprobabilités,
de probabilités p, = v, exp(-AE;/k, T)
(]
[ Calcul : pour chaque classe }

P() = Card(C) p

On fait un choix pondéré mais sur un
nombre restreint de possibilités, le

Choix
de la classe k selon les
probabilités P(j)

Tirage d’'un nombre
aléatoire x €0,1]

nombre de classes. Plus il y a de
classes, plus cette étape est longue.

Tous les événements dans la classe k
sont équiprobables. On fait un tirage

Choix
de ’événement i, dans
la classe C,

Tirage d’'un nombre

. "blanc" ce qui est trés rapide
aléatoire y 40,1]

(indépendant du nombre d’événements

dans la classe).

On met a jour les registres

Exécution de ’événement i, : uniquement 12 ou il y a une
mise a jour des registres modification afin de ne pas faire de
des événements {e} et {Cj} travail inutile.

Incrémentation du temps
t t+ dygye = t + 1/ZP()

!

Fi1Gc. 3.6 Schéma de principe de ['algorithme de KMC. Dans [algorithme, nous trions
les événements en 8 classes d’équiprobabilité et faisons le choiwx de l'événement en deux
étapes, afin d’accélérer 'exécution. Ces classes sont : les événements de dépot, la diffusion
d’atomes 1solés, le mouvement d’un atome en coupant n liaisons atomiques, et les événements
"spéciauz” qui concernent les pieges.

chaque exécution fluctue autour de cette moyenne. Cependant, dans notre algorithme, dt o
est constant : on perd tout I'aspect lié aux fluctuations. Plus il y a d’événements possibles,
plus ce probléme diminue mais cela peut causer des erreurs si 'on fait des simulations avec
des temps trés longs. Ce probléme a été résolu récemment par B. Lehner |Lehner, 2003 avec
un algorithme sensiblement différent du notre mais tout aussi performant en terme de vitesse
d’exécution.

On peut s’interroger sur la pertinence de réaliser des calculs de KMC alors que des
algorithmes plus précis tels que la dynamique moléculaire existent. L’atout du KMC vient
du fait qu’il permet des simulations sur des échelles de temps et d’espace beaucoup plus
grandes que les autres algorithmes. Par contre, comme on I'explique aprés, le KMC requiert
le calcul des paramétres énergétiques des processus que seuls des algorithmes comme la
dynamique moléculaire en potentiels semi-empiriques ou les calculs ab initio fournissent. Il
faut donc réaliser des calculs multi-échelles afin de tirer parti au maximum des avantages
des différents algorithmes.
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3.2.2 Traitement des différents événements

Pour réaliser un programme de simulations KMC appliqué a la croissance cristalline, il
faut lister les différents processus possibles sur la surface. Ceci est similaire a I'inventaire que
I'on a fait pour le modéle d’équations maitresses au chapitre [1] et au début de ce chapitre.
Dans un souci d’efficacité de I'algorithme, et afin de limiter les processus a ceux qui sont
indispensables pour décrire la physique du probléme, nous n’avons gardé qu'un nombre
restreint d’événements.

Avant de détailler les différents processus, il nous faut préciser deux hypothéses de notre
programme : nous nous sommes restreints & un probléme purement bi-dimensionnel étant
donnés les faibles taux de couverture que nous considérons et nous considérons que les
adatomes ne peuvent étre que dans les sites atomiques du substrat (on n’a donc pas accés a
des effets de relaxation d’ilots par exemple).

Le "substrat" est décrit par un réseau hexagonal de site atomiques. Les simulations ont
été réalisées sur des surfaces de 'ordre 500 x 500 sites (excepté lorsque les densités d’ilots
étaient trés basses ol nous avons considéré des surfaces plus grandes) avec des conditions
aux limites périodiques.

A Dépoét

Le premier processus a décrire est le dépot d’adatomes sur la surface. Ce type de pro-
cessus n’est pas thermiquement activé et ne peut pas étre décrit avec une barriére d’énergie.
Par contre, pour un flux F' donné, on connait le temps caractéristique entre chaque dépot
d’adatome. Ce temps est Tgepor = (Nsite ') ™1 01 Mgye est le nombre de sites dans la surface de
simulation. On prend ensuite le probléme a ’envers et on cherche quelle est la probabilité de
déposer un adatome en un temps dt. De maniére analogue a celle décrite au paragraphe|3.2.1}
on trouve dpgepot = dt/Taepor- Ainsi le dépot est traité de maniére statistique comme n’im-
porte quel événement. On remarque que la vitesse de ce processus est indépendante de la
température.

B Evénements de diffusion

Concernant les processus liés a la diffusion, nous nous sommes restreints a ne décrire que
la diffusion d’adatomes par des simples sauts. Ceci est tout a fait raisonnable car, dans le
cas de la diffusion d’adatomes de Co sur Au(111), Bulou et al. ont montré par des calculs
de Dynamique Moléculaire qu’en-dessous de 350 K les doubles sauts sont trés rares |Bulou
et al., 2003]. Pour décrire la diffusion d’adatomes nous n’avons donc besoin que de deux
ingrédients : la fréquence d’essai 1 et la barriére de diffusion Ej,. La probabilité de saut est
donnée par I'équation (|1.1)).

Nous n’avons pas inclus de maniére spécifique la mobilité d’ilots de taille supérieure a 1.
Il faudrait en effet tenir compte de mouvements collectifs qui impliquent plusieurs atomes en
méme temps. Par contre, les ilots peuvent se déplacer en changeant de morphologie. Dans
ce cas, c’est leur centre de masse qui se déplace.

Nous décrivons ensuite les énergies de liaisons entre atomes. Nous nous bornons a des
interactions entre plus proches voisins. La barriére d’énergie pour qu'un atome se déplace en
coupant n liaisons est évaluée par E;+ nkEy ou Ej, est I'énergie de liaison entre deux atomes.
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On décrit alors le fait qu'un atome puisse quitter un ilot déja formé. Cette description nous
permet de prendre en compte la diffusion d’atomes en bord d’ilots. Nous n’avons pas introduit
spécifiquement la barriére de diffusion d’un atome en bord d’ilot mais nous calculons celle-ci
en évaluant le nombre de "liaisons" coupées au cours du mouvement.

C Autres processus

Nous avons la possibilité d’introduire dans notre simulation d’autres processus tels que
le piégeage ou 'échange d’atomes. Les barriéres d’activation sont rentrées de maniére ad hoc
dans le programme.

3.2.3 Calcul des barriéres d’énergie

Les simulations KMC, de méme que les calculs d’équations maitresses, ne sont pas auto-
suffisantes puisqu’elles nécessitent que 'on donne les barriéres d’énergie de chaque processus.
Il faut donc avoir recours a des calculs plus élaborés qui prennent en compte l'interaction
entre atomes et décrivent véritablement tout le cristal (volume du substrat et adsorbat). De
tels calculs peuvent étre réalisés soit par des calculs ab initio, soit par des calculs de Dyna-
mique Moléculaire (DM) avec des potentiels semi-empiriques. C’est la deuxiéme méthode que
nous avons choisie car elle est mieux adaptée aux cas que nous avons traités qui nécessitent
un grand nombre d’atomes. Ces calculs ont été réalisés par H. Bulou et C. Goyhenex{!]

Les calculs DM sont basés sur des potentiels de liaisons fortes dans 'approximation
du second moment |Ducastelle, 1970|. Les paramétres libres des potentiels homo-atomiques
(Au-Au et Co-Co) sont ajustés aux valeurs expérimentales d’énergie de cohésion, énergie de
surface |Goyhenex et Bulou, 2001|, de paramétres de maille [Kittel, 1976] et de constantes
élastiques. Les parameétres hétéro-atomiques (Co-Au) sont ajustés pour reproduire I'existence
d’un gap de miscibilité dans le diagramme de phase de Au-Co [Chado et al., 2004].

Deux types de calculs ont été réalisés. Tout d’abord pour déterminer le coefficient de
diffusion des adatomes de cobalt, un calcul de Dynamique Moléculaire a température finie
a été fait et le coefficient de diffusion a été déduit de la statistique de distance parcourue en
fonction du temps, & l'aide de la loi |Bulou et al., 2003|. Pour les autres paramétres,
un calcul de dynamique moléculaire trempée a été effectué. On impose la trajectoire d'un
atome (par exemple on fixe la cote =) et on laisse relaxer la structure pour chaque valeur de
x. On obtient alors la variation de I'énergie de Patome en fonction de sa position |Goyhenes
et al., 2002; |Rohart et al., 2004].

3.3 Simulation de croissance par KMC et influence de la
nanostructuration
Nous confrontons maintenant les résultats du modéle d’équations maitresses aux simula-

tions Monte-Carlo cinétique. D’une part, nous calculons la variation de la densité maximum
d’ilots a ’aide du KMC, ce que nous comparons au résultat des équations maitresses. D’autre

'H. Bulou et C. Goyhenex, Institut de Physique et Chimie des Matériaux de Strasbourg (IPCMS)
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part, nous discutons la forme des ilots et les distributions de taille, ce qui n’est pas possible
avec les simples équations maitresses.

3.3.1 Comparaison entre simulations et équations maitresses

Nous avons réalisé deux séries de simulations, I'une pour une surface homogéne et 'autre
pour une surface présentant des piéges. Dans les deux cas, nous utilisons les mémes para-
métres que pour la figure Ces parameétres sont rappelés dans le tableau [3.1]

Paramétre Valeur
Ed 0.12 eV
I 3.2 x 102 Hz
EC’ofC’o 0.44 eV
E, 0.28 eV
n 1/200
F 1/300 MC/s

TAB. 3.1 Parameétres utilisés dans les stmulations KMC présentées apres.

A Croissance sur une surface homogéne

La premiére simulation a été réalisée sur une surface homogeéne. La densité maximum
d’ilots déterminée dans les simulations KMC étant toujours proche de 0.1 MC (excepté
dans le régime de post-nucléation ou la saturation a lieu vers 0.3 MC), nous comparons le
maximum de densité déterminé par KMC & la densité calculée par le modéle d’équations
maitresses pour § = 0.1 MC. Le résultat est montré dans la figure [3.7] Dans les deux calculs
on observe trois régimes : le régime de post-nucléation (7' < 45 K), le régime de nucléation
avec 1* = 1 (45 K< T <240 K) et le régime de nucléation avec i* = 2 (T > 240 K). Les
deux résultats sont en bon accord. On constate en particulier que les pentes trouvées dans
chacun des régimes sont les mémes ce qui montre que 'on peut effectivement les utiliser
pour déterminer les paramétres énergétiques du probléme (voir équation (1.14)). Ainsi, dans
le régime ¢* = 1, la pente déterminée par KMC est de 0.402 eV. D’aprés ’équation ,
elle est reliée a I’énergie de diffusion. On déduit que E; = 0.126 eV, ce qui est en bon
accord avec la valeur utilisée pour le calcul. Par contre, la valeur absolue de la densité est
systématiquement surestimée par le calcul a 'aide des équations maitresses. Cette erreur
a déja été relevée |Bott et al., 1996] et montre que les équations maitresses ne permettent
pas une détermination précise du coefficient de diffusion des adatomes. Cette erreur vient de
I’approximation de champ moyen dans les équations maitresses.

B Croissance sur une surface présentant des piéges ponctuels

Nous avons également réalisé une simulation sur un réseau rectangulaire (taille de la
maille : 12 x 16 sites atomiques) de piéges ponctuels. Le résultat est montré dans la figure .
Les simulations reproduisent bien la forme de la courbe avec les trois régimes : le régime
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T [K]
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Fi1G. 3.7 Croissance sur une surface homogéne. Variation de la densité d’ilots en fonction
de la température. Les carrés correspondent aux simulations KMC' et la ligne en trait plein
correspond au calcul a l'aide des équations maitresses.

homogéne pour T' <60 K, le régime organisé de 70 & 140 K et la décroissance rapide de
la densité pour 7" > 160 K. Malgré le fait que les calculs a 'aide des équations maitresses
surestiment les densités, on a un bon accord entre les deux modéles et les pentes sont les
mémes. Dans le régime de croissance pour 7' < 60 K, la simulation KMC montre une pente
de 0.402 eV, comme dans la simulation sur la surface homogéne. On remarque par ailleurs que
le résultat se superposent parfaitement avec celui obtenu sur la surface homogéne, lorsque
T < 55 K. Dans le régime pour 7' > 160 K, on trouve, dans la simulation KMC, une
décroissance linéaire de la densité en fonction de la température comme prédit par le modéle
des temps de résidence. La pente est de 0.130 eV. D’apreés I’équation , si I'on se situe a
suffisamment basse température, cette pente doit étre %(Ed + E;) = 0.133 eV. Ce bon accord
vient donc appuyer le modéle des temps de résidence que nous avons établi au début de ce
chapitre. Par ailleurs, nous pouvons tester les formules que nous avons établies pour T, et
T,. D’aprés la formule , I'organisation a lieu pour 71" supérieur a T, = 75 K. Dans la
simulation, on trouve 7, = 70 K . De méme, le régime de croissance organisée a lieu jusqu’a
T. = 180 K d’apres la formule (3.11)). Dans la simulation on trouve T, = 160 K. On obtient
donc un bon accord entre les prédictions des formules et les simulations KMC.

Les modéles d’équations maitresses montrent un bon accord avec les simulations Monte
Carlo cinétique que nous avons réalisées. En particulier, on trouve les mémes variations dans
les deux calculs. Ceci permet en particulier de conforter le modéle des temps de résidence qui
nous a permis de décrire, dans le cadre de la croissance sur un réseau de piéges, le régime de
croissance qui suit le régime de croissance organisée. Cependant, il faut étre conscient que les
équations maitresses ont tendance a surestimer les densités d’ilots en raison de I’approxima-
tion de champ moyen. Par conséquence, on surestime légérement les températures de début
et de fin du régime de croissance organisée lorsque 1’on utilise les relations proposées ici.
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FiG. 3.8 Croissance sur une surface présentant des piéges. Variation de la densité d’ilots
en fonction de la température. Les carrés correspondent auz simulations KMC et la ligne en
trait plein correspond au calcul ¢ ’aide des équations mailresses.

3.3.2 Influence du réseau de piéges sur la distribution de taille

Une des motivations de la croissance organisée est d’obtenir des distributions de taille
étroites. Nous allons comparer ces distributions obtenues par simulations Monte Carlo ciné-
tique dans les cas de la croissance sur surface homogéne et sur surface pré-structurée par
un réseau de piéges ponctuels. A Paide des images de la figure [3.9] nous avons déterminé
les distributions pour différentes températures et pour les deux types de surface. Nous dis-
cutons alors I'influence des piéges sur les distributions, selon le régime de température. Les
distributions de taille dans le cas de la surface homogéne sont discutées a I'aide du modéle
de Amar et Family [Amar et Family, 1995] que I'on a exposé au chapitre [I| (équation (1.15]))
et dans le cas de la surface non homogéne, nous élaborons un modéle basé sur une statistique
binomiale.

A Régime de croissance a basse température

Lorsque 1'on réalise la croissance sur une surface pré-structurée a une température infé-
rieure a la température d’organisation 7,, on a une densité d’ilots plus grande que la densité
de piéges. Ainsi, que la simulation soit réalisée sur une surface homogene (fig. [3.9(e)) ou
sur une surface présentant un réseau de piéges (fig. [3.9(a)), on observe qualitativement le
méme résultat. Aucun ordre n’est visible sur la surface dans aucune des deux simulations.
Dans ce cas, les distributions de taille sont identiques (voir figure . Ces distributions
sont plus larges que ce qui est prédit par le modéle de Amar et Family. Ceci vient du fait
que le rapport D/F est relativement bas (10*) & cette température, si bien que I'on n’est pas
encore dans le régime de validité de ce modele (D/F > 10°) |[Amar et Family, 1995; Brune,
1998a].
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Fi1G. 3.9 Images issues des simulations KMC. Les paramétres des simulations correspondent
auz caleuls des figures[3.§ (a-d) et[3.7 (e-g), et qui sont indiqués dans le tableau[3.1 Ainsi,
les images (a)-(d) correspondent au cas de la croissance sur un réseau de piéges ponctuels
situés a lintersection des lignes en tirets et les images (e)-(g) correspondent au cas de la
croissance sur surface homogene. Les tauxr de couverture sont 0.1 MC dans tous les cas.
Les tailles d’images sont 72x 80 sites atomiques (excepté (g) 108x 120 sites atomiques). Les
températures des simulations sont 55 K (a et ¢), 90 K (b et f), 120 K (c et g) et 175 K (d).
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FiG. 3.10 distribution de taille lors de la croissance a 55 K, dans le cas ot la surface
présente des pieges ou est homogéne. La ligne continue correspond au modéle de Amar et
Family [Amar et Family, 1995/

B Régime de croissance intermédiaire (7, <7 < T)

Lorsque I'on considére une température plus élevée, la diffusion des adatomes est plus
importante. Dans le cas de la croissance sur surface homogéne, on observe des densités d’ilots
plus faibles. Par ailleurs la forme des ilots est ramifi¢e (voir figure [3.9(f) et (g)) car les atomes
diffusent peu au bord des ilots. Nous avons calculé les distributions de taille pour 90 K et
120 K (figure [3.11j(a). Le résultat est identique pour les deux températures et est trés bien
ajusté par le modéle de Amar et Family. La forme de la distribution de taille est alors donnée
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par :

N(S8)(5)?/0 = %e—““/“””“ (3.16)

avec a = 0.27 et C = 1.1 [Amar et Family, 1995|.
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Fi1G. 3.11 distribution de taille lors de la croissance a 90 et 120 K dans le cas ot la surface
(a) est homogéne ou (b) est préstructurée avec des piéges périodiques. Les lignes continues
correspondent aux modéles de distribution de taille (a) modéle de Amar et Family (équa-
tion (3.16])) et (b) modele de la distribution binomiale (équation (3.17)). Au-dessus de chaque
distribution de taille, le schéma montre les positions des ilots el les aires de Voronoi corres-
pondantes.

Lorsque I'on considére le cas de la surface pré-structurée, on observe une croissance
organisée (voir figure [3.9(b) et (c)) : tous les piéges sont occupés et on ne trouve que trés
rarement des ilots en dehors des piéges, conformément a ce que 'on a calculé & l'aide des
équations maitresses (voir figure . Les distributions de taille pour 7" = 90 K et 120 K
sont montrées dans la figure m(b) Il n’y a pas de différence significative entre ces deux
distributions ce qui signifie que la température ne les influence pas. Nous allons montrer
que les distributions de taille peuvent étre évaluées pas des considérations de statistiques
simples, sans faire appel a la diffusion, ce qui prouve que la température ne joue aucun role
dans ce probléme. On suppose qu’un adatome déposé sur la surface rejoint toujours le piége
(ou I'ilot) le plus proche. La distribution des tailles est alors donnée par une distribution
binomiale [Brune, 1998a| et le nombre d’ilots contenant k atomes est :

p(k) = Cro*(1 — )" * (3.17)



66 Nucléation sur un réseau de piéges ponctuels et croissance organisée

avec n le nombre de sites atomiques d’une cellule de Voronoi et 6 le taux de couverture.
L’écart quadratique moyen de la distribution de taille est donnée par o = [(1 — 6)/nf]'/2.
Dans notre cas, on a n = 200 et # = 0.1 MC. On doit donc trouver une variance de 0.2.
Cette distribution décrit parfaitement le résultat de la simulation (voir fig [3.11)(b)).

Nous comparons maintenant les distributions dans le cas de la surface homogéne et de
la surface avec piéges. Dans ces derniéres simulations, on trouve des distributions de taille
trés piquées et nettement plus étroites que celles trouvées dans le cadre de la simulation sur
la surface homogeéne. On explique ce résultat en considérant les aires de Voronoi (assimilées
aux aires de capture) des sites de nucléation. Dans le cas o 'on a une croissance homogeéne,
la position des ilots est aléatoire. Ainsi, il existe une distribution large des aires de Voronof
des sites de nucléation (voir figure [3.11f(a)). Dans le cas ou la croissance a lieu sur des piéges
organisés, tous les sites de nucléation ont la méme aire de Voronoi (voir figure [3.11|(b))
ce qui conduit a une distribution de taille d’ilots plus étroite. On note en particulier que
I'uniformité des aires de Voronoi dans le cas de la croissance organisée était implicitement
supposée lorsque 'on a établi le modéle de distribution binomiale. Ainsi, le fait que la
distribution de taille est étroite dans le cas de la croissance organisée, est attribuée au fait
que les piéges (ou les sites de nucléation) sont organisés. Nous justifions ceci plus encore en
considérant le cas d’une croissance sur une surface ou les piéges sont répartis aléatoirement.
La simulations KMC a 90 K sur une telle surface montre une croissance "organisée" au sens
ou les ilots nucléent uniquement sur les piéges. La distribution de taille (voir figure
est cependant trés large. En effet dans ce cas les aires de Voronoi des sites de nucléation
ne sont pas uniformes. De ce point de vue, on est alors plus proche du cas de la nucléation
homogéne. Cependant, cette distribution de taille n’est pas non plus décrite par le modéle
de Amar et Family qui prévoit une distribution de taille plus étroite. En effet, il n'y a
une différence importante entre ce cas et le cas de la nucléation homogéne : lorsque 1'on
considére la nucléation sur des sites répartis aléatoirement la position des sites de nucléation
est imposée tandis que dans le cas de la nucléation homogéne, elle est libre.
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FiG. 3.12 Effet de l'organisation des pieges : distribution de taille lors de la croissance
a 90 K dans le cas ot la surface présente des pieges organisés (B) ou répartis de maniére
aléatoire (o). La ligne continue correspond au modéle de distribution binomiale et la ligne en
pointillés correspond au modéle de Amar et Family.
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C Régime de croissance a haute température

Dans le cas d’une surface avec des piéges ponctuels et lorsque la température est supé-
rieure & T, on n’est plus dans le régime de croissance organisée. De nombreux piéges sont
vides mais on remarque que la grande majorité des ilots est placée sur des piéges. En effet,
les piéges retiennent suffisamment longtemps les adatomes pour augmenter la probabilité
d’y nucléer un ilot par rapport aux autres sites de la surface. Ce résultat est par ailleurs
cohérent avec le calcul de la figure qui montre que si T' est modérément supérieure a 7,
la majorité des ilots est positionnée sur les piéges. On n’observe cependant pas d’ordre sur la
surface, les ilots étant répartis de maniére aléatoire sur le réseau de piéges. Ainsi, les aires de
capture des ilots ne sont plus identiques ce qui provoque un élargissement de la distribution
de taille, ce que 'on constate sur la figure [3.13, Par ailleurs, la distribution de taille s’ajuste
parfaitement sur le modéle de la croissance homogéne ce qui montre que, de ce point de vue,
I'influence des piéges est faible.
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FiG. 3.13 distribution de taille lors de la croissance a 175 K dans le cas ot la surface
présente des pieges organisés. La ligne continue correspond au modéle de Amar et Family.

D Conclusion sur les distributions de taille

Grace aux simulations Monte Carlo cinétique, nous avons mis en évidence 'effet des
piéges sur les distributions de taille des ilots formés sur la surface. Lorsque 1’on considére
la croissance sur une surface homogéne, les ilots peuvent nucléer de maniére aléatoire sur la
surface. Il existe alors une distribution des aires de capture (ou aires de Voronoi) des sites de
nucléation ce qui conduit & une distribution de taille large, décrite par le modéle de Amar et
Family |[Amar et Family, 1995). En revanche, lorsque I'on considére la croissance organisée,
les ilots ne nucléent que sur les piéges. Dans ce cas, tous les sites de nucléation ont la méme
aire de capture ce qui conduit a une distribution de taille étroite, décrite par une distribution
binomiale.

3.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons développé des modéles performants pour décrire la crois-
sance organisée sur des surfaces présentant un réseau de piéges ponctuels.
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Tout d’abord, le modéle d’équations maitresses a été étendu afin de tenir compte de la
présence de pieges ponctuels. Dans ce cas, la résolution numeérique des équations montre
I'existence de trois régimes en fonction de la température : (i) Le régime de croissance
organisée ou la densité d’ilots est égale & la densité de piéges existe pour la gamme de
température [T, T,]. (ii) A basse température (T' < T,), on retrouve une croissance homogéne
car le libre parcours moyen des adatomes est inférieur a la distance entre piéges. (iii) A haute
température (7" > T,), nous avons introduit un modéle de temps de résidence. Il permet de
décrire avec succés ce régime de hautes températures comme une croissance homogeéne qui
implique une énergie de diffusion effective plus forte a cause de 'influence des piéges. Grace a
cette étude, nous avons alors déterminé I'influence des différents parameétres sur la gamme de
température o ’on obtient la croissance organisée. T, est déterminée par la densité de piéges
et le coefficient de diffusion des adatomes. T, dépend du gain d’énergie des adatomes dans les
piéges et de la densité de piéges. Enfin, nous avons soulevé, a ’aide de ce modéle le probléme
d’un piégeage thermiquement activé par échange de 'adatome avec un atome du substrat.
Bien que ce type de mécanisme soit communément admis pour décrire la croissance organisée
du nickel ou du cobalt sur Au(111), nous avons montré qu’il est particuliérement défavorable
pour obtenir un régime de croissance organisée. Nous verrons au cours du chapitre [4 comment
réconcilier ce paradoxe en proposant un nouveau mécanisme pour la croissance organisée.

Dans un deuxiéme temps, a Paide de simulations Monte Carlo cinétique (KMC), nous
avons étudié I'influence de la nanostructuration de la surface sur les distributions de taille
des ilots. Nous avons alors montré que, contrairement au cas de la nucléation homogéne ou
au cas de la nucléation sur des piéges non organisés, la nucléation sur un réseau de piéges
conduit & une distribution de taille étroites. Ceci est interprété par le fait que, dans ce dernier
cas, les aires de capture des ilots (assimilées aux aires de Voronot) sont identiques. On décrit
alors la distribution de taille par une loi binomiale.

Les outils introduits ici (lois d’échelle, simulations Monte Carlo cinétique) ouvrent la voie
a une étude des mécanismes de nucléation sur des surfaces présentant des piéges ponctuels.
Ainsi les lois d’échelle permettent d’estimer 1’énergie de piégeage des adatomes dans les
piéges. Les simulations KMC nous permettront en outre d’aller plus loin et de tester des
mécanismes plus complexes que ceux décrits par le modéle d’équations maitresses.



Chapitre 4

Croissance organisée de nanoplots de
cobalt et fer sur des surfaces d’or

Comme nous I'avons montré au chapitre [3 la croissance organisée est une méthode trés
puissante qui permet de créer des réseaux de nanoparticules avec des distributions de taille
étroites. Nous avons alors établi, dans le cas de la nucléation sur un réseau de piéges, des
relations entre la plage de température pour laquelle on observe la croissance organisée et
les parameétres énergétiques du probléme. Dans le but de bien déterminer les conditions op-
timales pour la croissance organisée, il est primordial d’identifier les mécanismes de piégeage
et de déterminer leurs énergies caractéristiques.

Dans la littérature, deux types de substrats ont été identifiés comme pouvant conduire
a la croissance organisée. Le premier présente une nanostructuration qui forme des cellules
séparées par des barriéres de diffusion pour les adatomes. On a donc des piéges étendus qui
confinent les adatomes dans les cellules. Les nanoplots se forment dans la cellule sans en
dépasser. C’est le cas par exemple des réseaux de dislocation d’argent sur Pt(111) |Brune
et al., 1994b} [Brune et al., 1998D| (voir fig.[L.8), de la reconstruction (7x7) de Si(111) [Kocdn
et al., 2004]. Le deuxiéme type de substrat présente des piéges ponctuels, ¢’est a dire qu’il y a
des sites particuliers sur la surface qui piégent les adatomes. On forme alors des nuclei d’ilots
dans les piéges (typiquement de 1 & 3 atomes) et les ilots croissent autour de ceux-ci. Dans
ce cas, I'extension des nanoplots n’est pas limitée a la taille du piége. On retrouve ce type de
piége sur plusieurs substrats : les coudes de la reconstruction de Au(111) pour la croissance
de nombreux métaux |Chambliss et al., 1991; |Voigtlander et al., 1991a; |Voigtiander et al.,
1991b), les lacunes d’oxygeéne sur MgO pour la croissance du paladium |Haas et al., 2000;
Giordano et al., 2001] (bien que ce dernier substrat ne soit pas auto-organisé, il conduit a
une croissance hétérogéne similaire sur le réseau de défauts). C’est ce type de substrat que
nous avons considéré au chapitre [3| et c’est le méme type de croissance qui se produit dans
le systéme étudié ici : la croissance de nanoplots sur la surface modéle Au(788).

La surface Au(788) est une surface vicinale de Au(111), nanostructurée a deux dimensions
grace a la combinaison d’un réseau de marches mono-atomiques et de la reconstruction des
plans (111). Au(788) présente un réseau des piéges ponctuels pour les atomes de Co |Repain
et al., 2002a| localisés a U'intersection des lignes de reconstruction et des bords de marches.
Ce systéme offre la possibilité de faire croitre des réseaux de nanoplots de cobalt présentant
a la fois un ordre & grande distance et une distribution de taille étroite, ce qui en fait un
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systéme modéle pour la croissance organisée. Dans ce travail, nous voulons déterminer les
mécanismes atomiques qui conduisent a la croissance organisée. Dans un premier temps,
nous nous intéressons a la croissance organisée des nanoplots de Co sur Au(788). Nous
avons réalisé une série d’expériences de croissance a différentes températures que nous avons
imagées a l'aide du STM a température variable. La comparaison des résultats de croissance
a des simulations multi-échelle (Monte Carlo Cinétique et Dynamique Moléculaire) nous
permet une détermination quantitative des mécanismes atomiques a l'origine de la croissance
organisée. Nous étendons ensuite notre approche a la croissance organisée de nanoplots de
fer sur Au(788) et Au(111).

4.1 Description des surfaces

4.1.1 La surface Au(111)

La surface Au(111) est la seule surface dense métallique a étre reconstruite & température
ambiante. Les observations en STM [Barth et al., 1990], diffraction de rayons-X en incidence
rasante [Sandy et al., 1991| et diffraction d’atomes d’hélium |Harten et al., 1985| ont montré
que le plan de surface est plus dense de 4 % par rapport aux plans de volume. Cette compres-
sion des distances atomiques n’est pas uniforme sur la surface et conduit a la reconstruction
22 x /3. Sur une période de 22 distances atomiques, dans la direction [011], les atomes
de surface sont successivement empilés en sites FCC (i.e. continuent I'empilement naturel
ABC du volume) et HCP (i.e. empilés de maniére ABA). Ces domaines sont séparés par
des lignes de faute d’empilement (ou lignes de discommensuration) ot les atomes passent de
maniére continue d’'un empilement FCC & HCP |Needs et Mansfield, 1989; Ibach, 1997|. Sur
les images STM (voir figure , on observe donc des lignes blanches, de 0.3 A de hauteur,
correspondant aux lignes de discommensuration. Par ailleurs, les domaines HCP étant plus
étroits, on observe un réseau de doubles lignes. Ces lignes s’organisent a grande distance en
un réseau de chevrons (voir figure , qui posséde une période de I'ordre de 30 nm. Il a
été proposé que le moteur de cette organisation est Uinteraction élastique |Narasimhan et
Vanderbilt, 1992]. Sur la figure [1.1(b), on apercoit deux types de coudes [Chambliss et al.,
1991]. Sur le premier, les deux lignes s’écartent et I'une des lignes forme un "Q". Ce type de
coude est appelé coude bombé. Sur le deuxiéme coude, les deux lignes se resserrent. Ce coude
est appelé coude pincé. La structure atomique de ces coudes est trés particuliére puisqu’ils
présentent une dislocation de surface sur la ligne de reconstruction notée x (voir fig. [4.1(b) et
|Chambliss et al., 1991]). Enfin, a plus grande échelle, on observe des domaines de chevrons
tournés les uns par rapport aux autres de 120°. De ce fait, la longueur de cohérence maximum
des réseaux que I'on peut former ne peut pas excéder la centaine de nanométres. Ceci est di
au fait que la reconstruction de surface a une symétrie plus basse que la surface nominale :
lexistence de domaines permet alors de retrouver cette symétrie. En général, les frontiéres
de domaines sont localisées au voisinage des marches mono-atomiques (voir figure [4.1](a)), en

raison de la forte interaction entre la reconstruction et les bords de marches |Repain et al.,
1999).
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Fic. 4.1 Images STM de la reconstruction de la surface Au(111). (a) Image
200x 200 nm? ow 'on a soustrait le profil des marches mono-atomiques pour faire ressortir
la reconstruction (encart : image brute). (b) Image 60x 60 nm. Le schéma représente les deux
lignes de la reconstruction notées x et y d’aprés [Chambliss et al., 1991]. Les lettres P et B
indiquent les deux types de coudes, respectivement pincé et bombé. Les cercles indiquent la
position des dislocations de surface.

4.1.2 Les vicinales de Au(111)

Comme nous 'avons présenté au chapitre [, un moyen de résoudre le probléme de la
coexistence des différents domaines de reconstruction sur Au(111) est d’utiliser une surface
vicinale.

La surface Au(788) (voir figure présente une succession réguliére de marches mono-
atomiques de type {111}. Les terrasses contiennent de maniére nominale 16 rangées ato-
miques, soit une largeur de 3.9 nm. Les marches sont suffisamment espacées pour que les
plans (111) soient reconstruits, & la maniére de la surface Au(111). La période des doubles
lignes est cependant légérement plus grande que sur Au(111) (25 distances atomiques au
lieu de 22) car une partie de la contrainte de surface est relaxée via les marches. En rai-
son de l'interaction de la reconstruction avec les bords de marches [Repain et al., 1999, les
lignes de discommensuration sont perpendiculaires aux bords de marches. Elles ne sont pas
exactement paralléles entre elles comme sur la surface Au(111) mais légérement en V. Elles
séparent des domaines ou les atomes du dernier plan sont en sites FCC et en site HCP.
On peut noter qu’a la différence de la surface (111), Au(788) ne présente pas a priori de
dislocation de surface. La combinaison du réseau de marches avec la reconstruction conduit
a une nanostructuration de la surface a deux dimensions. Dans la direction [211] (direction
perpendiculaire aux marches), la période est 3.9 nm et dans la direction [011] (paralléle aux
bords de marches), la période est 7.2 nm. C’est cette nanostructuration qui est utilisée pour
la croissance organisée.

En plus de permettre d’obtenir un ordre a grande distance, les surfaces vicinales offrent
la possibilité de jouer sur la périodicité du réseau, en modifiant I’angle de désorientation par
rapport aux plans (111). Dans ce travail, nous avons utilisé Au(677) (réseau 3.4x8.1 nm),
Au(788) (réseau 3.9x 7.2 nm) et Au(11,12,12) (réseau 5.9x 7 nm). En outre, si 'on utilise des
surfaces a bord de marches {100}, on peut observer des motifs de nanostructuration beau-
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F1G. 4.2 Images STM de la surface Au(788). (a) Image 100x 100 nm. (b) Image 60x 60 nm
ot [’on a soustrait le profil des marches mono-atomiques pour faire ressortir la reconstruction.

coup plus complexes que ceux présentés ici, et qui peuvent également servir a la croissance
organisée |Repain, 2001} |Rousset et al., 2003].

4.2 Croissance du cobalt et du fer sur Au(788)

Dans cette premiére partie, nous nous intéressons a la croissance de nanostructures de
cobalt et fer sur Au(788). La nanostructuration de la surface Au(788) permet en effet de
conduire a une croissance organisée qui combine & la fois un ordre a longue portée et une
distribution de taille étroite |[Repain et al., 2002a]. Nous présentons d’abord les résultats
de croissance pour le cobalt. Ensuite a l'aide des simulations KMC, nous déterminons les
mécanismes atomiques qui conduisent a la croissance organisée. Enfin, nous appliquons les
concepts de la croissance organisée au cas du fer sur Au(788).

4.2.1 Description de la croissance du cobalt sur Au(788)

La surface Au(788) permet d’obtenir une croissance organisée d’un réseau de nanoplots
ayant la période de la reconstruction. Lorsque 'on dépose du cobalt & température am-
biante, les ilots viennent nucléer a l'intersection des lignes de reconstruction et des bords
de marches |Repain et al., 2002a]. Il y a donc a cet endroit des piéges pour les atomes de
cobalt qui constituent des sites préférentiels de nucléation. Le résultat de la croissance a
température ambiante est présenté pour deux taux de couverture dans la figure (4.3 Dans
la figure |4.3(b), on observe une bonne reproduction de la nanostructuration de la surface.
Les ilots de cobalt ont des formes allongées le long des marches et sont situés a cheval sur
les bords de marche. Ils ont deux couches atomiques d’épaisseur, si 'on compte & partir de
la terrasse du bas. La distribution de taille des ilots est relativement large (65/(S) = 1.2),
plus large notamment que dans le cas de la croissance sur Au(111) (65/(S) = 0.5).

Il y a un fait marquant. La nucléation ayant lieu a 'intersection des lignes de reconstruc-
tion et des bords de marches, on s’attendrait a observer un réseau de paires d’ilots (doublets).
En effet, il y a deux lignes de reconstruction par maille de la nanostructuration. Or il n’en
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est rien : on observe & chaque fois un seul ilot par maille de la nanostructuration. La forme
allongée des ilots laisse penser que les ilots sont créés par la coalescence entre deux petits
ilots qui ont chacun nucléé sur une des deux lignes de la reconstruction. L’image STM a plus
bas taux de couverture de la figure [4.3|a) montre qu'en fait la nucléation des ilots est irré-
guliére. On constate de nombreuses inhomogénéités : certaines doubles lignes de la surface
sont occupées par un doublet d’ilots comme attendu, tandis que d’autres sont vides. Par
ailleurs, avant méme que chaque site de la surface ne soit occupé, on observe la coalescence
entre les deux petits ilots de certains doublets. Ceci conduit & une distribution bimodale qui
témoigne de la coexistence de doubles lignes occupées par un et deux ilots et a plus fort taux
de couverture, & un réseau d’ilots allongés. Ceci n’est pas en accord avec le scénario avancé
au chapitre [3| o1 les atomes commencent & occuper les piéges puis viennent faire grossir
les ilots. Dans ce type de simulation, nous n’avons jamais mis en évidence de distribution
bimodale.

NE©)<5>'/8

Fi1G. 4.3 Images STM (60x60 nm?) de la croissance du cobalt sur Au(788) au voisinage
de la température ambiante. (a) 0.2 MC et (b) 0.4 MC a température ambiante. Les encarts
donnent les distributions de taille correspondantes. (¢) 0.8 MC & 280 K. (d) 0.4 MC a 340 K

Nous allons voir que la température ambiante est trés particuliére pour ce systéme :
elle correspond a la température ol les mécanismes de piégeage cessent d’étre efficaces. En
effet, si 'on effectue la croissance a une température légérement supérieure a la température
ambiante, on perd progressivement la qualité de ’ordre, tandis que si ’on diminue légérement
la température, la qualité de Uordre augmente, comme le montrent les figures [4.3|(c) et (d).

A Influence de la température sur le dépot

Une étude systématique de la croissance en fonction de la température du substrat est
donc nécessaire afin de comprendre les mécanismes qui conduisent & I'organisation, et de
déterminer les meilleures conditions de dépot. Nous avons étudié la croissance du cobalt sur
Au(788) en fonction du taux de couverture et de la température. Pour les dépots a des tem-
pératures inférieures a la température ambiante, nous avons réalisé les dépots directement
sous le STM, I’échantillon restant toujours a la température d’étude, afin d’imager exacte-
ment la morphologie de croissance sans la modifier par un recuit. Dans le cas des dépots pour
des températures supérieures a 300 K, les images ont été réalisées a température ambiante
car le fait de refroidir ’échantillon aprés le dépot ne modifie pas a priori la morphologie.

La figure [4.4] présente le résultat de la croissance a 40 K. On n’apercoit aucun ordre sur
la surface : les ilots sont répartis aléatoirement sur la surface. Par ailleurs la densité d’ilots
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Fi1G. 4.4 (a) Image STM (50x50 nm?) de 0.6 MC de cobalt déposé sur Au(788) a 40 K.
(b) Distribution de taille. La ligne correspond a un ajustement a l'aide d’une exponentielle
décroissante [Amar et Family, 1995]. (¢) Image STM (12x12 nm?) d’adatomes de cobalt
déposés a 43 K. Dans cette image, le contraste lié aux marches a été enlevé afin de faire
ressortir les adatomes et les lignes de reconstruction (les adatomes apparaissent en noir).

est grande (plusieurs ilots par maille de reconstruction), ce qui indique que la longueur de
diffusion des atomes est inférieure a la distance entre piéges. La distribution de taille indique
qu’aucune taille particuliére n’est sélectionnée. On note en particulier que la probabilité
d’observer des adatomes est non nulle. Un tel résultat est typique d’un régime ot les adatomes
ne bougent pas sur la surface, c’est a dire un régime de post-nucléation |[Amar et Family,
11995; |Brune, 1998al. Les ilots ne grossissent que lorsqu’un atome est déposé directement
dessus ou dans un site adjacent. La diffusion lente des adatomes est par ailleurs confirmée
dans la figure [£.4)c). Cette image a trés bas taux de recouvrement montre des adatomes
isolés. Aucun site particulier n’apparait et on trouve des ilots aussi bien sur les lignes de
reconstruction, sur les bords de marches que sur les autres sites.

Si 'on effectue la croissance pour des températures de substrat légérement plus élevées,
la longueur de diffusion des adatomes augmente. On observe alors une diminution de la
densité d'flots. Ainsi a 55 K (voir figure [4.5(a)), on observe une densité d’ilots nettement
inférieure & la précédente et la taille des ilots est plus grande. Cependant, la nucléation des
ilots est au premier regard relativement homogéne méme si une observation attentive indique
un début d’ordre qui correspond a la période de la reconstruction de la surface. Ceci indique
que la longueur de diffusion des adatomes est supérieure a celle de la croissance a 40 K,
et se rapproche de la distance moyenne entre piéges. On se situe donc dans un régime de
transition entre la croissance homogene et la croissance organisée.

Pour des températures supérieures a 65-70 K, on voit clairement apparaitre ’ordre sur la
surface, comme le montre la figure (b) A 65 K, la quasi-totalité des ilots est située en bords
de marche formant ainsi des sortes de chapelets d’ilots. Au sein de ces chapelets, on observe
une périodicité (bien qu’elle ne soit pas encore trés marquée) qui correspond a la périodicité
de la reconstruction du substrat. Ainsi, on observe un nombre important d’ilots dans les
piéges, a l'intersection entre les lignes de reconstruction et les bords de marches. Cette
température correspond au début de la plage de croissance organisée. Toutefois I’organisation
n’est pas parfaite. Quelques piéges sont encore vides (environ 25 %) et de nombreux ilots
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Fi1G. 4.5 Image STM (50x 50 nm?) de 0.2 MC' de cobalt déposé sur Au(788) a (a) 55 K et
(b) 65 K. L’image & 55 K est prise & un taux de couverture relativement bas, si bien que la
densité mazimum d’ilot n’est pas atleinte.

apparaissent en dehors de ces piéges (environ 35 %).

Lorsque l'on effectue la croissance & plus haute température, le nombre d’ilots position-
nés en dehors des piéges diminue. La figure [4.6] montre que jusqu'a 170 K, on a une trés
bonne reproduction de la nanostructuration. Sur ces trois images, on constate un réseau de
doublets d’ilots, ce qui indique que les ilots sont positionnés dans les piéges. La qualité du
réseau (nombre d’ilots en dehors des sites préférentiels) est quasiment constante dans cette
gamme de température mais la distribution des tailles d’ilots se resserre progressivement. La
largeur & mi-hauteur passe de 65/(S) = 2.4 4 90 K, a §5/(S) = 0.8 4 170 K. On constate
qu’il y a peu d’ilots en dehors des piéges (16 % a 90 K) et que peu de piéges sont vacants
(15 % a 90 K). Les piéges jouent alors pleinement le role de sites préférentiels de nucléation.
Toutefois, la proportion de défauts est nettement supérieure a celle prédite par le modéle
d’équations maitresses (voir notamment la figure [3.3)). De méme la largeur de la distribution
de taille est supérieure a celle prévue par la distribution binomiale (65/(S) = 0.5) (voir
chapitre [3). Par ailleurs, contrairement aux simulations du chapitre , la largeur des distri-
butions de taille diminue lorsque 'on augmente la température. Ceci indique que la surface
est donc plus complexe qu’un simple réseau de piéges ponctuels comme celui utilisé dans
le chapitre |3 Il existe certainement d’autres sites relativement favorables. Par exemple, le
bas de marche présente un gain d’énergie d’adsorption pour les adatomes [Rohart et al.,
2004 et constitue alors un piége étendu a une dimension sur la surface. Toutefois, les bords
de marches n’augmentent pas la densité d’ilots. Les ilots formés au niveau de l'intersection
entre les lignes de reconstruction et les bords de marches étant situés a cheval sur le bord
de marche, les adatomes piégés en bas de marche peuvent les rejoindre en diffusant le long
de la marche.

Il faut noter que le bon résultat obtenu ici est considérablement amélioré par un recuit a
température ambiante [Repain et al., 2002a; |Baudot et al., 2003b|. Lors du recuit, les deux
ilots du doublet coalescent pour n’en former qu’un seul et la majorité des ilots en dehors des

piéges disparaissent, soit par un phénoméne de miurissement d’Ostwald |Brune, 1998a| soit
en disparaissant dans le volume de I’échantillon.

Si 'on augmente la température au-dela de 170 K, la qualité de l'ordre décroit (voir
figure . Les distributions de taille s’élargissent, la densité d’ilots diminue légérement
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FI1G. 4.6 Images STM de cobalt déposé sur Au(788). (a) 0.4 MC & 95 K (50x50 nm?). (b)
0.8 MC a 135 K (60x60 nm?). (c) 0.3 MC a 170 K (60x 60 nm?). Les distributions de taille
pour chaque température sont données en-dessous des images. Les lignes correspondent a des
ajustements par des gaussiennes.

et le nombre de défauts augmente. Ainsi, au niveau de certains piéges, on n’observe plus
de doublets d’ilots mais un seul ilot allongé le long de la marche. Cependant, on reste
clairement dans un régime de croissance organisée jusqu’a 300 K, comme on peut le voir
sur les figures [1.3|(a) et (c). Cette dégradation de ordre (baisse de densité) dans le régime
organisé n’apparait jamais dans les résultats du modéle d’équations maitresses et témoigne
d’une modification des mécanismes de nucléation. Ceci sera discuté et élucidé a l'aide des
simulations KMC par la suite.

Fi1G. 4.7 Images STM (60X 60 nm?) de cobalt déposé sur Au(788). (a) 0.35 MC a 210 K.
(b) 0.5 MC a 250 K

Nous avons déja indiqué que la température ambiante constitue la température maximum
pour laquelle on obtient une croissance organisée sur la surface. Si I’on dépose le cobalt a une
température légérement supérieure a la température ambiante, la qualité de 'ordre diminue
légérement mais la nanostructuration du substrat maintient tout de méme une certaine
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impression d’ordre (voir figure . Si 'on effectue la croissance a des températures plus
élevées, on perd totalement 'ordre et 'on retrouve une nucléation aléatoire (voir figure [4.8)).
A 480 K, des ilots triangulaires tronqués sont formés et positionnés aléatoirement sur la
surface. Par ailleurs, la distribution de taille est large |Repain et al., 2002a; |Repain et al.,
2002b).

Fi1G. 4.8 (a) Image STM (150x 150 nm?) de 0.6 MC de cobalt déposé sur Au(788) a 480 K.
(b) Vue tridimensionnelle (20x 20 nm?) d’un ilot de l'image précédente.

B Ordre a grande distance

Nous avons également étudié la qualité de I'ordre & grande distance dans ce systéme. En
effet, comme on I'a remarqué au chapitre [I 'intérét de la surface Au(788) est de présenter
une nanostructuration cohérente sur des distances macroscopiques, tandis qu’en général, les
meilleurs résultats de croissance organisée sont limités & quelques centaines de nanometres.
Nous avons utilisé la diffusion des rayons X en incidence rasante aux petits angles (GISAXS)
en collaboration avec I’équipe de Gilles Renaudﬂ, a PESRF. L’intérét majeur de la diffusion
aux petits angles est de mettre en évidence les structures de grandes périodes de la surface
(de 'ordre de quelques nanométres), en analysant I’espace réciproque au voisinage de la tache
de réflexion spéculaire. Dans ce cas, on n’est pas sensible a 'ordre cristallin mais a 'ordre du
super-réseau que constituent les ilots, d’on le nom de super-cristallographie |Renaud et al.,
2003|.

L’étude a été menée sur une surface Au(677) crantée. Cette surface est qualitativement
identique a la surface Au(788) mais I'angle de désorientation est légérement plus important
que pour la surface Au(788) (4° au lieu de 3.5°). Par ailleurs une désorientation azimutale
de 5° par rapport a la direction [211] induit des crans mono-atomiques dans les marches
(environ 2 a 3 crans par maille de reconstruction).

Afin de pouvoir séparer la contribution de la surface et du dépot dans les mesures, nous
avons commencé par étudier la super-cristallographie de la surface nue. On observe des tiges
de diffusion liées & la nanostructuration de la surface, dans la direction des marches et de la
reconstruction. Cette étude montre par ailleurs qu’un seul type de domaine existe, contrai-
rement au cas de la surface Au(111) ou trois domaines sont observés |Fruchart et al., 2003].
Les tiges de diffraction sont trés fines quelle que soit la direction considérée (périodicité liée

!Gilles Renaud, CEA DRFMC/SP2M/IRS et ESRF BM32, Grenoble
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aux marches ou a la reconstruction). La largeur & mi-hauteur (Aq/q ~ 3 %) étant de l'ordre
de la résolution expérimentale sur la ligne BM32, on peut conclure que I'ordre est cohérent
sur des distances extrémement grandes. Ceci contraste avec le cas de la reconstruction de
Au(111). En effet, sur cette surface, I'ordre dans la direction [110] n’est qu’a courte portée
(la période fluctue alors d’environ 25 %) en raison d'un désordre cumulatif d’une période
a une autre. On observe alors des tiges de diffusion larges |Fruchart et al., 2003|. On note
que sur cette méme surface, des tiges fines (Agq/q ~ 3 %) sont également observé dans la
direction [112].

Nous avons réalisé des mesures sur différents dépots de cobalt réalisés & température
ambiante. Les cartes de diffraction dans le plan (g//, ¢.) sont montrées dans la figure (a9,
et ¢, sont des vecteurs du réseau réciproque respectivement paralléles et perpendiculaires
a la surface). On observe toujours les tiges de diffusion aux mémes positions que pour la
surface nue. La nanostructuration du dépot est donc bien cohérente avec celle de la surface.
Par ailleurs, la largeur des tiges de diffusion n’est pas modifiée quel que soit le taux de
couverture ce qui indique que le dépot de cobalt ne modifie pas la qualité de 'ordre. Par
contre, lorsque le faisceau est perpendiculaire aux marches, on observe une diminution de
I'intensité diffusée en raison d’une interférence destructive entre la diffusion par le réseau de
marches et le réseau de plots ce qui confirme la position des plots en bord de marche |Leroy,
2004].
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F1G. 4.9 Cartes de diffraction GISAXS sur un réseau de plots (0.8 MC déposés 4 température
ambiante). L’extinction d’intensité pour q;; = 0 est due a la présence d’un pige qui coupe
la réflexion spéculaire. (a) Direction paralléle aux marches. (b) Direction perpendiculaire auzx
marches. La courbe en-dessous de chaque carte correspond a une coupe & q, donné, tel que
Uintensité soit mazimum dans les pics de diffraction. (¢) Principe du GISAXS. Les photons
X arrivent avec le vecteur d’onde k; et sont diffusés avec le vecteur d’onde ky vers [’écran.

C Analyse statistique

Afin d’aller au-dela d’une simple description qualitative des images STM, nous avons
effectué une analyse statistique de la densité des ilots. Ces données nous permettent ensuite
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d’utiliser les outils théoriques présentés au chapitre [3| pour comprendre les mécanismes de
nucléation sur cette surface. Nous déterminons en premier 1’évolution de la densité d’ilots
avec le taux de couverture puis nous tracons la variation du maximum de densité en fonction
de la température.

La figure présente une série d’images en fonction du taux de couverture lorsque 1'on
dépose le cobalt & 95 K. On identifie le régime de nucléation ou la densité d’ilots augmente
(figure[4.10|(a)). Le régime de croissance débute & partir d’environ 0.2 MC : le nombre d’ilots
est constant et leur taille augmente. Le régime de coalescence est moins évident & distinguer
car, au-dela de 0.3 MC on observe parfois la nucléation de nouveaux ilots. Ainsi, alors que
certains ilots coalescent entre eux, on a en méme temps la nucléation d’autres ilots ce qui
fait que la densité ne décroit pas immédiatement. Par ailleurs, alors qu’a cette température
on a une croissance organisée, les images pour 8 > 0.3 MC montre que 'organisation est
moins bonne, car les nouveaux ilots nucléent en-dehors des piéges.

011 012 013 014

0 [MC]

Fi1G. 4.10 (a)-(e) Images STM de dépots de Co sur Au(788) 6 95 K. Les taux de couverture
sont respectivement 0.15, 0.2, 0.25, 0.3 et 0.4 MC. (f) Variation de la densité d’ilots en

fonction du taux de couverture. La ligne continue est un guide pour les yeuz.

Nous avons mesuré pour chaque température la variation de la densité d’ilots en fonc-
tion du taux de couverture. Quelques résultats sont présentés dans la figure [4.11j(a). On y
distingue les trois régimes de nucléation, croissance et coalescence. On peut noter que plus
la température est élevée, plus le taux de couverture, pour lequel le maximum de densité est
atteint, est faible.

Pour chaque température, nous avons relevé le maximum de densité (n,,q..) que nous
avons tracé dans un graphe d’Arrhenius (figure [1.11|(b)). Cette figure indique que la nucléa-
tion n’est pas homogéne sur la surface car on s’attendrait a une augmentation réguliére de
la densité en fonction de 1/T [Brune, 1998a]. On trouve une courbe qui présente un plateau
de 70 K a 300 K, qui correspond au régime de croissance organisée, comme on l’a montré
au chapitre [3| (voir notamment la figure . Cette courbe refléte bien la description des
images STM. Pour les températures inférieures a 70 K, la densité est supérieure a la densité
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FiG. 4.11 (a) Variation de la densité d’ilots en fonction du tauz de couverture, pour diffé-
rentes températures. La ligne horizontale en pointillé indique la densité de sites préférentiels.
Les lignes courbes sont des guides pour les yeux. (b) Variation du mazimum de densité d’ilots
en fonction de la température, dans un graphe d’Arrhenius. La ligne horizontale en pointillé
indique la densité de sites préférentiels.

de piéges. Dans ce régime, la densité décroit réguliérement avec la température ce qui est
caractéristique d’un régime de nucléation homogéne. La largeur du plateau correspond a celle
déterminée a partir des images. En particulier, & partir de la température ambiante, on passe
rapidement de 'ordre au désordre. On constate également la dégradation de 'ordre entre
170 K et 300 K : la densité d’ilots passe alors progressivement de un ilot par piége a un ilot
pour deux piéges (soit 1 ilot par maille de reconstruction) & 300 K. Enfin, la décroissance
rapide de la densité d’ilots en fonction de la température au-dela de 300 K caractérise le
retour vers une nucléation aléatoire.

4.2.2 Meécanismes atomiques pour la nucléation du cobalt

Il faut maintenant s’interroger sur l'origine de la croissance organisée du cobalt sur
Au(788) et déterminer les mécanismes atomiques qui conduisent a une nucléation préféren-
tielle & I'intersection des lignes de reconstruction et des bords de marche. Dans un premier
temps, nous appliquons le modéle d’équations maitresses du chapitre au cas de Co/Au(788)
en introduisant les paramétres de diffusion des adatomes de Co sur Au(788). Ensuite, nous
allons au-dela de ce modéle et, & I'aide des simulations Monte Carlo cinétique, nous déter-
minons les mécanismes atomiques qui permettent de piéger les adatomes.

A Diffusion d’adatomes de cobalt sur 1’or

La diffusion d’adatomes de cobalt sur Au(111) a été étudiée par dynamique moléculaire, a
I’aide de potentiels semi-empiriques. La diffusion d’un adatome de cobalt isolé sur la surface
Au(111) non reconstruite a été étudiée a différentes températures par Bulou et al. |Bulou
et al., 2003|. De la statistique de la distance parcourue en fonction du temps, on remonte au
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coefficient de diffusion (équation (1.2))). L’énergie de diffusion est de 0.16 eV et le préfacteur
du coefficient de diffusion est Dy = 5.8 x 10'? A%/s. Si I'on considére que les sauts n’ont lieu
que d’'un site FCC a un autre, la surface explorée est o = 7.2 A2, ce qui permet de déduire la
fréquence d’essai vy = 3.28 x 10'? Hz (équation (1.3))). La diffusion d’adatomes sur la surface
reconstruite a été également considérée |Goyhener et Bulou, 2001; |Liu et al., 2002|. Dans ce
cas, le calcul est fait en dynamique moléculaire trempée : on impose un chemin a I’adatome
et on calcule I’énergie a chaque position. La barriére de diffusion est la différence entre la
plus haute énergie et I’énergie du site de départ. Dans ce cas 1’énergie est de 0.12 eV. Cette
énergie est inférieure a celle trouvée sur la surface non reconstruite. Enfin I'énergie de liaison
entre deux adatomes sur la surface a été calculée en mesurant la variation d’énergie quand
on éloigne progressivement les deux atomes. Cette énergie est de 0.44 eV.

Parameétre Valeur
Energie de diffusion Ey 0.12 eV
Energie de liaison entre 2 adatomes Ec,_co 0.44 eV
Fréquence d’essai v 3.3 x 102 Hz

TAB. 4.1 Parameétres calculés par dynamique moléculaire a ['aide de potentiels semi-
empiriques pour la diffusion d’adatomes de cobalt sur Au(111).

A Taide de ces paramétres, on peut déterminer la température T, (équation (3.6)) pour
laquelle on commence & observer I'organisation sur la surface. La maille de la reconstruction
(3.9 x 7.2 nm?) contenant deux piéges, la densité de piéges est n; = 1/200 (nombre de piéges
par rapport au nombre de sites de surface). On trouve alors T, = 68 K ce qui correspond
bien au résultat expérimental. Par ailleurs, on sait que la croissance organisée cesse pour des
températures supérieures a T, = 300 K. On en déduit donc que le gain énergétique dans les
piéges doit étre de I'ordre de E; = 0.7 eV (équation (3.10)). A l'aide de l'intégration numé-
rique des équations maitresses du chapitre |3| on ajuste ’évolution de la densité maximum
d’tlots sur la surface en fonction de la température avec E; = 0.7 eV (voir fig. [£.12). L’ajus-
tement est bon méme si une légére déviation est trouvée & basse température en raison de
I’approximation de champ moyen. La fin du plateau de croissance organisée est bien décrite
mais la décroissance de la densité est plus rapide que celle donnée par le modéle d’équations
maitresses. A cette température, I’énergie de liaison entre deux atomes de Co n’est pas suffi-
sante pour garantir le fait que I’on soit dans un régime ¢* = 1, comme on I’a toujours supposé
dans le chapitre [3] Nous avons montré que le régime de croissance pour 7' > T, peut étre
décrit par un modéle de croissance homogéne avec une énergie de diffusion effective qui tient
compte des piéges. On applique donc le modéle des temps de résidence au cas ot ¢* = 2. On
utilise alors 'énergie de diffusion effective (eq. (3.8)) dans 'équation (1.14), pour ¢* = 2. En
utilisant I'énergie de liaison entre deux atomes de cobalt Fc,_c,, on trouve la méme pente
que celle mesurée expérimentalement dans ce régime. Le tracé est donné dans la figure [1.12]



82 Croissance organisée de nanoplots de cobalt et fer sur des surfaces d’or

T [K]
240 120 80 60 48 40 34

®m  Experience 9 5 kT
Intégration numérique (i*=1) = ° .
| : S .Moldéle. desI temps §le r(f,sid(?nce. (i*ZIZ) .
0 50 100 150 200 250 300 350

1/k,T [eV']

6+

Fi1G. 4.12 Comparaison entre la variation de la densité d’ilots expérimentale et le meilleur
ajustement du modéle d’équations maitresses (trait plein). La courbe en pointillé correspond
au modele des temps de résidence (eq. (@) modifié pour tenir compte de I’énergie de liaison
finie entre atomes de cobalt. L’encart est un agrandissement de la partie haute température
qui fait ressortir 'amélioration de 'ajustement grice au modeéle des temps de résidence pour

= 2.

B Deux mécanismes possibles : adsorption préférentielle et échange

Nous allons maintenant déterminer les mécanismes atomiques qui expliquent 1’organisa-
tion. Pour cela, nous utilisons la simulation KMC afin de tester les différentes hypothéses.
Nous comparons ensuite les énergies utilisées dans ces simulations avec des calculs de dyna-
mique moléculaire. Les paramétres de diffusion pour le KMC sont ceux du tableau [4.1 On
tient compte de la présence des piéges en ajoutant des sites "spéciaux" localisés d’apres les
images STM. On teste différents mécanismes dans ces piéges en ajustant la barriére d’énergie
d’acces et le gain d’énergie, comme décrit par la suite. Dans un souci de simplification, et
afin de ne pas alourdir le nombre de parameétres, nous n’avons pas tenu compte des autres
spécificités de la surface. En particulier, la présence des marches devrait introduire une bar-
riere Schwoebel pour passer d’une marche a une autre et des canaux de diffusion en bas de
marche. En fait, comme nous nous intéressons a un régime de température ou la longueur
de diffusion des adatomes est inférieure a la largeur des terrasses, ce terme induit peu de
modifications. Nous avons cependant vérifié que les simulations donnent des résultats sensi-
blement identiques si 'on impose des barriéres Schwoebel infinies (adatomes confinés dans
une seule terrasse). Nous avons également négligé la présence de barriéres répulsives pour
traverser les lignes de reconstruction. Ces lignes peuvent modifier la diffusion sur la surface
(voir notamment le cas de Al/Au(111) |Fischer et al., 1999] ou I’énergie pour traverser une
ligne est d’environ 0.6 €V). Dans le cas du cobalt, celle-ci est de I'ordre de 0.04 eV (voir
figure [1.13h), soit le tiers de I'énergie de diffusion ce qui ne devrait pas modifier dramati-
quement la diffusion. Sur les lignes de reconstruction, des canaux de diffusion ont également
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été identifiés par des calculs de dynamique moléculaire |Liu et al., 2002; |Bulou et Massobrio,
2004b| et devraient guider les adatomes vers le bord de marche. La profondeur de ces canaux
est de l'ordre de 0.1 eV (voir sur la figure [4.13|(a)). Dans un souci de proposer un modéle
simple, nous les avons négligés, ce qui est un choix discutable. La suite de ce travail montre
que l'on arrive & un modéle minimal qui fonctionne bien. Une étude plus fine (mais avec plus
de parameétres) devrait alors inclure ces canaux, de méme que la présence des marches.

Le premier mécanisme auquel on pense est une adsorption préférentielle. Dans ce cas, un
adatome dans le piége a un gain énergétique L} .4, par rapport aux autres sites de la surface.
Un tel mécanisme a été montré par dynamique moléculaire |Goyhenex et Bulou, 2001| sur la
reconstruction de 'or (111) comme lindique la figure [£.13(a). L’atome a un gain de 0.1 eV
lorsqu’il se trouve au-dessus d’une des lignes de reconstruction. Bien évidemment, ce calcul
ne correspond pas exactement a la situation de la surface Au(788). Le piége sur Au(788)
est localisé au voisinage du bord de marche, et légérement décalé par rapport au centre de
la ligne de discommensuration. En effet, a cet endroit, les atomes d’or sont plus susceptible
de se déplacer et augmenter le gain d’adsorption. La structure atomique exacte de Au(788)
n’étant pas connue et impossible a reproduire en dynamique moléculaire avec les potentiels
semi-empiriques existants, il est impossible de réaliser le calcul exact qui correspond a notre
cas.
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F1G. 4.13 (a) Calcul de Uénergie d’adsorption d’un atome de cobalt par dynamique molé-
culaire sur la reconstruction de Au(111). Au-dessus de la figure, le schéma indique la po-
sition de la double ligne. (Figure extraite de la référence |[Goyhenex et Bulou, 2001]) (b)
Résultat de la simulation KMC' avec le mécanisme d’adsorption préférentielle (ligne), pour
Eywis = 0.7 eV. Le schéma indique le modéle énergétique correspondant a ce mécanisme. La
position 1 correspond a un site normal et la position 2 correspond a un atome dans le piege.

Nous avons testé ce mécanisme & l'aide de la simulation KMC, le gain d’adsorption étant
pris comme paramétre ajustable. On arrive a faire un ajustement trés convaincant de la
variation de la densité maximum d’ilots en fonction de la température (voir figure[4.13|(b)). Ce
calcul correspond en fait au calcul de la figure 4.12|avec les équations maitresses. On reproduit
trés bien la position du début du plateau qui n’est pas liée au gain d’adsorption. L’accord
est méme meilleur qu’avec les équations maitresses en raison de ’absence d’approximation
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de champ moyen, ce dont nous avons déja discuté (voir le chapitre . La fin du plateau
est également bien reproduite a 'aide du gain F 445 = 0.7 eV. Il faut cependant garder un
regard critique sur cette valeur. On trouve un gain 7 fois plus élevé que celui trouvé sur la
surface (111) [Goyhenex et Bulou, 2001]. La présence de la marche peut augmenter le gain
par rapport au cas de la surface plane mais I’écart semble tout de méme trop grand. En
effet, le gain d’adsorption d’un atome en bord d’une marche non reconstruite n’est que de
0.02 €V. On conclue donc que ce mécanisme d’adsorption préférentielle n’est pas capable
d’expliquer 'organisation sur une aussi large gamme de température. Il faut donc trouver
un autre mécanisme qui présente un gain de 'ordre de 0.7 eV.

On envisage donc la possibilité d'un échange dans le piége. Un tel mécanisme est commu-
nément invoqué pour expliquer la croissance organisée du nickel [Meyer et al., 1996] et du
cobalt |Repain et al., 2002a] dans les coudes de la reconstruction de Au(111). Nous I’avons
également observé pour des températures supérieures a 250 K sur Au(788), comme le montre
la figure Le fait que 'on n’observe ce mécanisme que pour des températures supérieures
a 250 K indique qu’il est thermiquement activé. Par ailleurs, il est beaucoup plus fréquent
d’observer ’échange a température ambiante qu’a 250 K ce qui conforte cette idée. Les calculs
de dynamique moléculaire montrent qu’un fort gain énergétique E; .., est attendu lorsqu'un
adatome est inséré au centre d’une ligne de reconstruction |Goyhenez et al., 2002]. Avant de
tester ce mécanisme, il est primordial d’évaluer la valeur de la barriére d’échange dont on
a vu leffet capital au chapitre [3| Nous avons fait avec H. Bulou et C. Goyhenex un calcul
d’échange d’'un atome en bord de marche qui donne un ordre de grandeur de la barriére.
L’atome est positionné en bord de marche. On diminue progressivement sa coordonnée z et
on calcule a chaque fois I’énergie a ’aide de la dynamique moléculaire trempée. Le résultat
est présenté dans la figure (a). On trouve ainsi une barriére d’échange E, .., = 0.36 eV.

Fi1G. 4.14 Images STM 20x 20 nm? d’un dépot de Co sur Au(788) a T=300 K (a) Image
brute (b) Image ot l'on a soustrait le profil des marches pour faire ressortir la reconstruction
et les atomes (ou groupes d’atomes) insérés dans le plan de surface. Le cercle noir montre
qu’en fait le site d’échange (piége) n’est pas unique au niveau de la ligne de reconstruction
mais qu’il existe deux sites situés de part et d’autre de la ligne.

Pour tester cette hypothése, on réalise une simulation KMC en ne retenant que le méca-
nisme d’échange dans les piéges. La barriére d’énergie E, .., est fixée & 0.32 eV et 'énergie
pour quitter le site d’échange est fixée & Egesecn, = 0.82 €V comme dans le cas de I'étude pré-
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cédente (Egesech = Eiads + Eq). Le résultat est présenté dans la figure [4.15|(b). On n’observe
pas d’accord entre ces simulations et 'expérience. En effet, alors que 'on attend l'organi-
sation vers 60 K, le mécanisme d’échange n’est pas actif : la barriére d’échange étant trop
forte, les adatomes ne peuvent effectuer ce mécanisme. La densité d’ilots diminue alors pro-
gressivement quand on augmente la température, comme dans le modéle de croissance sur
une surface homogeéne. Ce n’est que vers 200 K que la décroissance ralentit en raison du
mécanisme d’échange. Ce mécanisme ne peut donc pas expliquer & lui seul la croissance
organisée sur cette surface.
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Fi1G. 4.15 (a) Calcul par dynamique moléculaire de I’échange d’un atome de Co en bord d’une
marche d’or. (b) Résultat de la simulation KMC avec le mécanisme d’échange préférentiel
(ligne). Le schéma indique le modéle énergétique correspondant a ce mécanisme. La position
1 correspond a un site normal et la position 2 correspond a un atome dans le site préférentiel
de nucléation.

C Relais entre adsorption préférentielle et échange

Aucun des deux mécanismes proposés ne peut expliquer a lui seul la croissance organisée
du cobalt sur Au(788). L’adsorption préférentielle permet une croissance organisée a basse
température mais ne présente pas un gain suffisant pour expliquer I'organisation a 300 K.
D’un autre coté, ’échange préférentiel présente un gain suffisant pour stabiliser des adatomes
a 300 K dans les piéges mais la barriére d’énergie a passer pour réaliser I’échange empéche les
adatomes d’y arriver de maniére suffisamment rapide. Nous proposons de combiner ces deux
mécanismes. Ainsi lorsqu’un adatome arrive dans le site préférentiel, il est d’abord stabilisé
grace au gain énergétique F} .4, lié a I'adsorption préférentielle. Ensuite, il a la possibilité
de passer la barriére d’échange F, ... Dans ce cas, sa position (z,y) sur la surface n’est pas
modifiée mais son énergie par rapport aux sites normaux est diminuée et devient E; ... Pour
quitter I’état échangé, 'adatome doit passer la barriére Eyese.r,. Nous testons donc ce modéle
avec la simulation KMC en ajustant les gains F q45, Epech €t Egecn = 0.32 eV. Le résultat
est présenté dans la figure [4.16| et les paramétres sont présentés dans le tableau (4.2}
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Fi1G. 4.16 Résultat de la simulation KMC en combinant les mécanismes d’adsorption pré-
férentielle et d’échange. Le schéma indique le modéle énergétique utilisé dans la simulation.
La position 1 correspond a un site normal, la position 2 correspond a un atome dans le site
préférentiel de nucléation, dans ’état "adsorption préférentielle”, et la position 3 correspond
a un atome dans le site préférentiel, dans l’état "échangé”.

Paramétre | KMC Dynamique Moléculaire
Au(788) Au(111)
non reconstruite reconstruite
E,; 0.12 eV 0.15 eV 0.12 eV
Ey ads 0.28 eV 0.10 eV
Eiech 0.78 eV 0.60 eV 1leV
E, e 0.32 eV 0.36 eV

TAB. 4.2 Paramétres énergétiques déterminés a laide de la simulation KMC pour ajuster
la mesure expérimentale de densité mazimum en fonction de la température. Une comparai-
son est donnée avec les parameétres déduits de la dynamique moléculaire sur Au(788) non
reconstruite et Au(111) reconstruite [Goyhenex et Bulou, 2001; Goyhenex et al., 2002]. On
note que l’échange sur Au(788) n’est pas fait sur la reconstruction mais en bord de marche,
comme sur la figure . L’échange et ladsorption sur Au(111) sont calculés au sommet de
la ligne de reconstruction.

L’ajustement est en trés bon accord avec les données expérimentales |Rohart et al., 2004].
Le mécanisme d’adsorption préférentielle permet I'organisation dés 70 K et le mécanisme
d’échange permet de conserver l'organisation jusqu’a la température ambiante. Les para-
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métres énergétiques utilisés dans ce modéle sont réalistes par rapport aux évaluations faites
par dynamique moléculaire. Ainsi, le gain d’adsorption est de 0.28 eV. Bien sir cette valeur
est supérieure a celle évaluée sur la reconstruction de 'or (111), mais I’écart est nettement
moins important que dans le modéle précédent ot 'on ne retenait que ’adsorption préféren-
tielle. La présence de la marche modifiant la forme de la reconstruction, 1’écart est crédible.
Il faudrait réaliser le véritable calcul sur la surface vicinale reconstruite pour déterminer
si cette valeur est vraiment la bonne. Ensuite, le gain d’échange est compris entre le gain
d’échange sur une marche non reconstruite et le gain sur la reconstruction de la surface plane.
Sur la surface vicinale, il parait raisonnable que la présence de la reconstruction renforce le
gain. L’écart par rapport au cas de la reconstruction de la surface (111) mérite un commen-
taire supplémentaire. Dans la simulation KMC, ce n’est pas tant le gain qui importe mais la
barriére d’énergie pour sortir de 'état inséré (Soit Egesecr). Sur la surface vicinale, le chemin
que prend ’atome pour quitter la position insérée n’est probablement pas le méme que pour
y accéder. En d’autres termes, le mécanisme pour que 'atome de cobalt quitte la position
inséré n’est pas nécessairement un processus de "dés-échange" ot un atome d’or viendrait
s’échanger avec I'atome de cobalt inséré. On peut par exemple imaginer un mécanisme de
diffusion de I'atome vers le bord de marche puis un détachement de I'atome. Ce type de
diffusion a déja été observée dans le cas d’atomes d’iode insérés dans une surface Cu(100),
ou il a été mis en évidence une diffusion des atomes d’iode assistée par les lacunes a ’aide
d’un mécanisme de taquin atomique (slide puzzle) |van Gastel et al., 2000; jvan Gastel et al.,
2002|. Les énergies qui interviennent alors sont I’énergie de diffusion d’un atome de cobalt
(et/ou d’une lacune d’or) dans la terrasse d’or et I’énergie pour que 1'atome se détache de la
marche (0.5 eV |Rohart et al., 2004]). Ceci pourrait expliquer que I’énergie de "dés-échange"
sur la surface vicinale soit plus faible que dans le cas de la surface plane.

Revenons plus en détail sur le modéle. Pour les températures au début du plateau (vers
60-70 K), l'organisation est due au mécanisme d’adsorption préférentielle car, comme on 'a
déja vu, a ces températures, le processus d’échange est impossible. Vue la valeur du gain
d’adsorption, ce mécanisme permet d’expliquer la croissance organisée jusqu’a des tempé-
ratures de 'ordre de 160 K. C’est donc le processus d’échange qui prend le relais pour les
températures supérieures et permet de garder la croissance organisée jusqu’'a 300 K. Un re-
lais parfait serait obtenu si E, ¢, < Eiq4s + E4. Dans notre cas, on observe vers 160 K -
200 K un accident dans la variation de la densité d’ilots, qui passe de un ilot par piége a
environ un pour deux piéges. Ceci montre que le relais n’est pas parfait et que la condition
sur la barriére d’échange et le gain d’adsorption n’est pas parfaitement remplie. L’énergie
de dés-adsorption (E; + Ej 45 = 0.4 €V) est alors du méme ordre de grandeur que Iénergie
d’échange (E, e = 0.32 €V). Dans ce cas, la densité d’ilots décroit légérement avant que
le mécanisme d’échange soit vraiment actif. La position de I""accident" permet dans notre
cas de déterminer la plage de température ou se fait le relais et donc le gain d’adsorption et
Iénergie d’échange. 11 faut toutefois étre conscient que la position de 'accident n’étant pas
déterminée avec précision du point de vue expérimental, la détermination quantitative de
ces valeurs est délicate et que 'erreur est relativement importante.

Le fait que ’échange prenne le relais dans la gamme 160 K - 300 K peut paraitre étonnant.
On a vu en effet que, seul, ce mécanisme ne permet jamais d’observer l'organisation sur
la surface. Il existe en fait une coopération entre les deux mécanismes. Ainsi, méme si le
mécanisme d’adsorption préférentielle ne permet pas de stabiliser un adatome suffisamment
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longtemps, il augmente son temps de résidence par rapport & celui d’un site normal. Ainsi,
comme 'adsorption préférentielle et ’échange se font sur le méme site, la probabilité de
s’insérer est augmentée. On a donc une véritable coopération entre les deux mécanismes.

D distributions de taille et images de simulations

Grace aux simulations KMC, nous pouvons comparer directement les images fournies par
le STM aux images du calcul. Ces images, et les distributions de taille correspondantes sont
présentées dans la figure 4.17] Dans la plage de température ou la croissance est organisée
(figure [4.17](b)), les morphologies de croissance sont bien reproduites. On ne forme alors des
ilots qu’au niveau des piéges. Toutefois la qualité de l'organisation est surestimée dans la
simulation. En effet, les images STM (voir la figure montrent qu’il existe une proportion
non négligeable d’ilots qui nuclée en dehors des piéges. De méme, la distribution de taille
calculée est plus étroite qu’en réalité. La simulation suit alors le modéle proposé au chapitre[3]
Ceci prouve la nécessité de réaliser un modéle plus élaboré en tenant compte de tous les
éléments de la surface (marches, lignes de reconstruction notamment) afin de fournir un
accord plus fidéle encore avec les images STM.
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F1G. 4.17 Images 20x40 nm (sauf (d), 50x75 nm) de simulations KMC pour le modéle
combinant les deux mécanismes et distributions de taille correspondantes. (a) T = 55 K et 0
=0.1MC () T=80Ket =0.1MC(c)T=2300K¢eth =0.06 MC (d) T = 500 K et 0
= 0.05 MC. Dans le cas de la simulation a 500 K, nous ne présentons pas la distribution de
taille car nous n’avons pas assez de données pour effectuer une statistique satisfaisante. On
note que, malgré [’absence d’organisation du dépot, les ilots sont positionnés dans les pieges.

La simulation a 300 K (figure [£.17(c)) montre par contre les mémes défauts que ceux
observés expérimentalement (voir figure : des piéges vides, des ilots voisins coalescés
et une distribution multimodale. Les piéges vides sont dus au fait que les piéges ne sont
plus assez efficaces a cette température. La distribution multimodale est due au fait que
la liaison entre deux atomes de cobalt n’est pas suffisamment forte a cette température
et que 'on se situe dans un régime "i* = 2". Ceci explique pourquoi la nucléation est
irréguliére. Afin de pouvoir grossir, les ilots doivent contenir plus de trois atomes. Dans le
cas contraire (dimeére dont un des atomes est dans un piége), 'atome qui n’est pas dans
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le piége peut quitter I'llot avant qu’un troisiéme arrive. Ainsi, pour des taux de couverture
relativement faibles, il existe des piéges occupés soit par un seul atome, soit par plus de
trois atomes. Lorsque 'on augmente le taux de couverture, les ilots qui contiennent plus
de trois atomes grossissent immédiatement tandis que les adatomes piégés doivent attendre
que deux adatomes arrivent (presque) simultanément. Les piéges étant placés sur un réseau
de doublets (deux sites relativement proches), un ilot qui grossit rapidement risquent de
coalescer avec I'ilot voisin avant que tous les sites soient occupés, ce qui conduit alors a la
distribution multimodale.

Enfin, si la décroissance de la densité est bien reproduite a haute température (fi-
gure[£.17(d)), 1a forme des ilots n’est pas la bonne. La simulation montre des ilots hexagonaux
tandis qu’en réalité les ilots sont des triangles tronqués. Ceci vient d’une autre simplification
de la simulation. Dans le calcul nous n’avons considéré que les sites du substrat de type
FCC. On a alors un substrat de symétrie 6.

E Conclusion

Nous avons réalisé une étude expérimentale par microscopie a effet tunnel a température
variable de la morphologie de croissance du cobalt sur Au(788) en fonction de la température
du substrat. Nous avons ainsi mis en évidence que, dans la gamme 70 K - 300 K, la croissance
est organisée et que les ilots nucléent au niveau des piéges localisés a l'intersection entre les
lignes de reconstruction et les bords de marche. On forme alors des réseaux de nanoplots de
cobalt ayant la forme de disques de deux monocouches d’épaisseur et de diameétre de I'ordre
de quelque nanométres.

Nous avons utilisé la simulation Monte Carlo cinétique pour identifier et tester des méca-
nismes atomiques de piégeage dans les piéges. En utilisant ou en comparant avec les énergies
trouvées par dynamique moléculaire, nous avons montré que ni le mécanisme d’adsorption
préférentielle, ni I’échange dans les piéges ne donnent un accord satisfaisant. Nous avons
alors proposé un mécanisme nouveau qui résulte de la combinaison des deux précédents.
Ainsi, comme le mécanisme d’adsorption préférentielle ne présente pas d’énergie d’activa-
tion, il permet d’obtenir la croissance organisée des 70 K, c’est a dire, dés que les atomes
diffusent sur des distances suffisamment grandes. Lorsque ce mécanisme n’est plus suffisant
pour stabiliser les adatomes, le mécanisme d’échange prend le relais et permet d’observer
I'organisation jusque 300 K.

4.2.3 Croissance du fer sur Au(788)

Le systéme Co/Au(788) est un systéme modéle pour la croissance organisée car il permet,
contrairement a beaucoup d’autres exemples, d’obtenir & la fois un ordre & longue portée
et des distributions de taille étroites [Repain et al., 2002a]. Nous cherchons a généraliser
I'approche, c¢’est-a-dire trouver d’autres éléments qui s’organisent sur Au(788) et déterminer
les mécanismes de croissance. Il serait en effet intéressant de trouver d’autres cas ot 'on
observe un relais entre deux mécanismes, ce qui fait l'originalité de la croissance de Co
sur Au(788). Nous nous sommes intéressés au cas de fer. En effet, il est I'un des nombreux
éléments a montrer le phénomeéne de croissance organisée dans les coudes de la reconstruction
de Au(111) |Voigtlander et al., 1991b; Stroscio et al., 1992|. Par ailleurs, il a de nombreuses
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caractéristiques en commun avec le cobalt (leurs paramétres de maille et leurs énergies de
surface sont trés proches |Vitos et al., 1998]). Ils sont également tous deux immiscibles
en volume avec l'or. Par contre, ces deux éléments présentent des différences importantes
lors de la croissance sur Au(111). En effet, les ilots de cobalt formés sur Au(111) sont
bicouches |Voigtlander et al., 1991a] tandis que les ilots de fer sont monocouches | Voigtlander
et al., 1991b]. De plus, le cobalt croit de maniére relaxée & température ambiante [Marsot,
1999| tandis que le fer croit de maniére pseudomorphe avec la surface Au(111) |Bulou et al.,
2004a). Par ailleurs, empilement en volume du fer et du cobalt sont différents. Le fer est
BCC tandis que le cobalt est HCP. On note toutefois que tous les deux présentent une phase
FCC a haute température.

La croissance organisée du fer sur Au(788) a été récemment mise en évidence & tempéra-
ture ambiante |Shiraki et al., 2004a). Nous allons monter que, comme dans le cas du cobalt,
il est beaucoup plus intéressant de réaliser la croissance a plus basses températures. Afin
de déterminer les mécanismes de nucléation, nous avons réalisé, par STM a température
variable, une étude extensive de la croissance en fonction de la température de dépot et du
taux de recouvrement.

A Croissance du fer au-dessus de la température ambiante

Nous débutons notre étude par des dépots a température ambiante. Lorsque I'on dépose
trés peu de matiére (jusqu’a 0.4 MC), le fer vient s’adsorber en bas des marches et forme
des petites avancées réparties périodiquement le long des marches (voir figure [4.1§|(a)). Ces
avancées sont localisées a 'intersection d’une double ligne et d’une marche. On peut expliquer
ce résultat en invoquant une modulation du coefficient de diffusion le long de la marche. En
effet, la reconstruction modifie la cristallographie du bord de marche localement au niveau
de l'intersection. Ceci peut avoir des conséquences sur la diffusion des atomes en bord de
marches. Par exemple, il a été constaté que les crans mono-atomiques d’or sont piégés dans
les régions ou 'empilement est HCP |Leroy, 2004]. Lorsque 'on dépose un adatome sur la
surface, il diffuse vers le bord de marche, puis le long du bord de marche. Si la barriére
d’énergie de I'adatome pour franchir la ligne de reconstruction dans un sens ou dans un
autre est différente, il pourra étre piégé dans la zone la plus favorable. Ensuite I'ilot grandit
de deux maniéres différentes. D’une part, il peut capturer des atomes qui diffusent le long de
la marche et s’¢largir. D’autre part, il peut capturer directement des adatomes qui diffusent
sur la terrasse et grossir dans la direction perpendiculaire aux bords de marche. Dans ce cas,
la vitesse de croissance perpendiculaire aux bords de marche est proportionnelle a la largeur
de T'flot le long du bord de marche. On forme alors un ilot de forme triangulaire tronqué
comme le montre la figure [4.18 Implicitement, nous avons supposé qu’un atome déposé sur
une rangée de fer ne peut pas rejoindre la précédente. En effet, si 'on a une seule rangée de
fer le long de la marche d’or, un atome déposé sur cette rangée ne pourra gagner le bord de
marche qu’en passant une barriére Ehrlich-Schwoebel de cran |Pierre-Louis et al., 1999]. 11
existe alors un cofit énergétique pour passer d’une ligne a l'autre, de méme qu’il existe, a
deux dimensions une barriére pour descendre une marche |Ehrlich et Hudda, 1966; |Schwoebel,
1969|. Bien que nous n’ayons pas d’estimation de la hauteur de cette barriére, ce mécanisme
semble possible. En effet, les images a plus haute température (voir dans la suite) montrent
une croissance parfaitement ligne par ligne le long des marches et les avancées ont disparu :
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a ces températures, les atomes peuvent alors franchir la barriére Ehrlich-Schwoebel de cran
et former des lignes parfaites. Il faut noter qu’il est probable que les petites avancées soient
connectées via une ou plusieurs rangées atomiques, comme proposé par Shiraki et al.
et al., 2004b|, ce qui n’est pas en désaccord avec le scénario présenté ici.

Fi1G. 4.18 [Image STM de dépot de fer sur Au(788) a température ambiante (taille :
60x60 nm sauf (b) 20x20 nm). (a) 0.3 MC (b) 0.8 MC (traitée pour faire ressortir la
reconstruction des plans d’or (111). ) (¢) 0.45 MC (d) 1.1 MC.

Pour des taux de couverture plus élevés, la croissance devient plus rugueuse. En effet, on
forme des ilots au-dessus des avancées de fer. Les atomes qui sont alors déposés ont donc une
énergie d’adsorption plus favorable sur les plans de fer que sur les plans d’or. Vers 1 MC,
on forme une couche extrémement discontinue et rugueuse, comme cela a été constaté sur la
surface plane |Voigtlander et al., 1991b: |Stroscio et al., 1992]. Cependant, on conserve une
certaine anisotropie (figure [4.18(d)). Le dépot adopte une structure ot les marches ondulent
avec la période de la reconstruction.

Si 'on effectue la croissance a plus haute température, on tend vers une croissance par-
faitement couche par couche (voir figure . Ainsi, a 350 K, on forme encore des avancées
comme dans le cas de la croissance a température ambiante mais leur densité est moins
grande et on n’en retrouve donc pas systématiquement une par maille de reconstruction. A
partir de 400 K, ces avancées ont presque disparu. Les atomes de fer déposés le long de la
marche peuvent donc diffuser et passer d’une ligne & 'autre afin de lisser le bord de marche.
A 430 K, on observe une croissance parfaitement lisse du bord de marche et la croissance
procéde par avancée des marches (step-flow). On note par ailleurs qu’a 1 MC, on observe
encore la reconstruction typique de la surface Au(788). Nous avons vérific a laide de la
spectroscopie Auger que le plan de surface est bien constitué exclusivement de fer, les me-
sures étant identiques pour ce dépot et le dépdt équivalent & température ambiante. Le fait
que le plan de fer soit reconstruit indique que la couche de fer est pseudomorphe. Le plan
de fer a une structure hexagonale avec le paramétre de maille de l'or, et suit les subtilités
topographiques de la reconstruction, comme observé récemment par diffraction de rayons-X
dans des dépots de fer sur Au(111) |Bulou et al., 2004a)].

B Croissance du fer en-dessous de la température ambiante

Nous avons également étudié la croissance du fer sur Au(788) pour des températures de
substrat inférieures a la température ambiante. Pour 7' < 250 K, nous avons mis en évidence
des morphologies de croissance complétement différentes de celles observées a température
ambiante. Pour des dépots réalisés entre 70 K et 250 K (voir figure , on retrouve une
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F1G. 4.19 Image STM de dépot de fer sur Au(788) a des températures supérieures a 300 K
(taille : 60x60 nm). (a) 0.25 MC a 350 K (b) 0.35 MC a 400 K (¢) et (d) 1.1 MC a 430 K
(Uimage (d) correspond & l'image (¢) & laquelle on a retiré le profil des marches afin de faire
ressortir la reconstruction des plans de fer).

croissance organisée analogue a celle du cobalt dans la gamme 70 K - 170 K. On forme des
réseaux de doublets d’ilots localisés précisément & I'intersection des lignes de reconstruction
et des marches. Ainsi, les piéges tels que nous les avons décrit pour la nucléation préférentielle
du cobalt sur Au(788) restent efficaces pour la nucléation préférentielle du fer. La qualité
des réseaux de plots s’améliore progressivement lorsque I'on réalise la croissance a plus haute
température. Ainsi, dans les images STM a 70 et 85 K (fig. [1.20|(c) et (d)), on observe de
nombreux ilots qui sont nucléés en dehors des piéges. On observe notamment des chapelets
d’ilots alignés le long des bords de marche, signe que ’énergie d’adsorption pour les adatomes
y est plus favorable qu’ailleurs dans la terrasse. Les meilleurs réseaux sont obtenus pour
des températures de dépot de 120 a 200 K. Enfin, vers 250 K, on observe une transition
progressive vers le type de croissance observée a 300 K, avec des petites avancées en bas de
marches. Le mécanisme de piégeage a I'origine de la croissance organisée d’ilots en bords de
marches cesse donc d’étre efficace vers 250 K.

Dans les images de dépot pour T' < 70 K, on retrouve a nouveau une nucléation aléatoire
des ilots et la densité des ilots est supérieure a la densité des sites préférentiels sur la surface.
En dessous de 55 K, on ne voit aucun ordre particulier sur la surface. On se situe donc dans
un régime de nucléation homogéne ou le libre parcours moyen des adatomes est inférieur a
la distance entre sites préférentiels.

C Amélioration de la qualité du réseau par un recuit

La qualité des réseaux créés dans la gamme 70 - 200 K peut étre amélioré par un recuit
a température ambiante. Cette technique a déja été utilisée dans le cas des réseaux de plots
de cobalt sur Au(788) |Repain et al., 2002a; |Baudot et al., 2003b]. Nous avons réalisé un
dépot de fer a 200 K, température qui nous semble produire les meilleurs réseaux. Nous
avons ensuite réchauffé I’échantillon progressivement jusqu’a la température ambiante, tout
en enregistrant les images. Entre 230 K et 270 K, on observe une diminution progressive de
la densité d’ilots sur la surface (voir ﬁgure. La densité initiale est d’environ 1.8 ilots par
maille de reconstruction (ou 0.9 ilot par piége). Comme on 1’a montré avant, on se situe dans
un régime ot 'on nuclée des doublets d’ilots en bords de marche. On note par ailleurs qu’il
existe également des ilots en dehors des sites préférentiels et que certaines doubles lignes ne
sont occupées que par un seul ilot. Une fois I’échantillon réchauffé a 300 K, la densité est
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Fi1G. 4.20 Images STM de dépot de fer sur Au(788) pour des températures inférieures
a 300 K (taille : 60x60 nm). (a) T=44 K, 0=0.25 MC; (b) T=58 K, 0=0.35 MC; (c)
T=70 K, 0=0.25 MC; (d) T=85 K, 0=0.25 MC; (e) T—=120 K, 6=0.35 MC; (f) T=165 K,
0=0.35 MC; (g) T=200 K, 0=0.35 MC; (h) T=250 K, 0=0.35 MC (les cercles continus en-
tourent les ilots nucléés en bas de marche comme a 300 K et les cercles discontinus entourent
les ilots nucléés sur les lignes de reconstruction)

de 1.2 ilots par maille de reconstruction. On a donc essentiellement un seul ilot par doubles
lignes. Tous les ilots en dehors des piéges ont disparu, les ilots des doublets se sont regroupés.
Les principaux défauts de ce réseau sont les doublets encore existants.
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FiG. 4.21 (a) Variation de la densité d’ilots de fer sur Au(788) au cours du recuit. Le dépot
initial est de 0.35 MC a 200 K. (b)-(c) Images STM 60x 60 nm? du dépot respectivement a
la température de dépot (200 K) et & température ambiante (300 K).

Ce résultat peut s’interpréter a I'aide de deux effets. Tout d’abord, la disparition des
petits ilots situés en dehors des sites préférentiels est due a un phénomeéne de mirissement
d’Ostwald : & partir de 230 K le détachement des atomes des ilots est possible
et les petits ilots disparaissent au profit des plus gros. Ensuite, les deux ilots situés sur une
double ligne coalescent pour n’en former qu’un seul. Dans ce cas, c’est la réorganisation



94 Croissance organisée de nanoplots de cobalt et fer sur des surfaces d’or

des ilots due a une diffusion des atomes au bord qui conduit a la coalescence. Ainsi, on
observe des ilots de forme allongée le long des marches, a cheval sur les deux lignes de
reconstruction. A température ambiante, les ilots se réorganisent encore et conduisent a
une forme plus circulaire. Ainsi, grace au recuit, on forme un réseau de nettement meilleure
qualité : le nombre de défauts diminue et la distribution de taille se resserre (voir figure[d.22).
A température ambiante, la largeur & mi-hauteur est de 65/(S) = 0.55. On peut par ailleurs
noter que ce résultat est trés différent du résultat obtenu lors d’une croissance a température
ambiante. C’est la maniére de préparer le systéme qui permet de stabiliser cette phase avec
des ilots en haut des marches. Toutefois, il semble que ce systéme ne soit stable que quelques
heures : aprés une douzaine d’heures a température ambiante le réseau se dégrade fortement
(expérience non présentée ici). Il est trés intéressant de noter que, du point de vue de la
morphologie des nanoplots, le résultat est trés proche de celui obtenu pour les nanoplots
de cobalt. Ceci ouvre donc la possibilité d’étudier les propriétés magnétique en fonction de
I'espéce chimique, sans pour autant changer la morphologie des nanoplots (dans ce cas, il
faudra préter attention a I’évolution de la morphologie du dépot & température ambiante).
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FiG. 4.22 (a) Image STM 100x 100 nm? de 0.35 MC de fer déposé sur Au(788) a 200 K
et recuit a température ambiante. (b) Transformée de Fourier de l'image montrant la bonne
qualité d’ordre du réseau de nanoplots. (¢) Comparaison entre la distribution de taille avant
et apres recuit a température ambiante.

D Discussion : quels mécanismes influencent la croissance ?

Afin de comprendre les mécanismes atomiques pour la nucléation du fer sur Au(788)
nous avons mesuré la variation de la densité maximum d’ilots en fonction de la température
(voir figure . Sur cette figure, on distingue trois cas : le cas ou les ilots nucléent en haut
des marches (45 - 250 K), le cas ou les ilots nucléent en bas des marches (250 - 400 K) et
le cas ou la croissance procéde par avancée des marches (T > 400 K). Dans la gamme 250 -
400 K, la notion d’ilot est bien évidemment discutable car ces avancées sont potentiellement
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connectées entre elles par des lignes de fer en bord de marche. Les densités d’ilots sont alors
indicatives.
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FiGc. 4.23 Variation de la densité mazimum d’ilots de fer sur Au(788), en fonction de
la température de dépot. On distingue les ilots nucléés au-dessus des marches (o) des ilots
nucléés en bas des marches (V). On remarque que pour ces derniers, la notion d’ilot est
discutable car ils sont potentiellement connectés. A 250 et 275 K, les deux symboles indiquent
la coexistence des deux types d’ilots. La zone hachurée pour les températures les plus élevées
indique la zone ot [’on observe un régime de croissance par avancée des marches et ou ['on
passe d’une croissance 2D a une croissance 1D.

A basse température, pour 7' < 70 K, la croissance n’est pas organisée, et la densité
d’ilots est supérieure a la densité de sites préférentiels. On remarque que la température 7,
pour laquelle commence le régime de croissance organisée est la méme que dans le cas du
cobalt. Par ailleurs, les points sont situés quasiment aux mémes positions que dans le cas du
cobalt (dans la limite des barres d’erreurs). Ceci indique donc que les paramétres de diffusion
des adatomes de fer sur la terrasse sont proches de ceux du cobalt.

De 70 K a 250 K on observe qualitativement le méme résultat : les ilots nucléent a
Pintersection entre les lignes de reconstruction et les marches ce qui traduit la présence de
piéges. On se situe donc dans un régime de croissance organisée. L’organisation s’arréte vers
250 K ot I'on observe une baisse de la qualité de I'ordre. Pour T" > 250 K, les adatomes ne
sont plus stables dans les piéges. A I'aide de ’équation , on détermine que le gain dans
les sites préférentiels F; est de 'ordre de 0.5 eV. Cette énergie est inférieure au cas du cobalt
(E; ~ 0.7 eV). Comment interpréter cette valeur? Le fait que l'on observe 'organisation
dés 70 K indique que la barriére d’accés au site est nécessairement basse, voire négligeable
(cf. figure 3.5). On peut donc imaginer qu'un mécanisme d’adsorption préférentielle est actif
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au début du plateau de croissance organisée. Est-ce que ce mécanisme est actif durant la
totalité de la plage de température du régime organisée, ou existe-t-il un relais avec un
autre mécanisme 7 Aucun accident ne vient perturber le plateau et on ne distingue aucun
changement dans les images STM. Notamment, nous n’avons jamais observé, quelle que soit
la température, d’atomes de fer insérés dans les marches d’or, ce qui indique que ’échange
n’est pas favorisé. Bien que 0.5 eV soit un gain relativement élevé, il semble qu’il n’y ait
qu'un mécanisme d’adsorption préférentielle, actif de 70 K a 250 K. Il serait extrémement
intéressant de disposer d’une évaluation de I'énergie d’adsorption d’un adatome de fer sur
la reconstruction de Au(111) pour vérifier que le mécanisme d’adsorption préférentielle est
suffisant.

La différence la plus marquante avec le cas du cobalt est le régime qui suit le régime de
croissance organisée. En effet, dans le cas du cobalt, on perd rapidement 1’ordre sur la surface.
Dans le cas du fer, le mode de croissance change totalement : on passe d’une nucléation au-
dessus des marches a une nucléation en bas de marches. Lorsque la température est inférieure
a 250 K, les adatomes sont piégés dans les piéges en haut des marches (bien que ’on ne puisse
pas exclure bien sir que certains aillent également dans les marches). Au dela, ils ne sont plus
stables et viennent s’adsorber en bas de marche. On conserve une organisation jusqu’a environ
350 K, mais le résultat est bien évidemment complétement différent du régime précédent.

Au travers de cette étude, nous avons montré que la plupart des paramétres pour la
croissance du fer sur Au(788) sont identiques & ceux du cobalt. Ainsi, la croissance & basse
température a montré que le fer et le cobalt ont des coefficients de diffusion voisins. De plus
ils ont des énergies de liaison (Fc,—co €t Ere_re) proches (les liaisons peuvent étre brisées
vers 260 K dans le cas du cobalt et 250 K dans le cas du fer - voir la figure [£.21]). Par
contre, le cobalt croit de maniére quasiment relaxée sur 'or [Marsot et al., 1999; |Girard
et al., 2005| tandis que le fer croit de maniére pseudomorphe. Ceci semble contradictoire.
En effet, I’énergie de liaison entre adatomes étant la méme, on s’attend & observer une
force de rappel entre atomes identiques. Comme la profondeur du puits de potentiel d’un
adatome sur le substrat est identique, on s’attend a observer dans les deux cas des relaxations
atomiques relativement identiques. La différence de relaxation est surprenante et montre que
Iinteraction est trés différente d’un élément & un autre. Il serait particuliérement intéressant
de disposer du calcul de ces interactions. Les calculs de dynamique moléculaire a 'aide de
potentiels semi-empiriques de liaisons fortes approchés au second moment (TB-SMA) que
nous avons utilisés dans le cas du cobalt ne s’appliquant pas au cas du fer, il faudrait réaliser
des calculs & partir de potentiel plus élaborés comme des potentiels ab initio.

E Conclusion

Nous avons mis en évidence un régime de croissance organisée pour le fer sur Au(788)
pour des températures du substrat allant de 70 K a 250 K. On forme alors des réseaux
de nanoplots de fer dont la morphologie est voisine de celle des réseaux de cobalt obtenus
précédemment. Les plots de fer sont créés a I'intersection des lignes de reconstruction et des
bords de marches, & cheval sur le bord de marche. A plus haute température, nous avons
montré un changement profond de morphologie de croissance. On passe d’'une croissance de
plots en haut des marches & une croissance en bas des marches. Cette croissance devrait
alors permettre la réalisation de structures uni-dimensionnelles comme des fils atomiques en
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bas des marches.

4.3 Croissance du fer sur Au(111)

Dans l'étude de la croissance du cobalt sur Au(788) et dans les modéles d’équations
maitresses, nous avons constaté que ’échange d’adatomes dans des sites privilégiés ne conduit
pas nécessairement a une croissance organisée. En effet, la barriére d’énergie d’activation de ce
mécanisme diminue la probabilité des adatomes d’étre piégés. Cependant, c’est ce mécanisme
qui a été proposé pour expliquer la croissance organisée du nickel [Meyer et al., 1996] et du
cobalt |Repain et al., 2002a] & température ambiante dans les coudes de la reconstruction
de Au(111). Nous avons donc voulu vérifier si ce mécanisme est suffisant pour expliquer
ce résultat, ou s’il faut invoquer un relais, a la maniére dont nous 'avons fait dans le cas
du cobalt sur Au(788). Nous nous sommes intéressés a la croissance organisée du fer sur
Au(111). Comme nous allons le montrer, a température ambiante, on observe également
pour le fer un échange préférentiel dans les coudes de la reconstruction, comme dans les cas
du cobalt et du nickel. Ce systéme constitue donc un bon candidat pour tester le mécanisme
d’échange.

4.3.1 Description de la croissance de Fe sur Au(111)
A Croissance organisée a température ambiante

Nous commencgons par présenter la croissance du fer a température ambiante. Le fer
présente une croissance organisée dans les coudes des chevrons, comme on peut le voir dans
la figure [4.24](a). On forme alors des ilots facettés d’une monocouche de hauteur. La forme
triangulaire des ilots indique que le fer croit avec la méme symétrie que le substrat. En effet,
une étude de diffraction de rayons X a montré que le fer croit de maniére pseudomorphe avec
le substrat et présente donc une structure hexagonale |Bulou et al., 2004a|. La distribution
de taille est étroite (0.5/(S) = 0.6), du méme ordre de grandeur que celle obtenue lors de
la croissance du cobalt sur Au(111) & température ambiante |Repain et al., 2002a]. Cette
largeur est quasiment constante dans la phase de croissance organisée (i.e. avant le régime de
coalescence) ce qui permet d’obtenir des réseaux de nanoplots de fer de qualité équivalente
pour une large gamme de taille.

Si I'on regarde 1'évolution de la morphologie de croissance en fonction du taux de cou-
verture, on identifie trés clairement les différentes phases de la nucléation que nous avons
décrites au chapitre [I] : la nucléation (fig [4.25(a)), la croissance (fig [4.25(b)-(c)) et la coales-
cence (fig [4.25(d)-(f)). Sur les images a bas taux de couverture, on identifie clairement le site
de nucléation préférentielle localisé au coude de la reconstruction. On peut noter également
que certains ilots nucléent sur les lignes de reconstruction qui constituent donc également
des sites favorables pour la nucléation d’ilots de fer, comme cela a été prédit dans le cas du
cobalt |Goyhenex et Bulou, 2001]. De fait, le nombre d’ilots sur les lignes de reconstruction
est faible car les lignes de reconstruction constituent certainement des canaux privilégiés
pour la diffusion des adatomes de fer et dirigent les adatomes vers les coudes de la recons-
truction [Liu et al., 2002; |Bulou et Massobrio, 2004b|. Par ailleurs, on constate apparition
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FiG. 4.24 (a) Image STM (150x 150 nm) de 0.2 MC de fer déposé sur Au(111) & tempé-
rature ambiante. La partie en bas a gauche (50x50 nm? ) a été traitée de maniére spécifique
afin de faire ressortir la reconstruction. On y voit notamment des ilots dans les coudes de
la reconstruction mais aussi des ilots positionnés sur les lignes. (b) Profil correspondant au
trait dans 'image STM. (c) distribution de taille. La taille moyenne est 16 nm? (environ
220 atomes par plot) et la largeur & mi-hauteur est §S/(S) = 0.6.

d’une deuxiéme couche de fer au-dessus de certains ilots (& partir de I'image (e)). Ceci pour-
rait étre du au dépot d’atomes directement sur les ilots existant. Dans ce cas, si ces atomes
diffusent peu sur l'ilot, ou s’ils ne peuvent pas descendre de 'ilot (4 cause par exemple d’un
effet Ehrlich-Schwoebel) on a la formation d’une deuxiéme couche.

F1G. 4.25 Images STM (100x 100 nm) de la croissance du fer sur Au(111) a température
ambiante, pour des taux de couverture croissants. (a) 0.003 MC (b) 0.03 MC (¢) 0.2 MC
(d) 0.3 MC (e) 0.4 MC (f) 2 MC
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Lors de la phase de coalescence, la distance entre deux doubles lignes de reconstruction
(direction [121]) étant plus courte que la période d’un chevron (direction [101]), la coales-
cence a lieu de maniére anisotrope et conduit a la formation de structures allongées. Cette
transition de structure 0D & des structures quasiment 1D a été trés clairement identifiée
par des mesures de XMCD ot I'on constate un changement trés brutal de 'aimantation de
ces nanostructures |Ohresser et al., 2001|. Toutefois, cette coalescence n’est pas idéale et on
constate que de nouveaux ilots apparaissent. Une telle anomalie a été observée précédem-
ment dans le cas de la croissance du cobalt sur Au(788) et indique que la simple vision d’une
nucléation sur un réseau de piéges du chapitre 3 est trop simplifiée. Enfin pour les forts
taux de couverture on trouve une croissance extrémement rugueuse. Sur la figure M(f),
on identifie quatre niveaux de couleur différents correspondant a l'or nu et aux différents
plans de fer. Ceci est du, soit & une température trop faible qui ne permet pas d’atteindre
la situation d’équilibre, soit a la différence de structure volumique entre ’'or et le fer : pour
des dépots de plus de 3 MC, le fer montre en effet une transition d’une structure FCC(111)
a une structure BCC(110) |Ohresser et al., 2001; |Bulou et al., 2004a).

Nous avons également réalisé des expériences de dépots a trés bas taux de recouvrement
(environ 0.001 MC) afin d’identifier les premiers stades de la nucléation. Sur la figure [4.26]
on apercoit des coudes de la reconstruction avec des points blancs de 2 A de hauteur et des
points noirs de environ 0.7 A de profondeur. Les points blancs correspondent a des nuclei
d’ilots, c’est a dire des ilots stables ne contenant que quelques atomes. Les points noirs
correspondent a des atomes de fer insérés dans la couche d’or. Par ailleurs, il semble que la
probabilité d’échange du fer dans les deux coudes ne soit pas la méme. Sur 200 événements
d’échange que nous avons regardés, 40 % ont eu lieu dans les coudes bombés et 60 % dans
les coudes pincés. Ceci indique donc que la barriére d’échange est plus basse dans le cas des
coudes pincés, d’out une plus grande probabilité d’échange. Cependant, il faut tout de méme
remarquer que ce phénomeéne n’est visible que dans les premiers stades de la nucléation.
Ainsi, sur la figure [£.25] cet effet n’est visible que sur la premiére image (# = 0.003 MC).
Dans les images suivante, on observe le méme taux d’occupation pour chacun des coudes.

-

(a) 7 : b - -
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Fi1G. 4.26 Images STM ((a) 100x100 nm? et (b) 50x50 nm? ) de 0.001 MC de fer
sur Au(111), réalisés o température ambiante. L’image (a) a été volontairement saturée en
hauteur. Les points blancs correspondent & z = +2 A et les points noirs correspondent o
z = -0.7 A, par rapport au plan d’or de la surface.
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B Influence de la température

Nous nous intéressons maintenant au role de la température sur la morphologie de crois-
sance. Nous avons utilisé la méme procédure que précédemment et enregistré pour chaque
température une succession d’images en fonction du taux de couverture.

Les dépots de fer pour des températures de substrat supérieures a la température am-
biante nous permettent de déterminer la température maximum pour laquelle on observe
I'organisation. On constate sur la figure que deés 350 K, il y a une légére dégradation
de l'ordre. A 400 K par contre, il n’y a plus d’ordre et la densité d’ilots est trés nettement
inférieure a la densité de piéges (coudes de reconstruction). La température maximum pour
laquelle on observe une croissance organisée est donc comprise entre 350 et 400 K. On en
déduit donc que I'énergie typique pour le déséchange est de 'ordre de 0.8 eV. A nouveau,
on retrouve une décroissance rapide de la densité avec la température qui indique que 1'on
retrouve sur cette surface une croissance homogeéne.

Fi1G. 4.27 Images STM de dépot de fer sur Au(111) pour des températures de substrat
supérieures o 300 K. (a) T = 330 K, 0.3 MC, 150 x 150 nm? (b) T = 400 K, 0.2 MC,
150x150 nm? (¢) T = 450 K, 0.2 MC, 200x200 nm? (d) T = 450 K, 0.15 MC, 300 x 300 nm?.

Ces images ont toutes été enregistrées a la température du dépot.

Lorsque 'on dépose le fer & basse température les résultats sont beaucoup plus surpre-
nants. On sait, d’aprés I’étude de la croissance du fer sur Au(788), que les paramétres de
diffusion du fer sur I'or sont voisins de ceux du cobalt. On utilise ces parameétres pour évaluer
la température a laquelle on s’attend a observer une croissance organisée du fer sur Au(111).
En utilisant ’équation , on trouve T, ~ 110 K. Ceci est proche du cas du cobalt sur
Au(111) ou Pon obtient une croissance organisée a partir d’environ 120 K |Padovani, 1999].
La figure [4.28] montre la morphologie de croissance a 85 K. La densité d’ilots est supérieure
a la densité de coudes de reconstruction comme attendu. Cependant, la nucléation n’est pas
du tout aléatoire. On distingue en effet deux zones. Sur les coudes pincés, on a un gros ilot
entouré d'une zone vide (voir encart de la figure [1.28), tandis qu’ailleurs (et notamment
sur le coude bombé), la répartition des ilots est homogéne. Au voisinage du coude pincé,
la diffusion des adatomes est donc facile (le libre parcours moyen est de I'ordre de la demi
largeur de la zone de dépletion) tandis qu’ailleurs, la diffusion est plus difficile. Ainsi, le
coude bombé n’influence pas la croissance a cette température. On observe toutefois une
influence des lignes de reconstruction sur le dépot sur 'ensemble de la surface : la plupart
des ilots sont situés sur les zones FCC du substrat. Ceci témoigne de la présence de barriéres
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de diffusion pour traverser ces lignes de reconstructions, comme dans le cas de 'aluminium
sur Au(111) [Fischer et al., 1999).

[unités arbitraires] &

00 02 04 06 08 10
Position

[unité d'un chevron]

Fi1G. 4.28 (a) Images STM 100x 100 nm? de 0.1 MC de Fe sur Au(111) déposé a 85 K. (b)
Méme image mais saturée en hauteur afin de faire ressortir la reconstruction. (c¢) Statistique
de la densité d’ilots le long de la direction [101]. Les points sont les statistiques expérimen-
tales et la ligne est un gquide pour les yeux. Les lettres P el B indiquent le lype de coude,
respectivement pincé et bombé (voir figure . Le pic de densité se situe au niveau d’un
coude pince.

A plus haute température, le libre parcours moyen des adatomes augmente et pour
T > 110 K, les adatomes diffusent jusqu’aux coudes de la reconstruction. Les ilots nu-
cléent sur ces coudes. Cependant, I’évolution de la morphologie de dépot en fonction du taux
de couverture est étonnante. La figure montre cette évolution pour une température
de substrat de 130 K. Dans les images a bas taux de couverture, on observe nettement une
croissance organisée. Cependant, aucune de ces images ne montre un seul ilot par coude et
on observe plutot des groupes d’ilots au voisinage des coudes. Au fur et a mesure que le taux
de couverture augmente, il n’y a pas de phase de croissance proprement dite : la taille des
ilots varie peu mais la densité augmente constamment. Entre les deux premiéres images (a)
et (b), la densité a augmenté de 50 % passant de 2.6 & 3.9 ilots/coude de reconstruction.
Les nouveaux ilots nucléent en périphérie des groupes d’ilots qui s’étendent de plus en plus.
On note par ailleurs que les ilots nucléent encore essentiellement dans les zones FCC de la
surface si bien que les groupes d’ilots ne sont pas isotropes mais suivent et reproduisent le
motif des chevrons.

FI1G. 4.29 Images STM 100x 100 nm? de dépot de Fe a 130 K sur Au(111) pour des tauz
de couverture croissants. (a) 0 =0.1 MC (b) 0 =0.15 MC (c¢) 0 =0.4 MC (d) 6 =0.6 MC.
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Pour des températures supérieures & 160 K, on passe progressivement de la morphologie
décrite juste avant a celle observée a 300 K (voir la figure . Par ailleurs, le scénario de
la croissance a partir de 200 K est a nouveau analogue a celui décrit au cours du chapitre (3] :
une phase de nucléation (jusqu’a environ 0.1 MC), une phase de croissance et une phase de
coalescence.
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FiGc. 4.30 Images STM de la croissance de Fe sur Au(111) déposé a différentes tem-
pératures. (a) 0 =0.1 MC, T =110 K, 100x100 nm* (b) 0 =0.1 MC, T =155 K,
100x100 nm?* (¢) 0 =0.15 MC, T =215 K, 80x80 nm? (d) 0 =0.25 MC, T =250 K,
100x 100 nm? .

4.3.2 Discussion

Comment comprendre la croissance du fer sur Au(111) 7 Pour réaliser la synthése des dif-
férents résultats et les comparer aux cas étudiés précédemment, nous avons tracé la variation
du maximum de densité d’ilots en fonction de la température, dans un graphe d’Arrhenius
(voir figure . La courbe est relativement compliquée, en comparaison de celles obtenues
pour Fe/Au(788) et Co/Au(788). On observe plusieurs plateaux dont la valeur ne correspond
pas forcément a des paramétres morphologiques de la surface. De 300 K & 350 K, nous avons
identifié un régime de croissance organisée. On a alors un plateau dont la densité correspond
exactement a la densité de coudes de reconstruction. Pour T > 350 K, la densité d’ilots
décroit rapidement ce qui signifie que le piégeage des adatomes dans les coudes n’est plus
efficace.

Les images STM ont montré que, de 300 K a 350 K, un mécanisme d’échange préférentiel
dans les coudes de la reconstruction est actif. Nous ne pouvons malheureusement pas déter-
miner s’il existe également un mécanisme de type adsorption préférentielle avec un relais,
comme dans le cas de Co/Au(788). En effet, a plus basse température, la croissance est beau-
coup plus originale que dans le cas de Co/Au(788), si bien qu’il n’est pas possible d’effectuer
le méme dépouillement que dans les cas précédents. Toutefois, I'existence d’un mécanisme
d’adsorption préférentielle reste fort probable : conformément au calcul de la figure 3.5 la
barriére d’énergie pour réaliser I’échange devrait étre inférieure a environ 0.2 eV pour que le
mécanisme d’échange explique seul la croissance organisée a température ambiante.

A plus basse température on observe, dans les images STM, I'influence des coudes, mais
les morphologies de croissance sont différentes de celles observées a 300 K. La croissance est
organisée a partir de 110 K (au sens ou la nucléation a lieu d’abord dans, ou au voisinage
des coudes de la reconstruction). On observe une densité maximum d’ilots constante, mais
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F1G. 4.31 Variation du mazimum de densité d’ilots de fer sur Au(111) en fonction de la
température de dépot. Les lignes horizontales indiquent la densité équivalente a un ilot par
coude de reconstruction (tirets) et la densité équivalente a 2 tlots par coude de reconstruction
(tiret alternés).

de 'ordre de 6 & 7 ilots par coudes de reconstruction. Au dela de 200 K, la densité d’ilots
diminue progressivement jusqu’a observer un seul ilot par coude a 300 K. Ceci pourrait étre
attribué a des piéges distribués au voisinage des coudes et qui cesseraient d’étre actif vers
160-200 K. Cependant, cette hypothése n’est pas cohérente avec les observations. En effet,
de 100 K a 160 K, la nucléation a lieu d’abord dans les coudes puis des nouveaux ilots sont
formés au voisinage des coudes. Du point de vue de la cinétique, ceci est incompatible avec la
présence de piéges autour des coudes. Dans un tel cas les premiers ilots seraient formés dans
ceux-ci en méme temps qu’au niveau des coudes de reconstruction. Il y a une autre hypothése
possible. Il semble que, lorsqu’un ilot atteint une taille de I'ordre de 10 atomes, les adatomes
ne peuvent plus s’y attacher et forment de nouveaux ilots. Ceci explique pourquoi les images
STM montrent des paquets de petits ilots, centrés sur les coudes de la reconstruction et
dont 'extension latérale augmente avec le taux de couverture. La distance moyenne entre
les centres des ilots est de l'ordre de 3.5 = 1 nm (voir figure [4.32). Ceci donne alors la
longueur de portée de la répulsion qu’exercent les ilots sur les adatomes. Par ailleurs, ce
phénoméne décroit en importance pour 7" > 160 K, ce qui devrait permettre d’évaluer la
barriére d’énergie pour ’attachement.

Il existe des théories de nucléation qui prennent en compte des barriéres d’attachement
ou des interactions répulsives a longue portée |[Kandel, 1997, | Venables et Brune, 2002|. Dans
ce cas, on distingue deux types de croissance : la croissance limitée par la diffusion qui
conduit aux lois d’échelle "classiques" exposées au chapitre [I| et la croissance limitée par
I’agrégation. Dans ce dernier cas, les lois d’échelle sont différentes car les nombres de capture
des ilots sont modifiés et sont nettement plus faibles que dans le cas sans barriére | Venables et
Brune, 2002|. Le taux de couverture pour lequel on observe le maximum de densité est alors
augmenté. Ceci expliquerait pourquoi on observe difficilement la saturation de la densité
d’ilots dans notre cas.

Quelle est 'origine de cette barriére d’attachement? Elle peut étre soit d’origine élas-
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F1G. 4.32 Statistique de corrélation entre centres d’ilots fait sur 'image de la figure (a)
(180 K, 0.1 MC). On observe deuzx pics (A et L/2) liés a la position des tlots par rapport
a la reconstruction. Le pic A correspond a la distance entre deux coudes dans la direction
[101] soit environ 7 nm. Le deuziéme pic correspond & la demi période des chevrons dans la
direction [101] (la distance entre un coude pincé et un coude bombé) soit environ 12.5 nm.
Il existe également un pic 6 = 3 nm a plus courte distance qui n’est pas lié au substrat. 11
correspond a la distance caractéristique entre ilots de fer au sein d’un paquet d’ilots.

tique, lice & des déplacements atomiques dans le substrat, soit d’origine électronique, via
I'état électronique de surface du plan (111). Des interactions répulsives dues a des effets
électroniques ont été observées lors de la croissance de Ce/Ag(111) [Silly et al., 2004] de
Cu/Cu(111) [Repp et al., 2000] et de Ag/Ag(1MC)/Pt(111) |Fichthorn et Scheffler, 2000].
Dans ces exemples, les adatomes induisent une modulation de la densité électronique en
surface qui modifie I’énergie d’adsorption d’autres adatomes dans leur voisinage. Il apparait
alors une barriére d’énergie pour I'attachement, de 'ordre de 50 meV, ¢’est a dire de 'ordre
de grandeur de I'énergie de diffusion pour ces systémes |Bogicevic et al., 2000 |[Fichthorn
et Scheffler, 2000]. 11 est peu vraisemblable que ce type d’interaction explique la croissance
originale du fer sur Au(111). En effet, 'ordre de grandeur de la barriére est faible comparé a
I'énergie de diffusion du fer sur Au(111) (100 a 150 meV) et les températures pour lesquelles
on observe l'effet des interactions sont relativement élevées par rapport a celles des études
citées. Par ailleurs, ce type d’interaction n’implique pas de taille caractéristique et se ma-
nifeste dés que I'on considére le probléme de I'attachement de deux adatomes. On envisage
alors une interaction d’origine élastique. Le fer croit de maniére pseudomorphe sur Au(111).
Son paramétre de maille étant inférieur de 14 % par rapport a celui de lor, il exerce alors une
contrainte sur le substrat. Il y a alors des déplacements atomiques des atomes du substrat,
non seulement sous 1'ilot mais aussi & son voisinage proche. Ce type d’effet a par exemple
été observé dans le cas d’ilots d’azote sur Cu(100) |Croset et al., 20025 |[Komori et al., 2004].
La déformation induite dans le substrat par les ilots peut alors conduire, dans certains cas
a une interaction a longue portée entre un ilot et un adatome |Sidi Ammi et al., 2005] et &
une barriére d’attachement de 'adatome & I'iflot. C’est par exemple le cas lors de la crois-
sance du cobalt sur Cu(111), ou il existe une barriére d’attachement d’un adatome a un ilot
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de 44 meV |Tsivlin et al., 2003], soit 1.2 fois 1’énergie de diffusion. L’effet est relativement
modéré, car la différence de parameétre de maille entre le cuivre et le cobalt n’est que de
2 %. Dans le cas du systéme Fe/Au(111), cette différence est de 14 % si bien que la barriére
d’attachement pourrait étre bien plus importante.

4.4 Conclusion

Nous avons montré que la surface Au(788) peut étre utilisée pour la création de réseaux
de nanoplots de fer et de cobalt car elle présente des piéges localisés a I'intersection entre les
bords de marche et les lignes de reconstruction. Dans les deux cas, on obtient une plage de
température extrémement large, de 70 K a 300 K pour le cobalt et de 70 K a 250 K pour le
fer. Ceci n’est pas toujours le cas dans les systémes de croissance organisée. Par exemple, la
croissance organisée de nanoplots d’argent sur le réseau de dislocations de 2 MC d’argent sur
Pt(111) |Brune et al., 1998b| ou la croissance organisée de nanoplots d’argent sur Si(111)-
(7 x 7) |Kocan et al., 2004] ne sont obtenues que dans une gamme de température de 10 K
de largeur. Ceci s’explique par le gain élevé qu’ont les adatomes dans les piéges. A Taide des
simulations KMC, nous avons mis en évidence un mécanisme de piégeage original, qui résulte
de la combinaison d’un mécanisme d’adsorption préférentielle et d’un mécanisme d’échange.
Ceci implique que les piéges présentent a la fois un gain énergétique élevé et une barriére
d’énergie d’accés suffisamment basse pour autoriser 'organisation & basse température. Ainsi,
méme si un mécanisme d’échange peut présenter un gain énergétique élevé, son énergie
d’activation est néfaste a 'obtention de 'organisation. C’est donc avec ’aide d’une adsorption
préférentielle que les sites préférentiels de Au(788) piégent les adatomes. La clef d’une telle
coopération est d’avoir un relais efficace entre les deux mécanismes. Il faut donc que le gain
d’adsorption préférentielle soit supérieur ou égal a I’énergie d’activation de I’échange. Dans
le cas du cobalt, cette condition est presque atteinte ce qui explique le petit accident dans
I'évolution de la densité maximum d’flot en fonction de la température (voir figure [4.16)).
Le cas du fer est légérement différent. Nous n’avons pas mis en évidence un relais dans les
sites préférentiels car nous n’avons pas d’évidence expérimentale d’un mécanisme d’échange.
Cependant, bien que la morphologie des dépots change entre 250 K et 300 K, on observe une
croissance organisée jusqu’a des températures supérieures a la température ambiante car il y
a un relais entre la nucléation sur les piéges, a 'intersection entre lignes de reconstruction et
marches, et la nucléation d’ilots en bord de marches (grace a une modulation du coefficient
de diffusion en bord de marche due a la reconstruction).

Nous nous sommes également intéressés a la croissance organisée du fer sur Au(111). La
croissance organisée a température ambiante est expliquée par un mécanisme d’échange dans
les coudes de la reconstruction de surface. A I'aide de dépots a des températures inférieures
a la température ambiante, nous avons montré que la nucléation est complexe sur cette
surface et qu’il faut tenir compte de nombreux ingrédients pour décrire les morphologies de
croissance, notamment de barriéres d’attachement des adatomes sur les ilots déja formés.






Chapitre 5

Modélisation du retournement de
I’aimantation de nanoplots

Avec ce chapitre, nous abordons la partie "nanomagnétisme" de ce travail de thése. Les
systémes de croissance organisée que nous avons étudiés dans les chapitres précédents ouvrent
la voie a I’étude des propriétés magnétiques de nanoparticules par des méthodes de mesure
qui intégrent le signal sur tout I’échantillon. Les dispersions de taille étroites laissent espérer
que l'on puisse remonter aux proprié¢tés magnétiques de chaque particule. L’ordre a grande
distance du réseau de particules permet quant & lui de rechercher des effets collectifs via les
couplages inter-particules.

Dans ce chapitre, nous présentons les modéles qui nous permettront dans la suite de
décrire le retournement de 'aimantation dans les nanoplots. Nous procédons en trois étapes.
La majeure partie de ce chapitre est consacrée a I’étude du retournement de ’aimantation
dans une nanoparticule en réalisant une description a [’échelle atomique, a température nulle.
Ceci nous permet de déterminer les limites du modéle du macromoment en déterminant un
retournement presque cohérent. Dans un deuxiéme temps, nous présentons un modéle basé
sur une équation maitresse et qui permet de décrire les effets dynamiques que 'on peut
observer lors d'une étude a température non nulle. Ce modéle est un point clef pour ’étude
expérimentale que nous exposons au chapitre [0] puisqu’il permet de décrire aisément les
mesures a température finie. Enfin, nous montrons comment les couplages dipolaires entre
particules magnétiques modifient le retournement de 'aimantation des nanoplots et nous
estimons leur importance dans les réseaux de nanoplots de cobalt sur Au(788).

5.1 Retournement de I'aimantation d’une nanoparticule
a température nulle

Lorsque I'on étudie des nanoparticules de dimensions aussi réduites que les nanoplots de
cobalt sur Au(788) (1 4 5 nm de diamétre, 0.44 nm d’épaisseur), on considére que la configu-
ration de I'aimantation au sein d’une particule est mono-domaine, et que le retournement de
I’aimantation s’y fait de maniére cohérente. On applique alors le modéle de Stoner-Wohlfarth
(voir entre autres |Wernsdorfer et al., 1997, |Jamet et al., 2001} |[Fruchart et al., 2002} Rus-
poni et al., 2003]). Lorsque 'anisotropie magnéto-cristalline (MCA pour Magneto-Crystalline
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Anisotropy) est inhomogéne, ’hypothése d'une configuration magnétique monodomaine est
moins évidente. En effet, ’anisotropie magnétocristalline est un terme local et on ne peut
plus définir simplement d’énergie de paroi comme nous 'avons présenté au chapitre [I} Or les
études récentes sur 'origine de 'anisotropie magnétique dans les nanoparticules montrent
que la MCA d’un atome augmente lorsque 'on diminue le nombre de ses voisins |Gambar-
della et al., 2003|. 11 faut alors attribuer des énergies d’anisotropie magnétique différentes
aux atomes de surface par rapport a ceux du volume |Badker et al., 1994; | Jamet et al., 2001],
ainsi qu’aux atomes de bord dans le cas de cylindres ultra-minces |Rusponi et al., 2003|. Le
modeéle de Stoner-Wohlfarth est-il alors toujours applicable ? Des études de simulation par
micromagnétisme montrent que lorsque I'anisotropie magnétocristalline est localisée unique-
ment sur les bords, on peut observer un retournement non cohérent si la MCA est du méme
ordre de grandeur que 'énergie d’échange |Dimitrov et Wysin, 1994; |[Kachkachi et Dimian,
2002|. Dans ce cas, le retournement a lieu d’abord au centre de la particule puis sur les
bords en passant par un état non monodomaine. Généralement, I’échange est supérieur a
la MCA mais I’écart n’est pas si grand dans les particules que nous allons considérer dans
la suite (voir notamment |Weiss et al., 2005|). D’autres études ont montré que des états
métastables existent dans des particules sphériques contenant moins d’un millier d’atomes,
avec des structures en vortex en raison des effets des couplages dipolaires [Altbir et al., 2001].

Nous allons étudier dans cette section le retournement de ’aimantation a température
nulle en donnant une description atomique du probléme. On décrit le mouvement du moment
magnétique porté par chaque atome d’une particule afin de déterminer les limites du modéle
du retournement cohérent. Nous discutons en particulier les effets d’'une répartition inhomo-
géne de I'anisotropie dans une nanoparticule. Au préalable, nous introduisons les calculs de
micromagnétisme qui permettent cette description.

5.1.1 Calculs de micromagnétisme
A Description de 1’énergie magnétique a 1’échelle atomique

Nous allons décrire en premier lieu I'énergie liée a la configuration magnétique de la
particule. Bien que le magnétisme des métaux de transitions 3d soit décrit par le modéle
des électrons itinérants, il est possible de se limiter a une description a 1’aide de moments
magnétiques localisés autour des noyaux atomiques |[Aharoni, 2001], en raison de la faible
extension spatiale des orbitales 3d |Shull et Mook, 1966|. C’est une telle description que nous
adoptons dans la suite.

Nous notons 7i; le moment magnétique de I'atome i (et piy sa norme), M = fiq/Vq
'aimantation d’un atome (v, correspond au volume occupé par un atome) et m; = i/ flas
le vecteur unitaire qui donne la direction du moment magnétiqlg. Les énergies sont notées
en lettres majuscules (E) et les champs magnétiques sont notés H. Toutes les formules sont
données ici dans le systéme d’unités international.

L’énergie d’un systéeme ferromagnétique est décrit par la somme de quatre termes : I'in-
teraction avec le champ magnétique (énergie Zeeman), 'interaction d’échange, I’anisotropie
magnétocristalline et 'interaction dipolaire (énergie magnétostatique). Détaillons I’expres-
sion de ces quatre termes dans le cas particulier d’'une nanostructure.
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L’énergie Zeeman s’écrit

—
EZ = _HJOZHSH‘E (51)

Ainsi, le champ magnétique tend & aligner dans sa direction tous les moments magnétiques.
L’énergie d’échange s’écrit

Bey = — Y _ Jim.im; (5.2)
(i.d)

ou la sommation est faite sur les paires de premiers voisins (7, 7). Le terme J est appelé
intégrale d’échange |Aharoni, 2001 |Yosida, 1996]. Le signe "—" est introduit de maniére
conventionnelle pour qu'une intégrale d’échange positive favorise un alignement des moments.
Elle est reliée a la constante d’échange A que nous avons utilisé au chapitre [I] par la relation
A = 4v/2J/a |Aharoni, 2001] oli a est la distance entre premiers voisins. Il existe peu d’études
au sujet de la valeur de I'intégrale d’échange dans des nanostructures. Cependant, une étude
récente d’un film magnétique de 1.3 MC de cobalt sur Au(788) |Fujisawa et al., 2004] a
montré par photoémission que le décalage entre la bande de spins majoritaires et la bande
de spins minoritaires di au couplage d’échange est le méme que celui du volume. On en déduit
que l'intégrale d’échange est sensiblement la méme que celle du volume. Nous prendrons donc
la valeur du cobalt massif A = 1.5 & 3.107" J/m |Labrune et Thiaville, 2001, soit J = 6.6
a132x 10721 J (4 4 8.4 meV).

L’énergie d’anisotropie magnéto-cristalline (MCA) est un terme compliqué dont 'expres-
sion, en volume, fait intervenir la symétrie du cristal considéré. Nous allons nous limiter a
une description plus simple en supposant que chaque atome a un axe d’anisotropie magné-
tocristalline perpendiculaire. Ceci est justifi¢ par différentes études sur des nanostructures
de cobalt sur des substrats d’or |Dirr et al., 1999; |Weiss et al., 2005 qui montrent que
I’anisotropie magnétique des ilots est perpendiculaire & la surface. Par contre, on définit
pour chaque atome de la nanoparticule une constante (énergie) d’anisotropie magnétique k;
différente. En effet, nous avons montré au chapitre [I] que ce type de nanoparticule présente
une répartition de la MAE inhomogéne au sein méme de la particule, avec notamment un
role prépondérant des atomes de bord [Ruspon: et al., 2003|. On écrit la densité d’énergie
d’anisotropie magnétique comme un terme de Néel |[Néel, 1954] du premier ordre :

Eam' = - Z kll(n_)lze_;)Q (53)

ol e, est un vecteur unitaire dans la direction z et k; est la MCA de I’atome i. Le mini-
mum d’énergie de 'expression dépend du signe des constantes k;. Si k; est positive,
I’énergie est minimum lorsque le moment est aligné avec I'axe d’anisotropie magnétique ¢; :
on parle alors d’axe facile. Si k; est négative, I’énergie est minimum lorsque le moment est
perpendiculaire & ’axe d’anisotropie magnétique : on parle alors d’axe dur.

Le dernier terme énergétique du développement traduit 'interaction dipolaire entre mo-
ments magnétiques. L’énergie d’interaction dipolaire entre deux moments magnétiques dé-
croit en 1/r3 : cette interaction est donc a longue portée et doit étre intégrée sur la totalité



110 Modélisation du retournement de ’aimantation de nanoplots

du systéme magnétique. On a |du Trémolet de Lacheisserie, 2001] :

o~ BERNLT) R
Edip = T Z -

ST 5 3

(5.4)
bywr re re

ij ij

ot 7;; est le vecteur liant les moments i et j (r;; est sa norme) et ot un facteur 1/2 a été
introduit afin d’éviter un double comptage.

Dans le cas des nanoparticules qui nous intéressent, la forme correspond & un cylindre
dont le diamétre est supérieur a I’épaisseur. On prend par convention ’axe de révolution le
long de ’axe z. On peut montrer que le terme d’interaction dipolaire se rameéne a une aniso-
tropie magnétique (dite anisotropie magnétique de forme) lorsque l'on fait ’approximation
du macromoment. Dans ce cas en effet, les moments magnétiques sont toujours paralléles
entre eux et I’expression devient

Eoni = —Kq [(m.af - %} (5.5)

avec m la direction du macromoment et K; une constante homogéne & une énergie appelée
énergie d’anisotropie magnétique de forme. Dans le cas de nos nanoparticules, Ky est néga-
tive : les couplages dipolaires induisent un axe d’anisotropie magnétique difficile ce qui tend
a aligner le macromoment dans le plan (z,y) (voir fig. 5.1(a)). En effet, afin de minimiser
les charges magnétiques de la nanoparticule, les couplages dipolaires ont toujours tendance
a aligner 'aimantation dans la plus grande direction de la structure. On peut calculer K,
en sommant toutes les contributions de 1’équation et en imposant que tous les mo-
ments soient alignés. On détermine ainsi I’évolution de K, avec le diamétre de la galette. Le
résultat est présenté dans la figure (b) pour une galette circulaire de 2 plans atomiques
d’épaisseur. Dans cette courbe on constate que le premier point correspond & une énergie
d’anisotropie de forme nulle : le calcul correspond en effet & un atome isolé qui ne peut pas
avoir d’anisotropie de forme. Plus on augmente le diamétre plus la constante d’anisotropie
magnétique augmente et tend vers une valeur finie. On peut décrire de maniére approchée
ce comportement en considérant un ellipsoide de révolution de méme rapport épaisseur sur
diamétre et de méme aimantation |Hubert et Schafer, 1998|. Ce calcul tend, pour un dia-
métre infini vers Ky/V = —%uoi\/[2 (avec V' le volume de la particule) qui est la valeur de
I’anisotropie de forme d’un film infini, dans ’approximation du magnétisme continu. En fait,
il semble que la valeur limite soit plutot Ky/V = —0.466p9M? en raison de la faible épaisseur
du film (2 plans atomiques) et de la nature discréte de la description |Vedmedenko et al.,
2003).

B Minimisation de 1’énergie

Connaissant I'expression de I’énergie magnétique dans une nanoparticule, on peut cher-
cher, pour une morphologie de particule donnée (position des atomes), la configuration ma-
gnétique de plus basse énergie. Cette recherche est un probléme excessivement délicat et la
configuration de plus basse énergie n’est pas triviale. Nous nous sommes basés sur l'inté-
gration numérique de 'équation de Landau-Lifshitz-Gilbert (LLG). Cette équation décrit la
précession d’'un moment dans un champ magnétique et relaxe vers le minimum d’énergie le
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F1G. 5.1 (a) Calcul de U’énergie dipolaire d’une galette de deux plans atomiques d’épaisseur
pour différents diamétres, dans le cas ou tous les moments sont alignés entre euz, en fonction
de Uangle ~y entre l’aze de révolution de la galette et le moment magnétique de la galette (cf.
encart). (b) Evolution de l'énergie d’anisotropie magnétique de forme en fonction du diamétre
de la particule ( B ). L’évolution pour le méme rapport est donné (ligne continue) dans le
cas d’un ellipsoide de révolution [Hubert et Schifer, 1998]. Deux limites sont données (lignes
discontinues) : le cas d’un film continu jdu Trémolet de Lacheisserie, 2001 et le cas d’un
film infini de deuz plan atomiques [Vedmedenko et al., 2005]. Sur 'axe de droite, la valeur
de Uénergie d’anisotropie de forme est donnée en meV/atome, en prenant le moment des
atomes de cobalt que l'on détermine au chapitre [0

plus proche. C’est donc une méthode physique qui permet la détermination des configura-
tions stables mais qui décrit aussi la dynamique de la particule. Cette méthode permet alors
également de regarder la maniére dont ’aimantation de la particule se retourne sous 'effet
d’un champ magnétique. En général, ces calculs sont utilisés pour trouver les configurations
magnétiques dans des structures dont les dimensions sont micrométriques et le calcul est
réalisé & 'aide d’'un développement en éléments finis. Vu le faible nombre d’atomes dans les
structures que nous allons considérer (typiquement moins de 1000 atomes), il est possible
d’utiliser une description atomique, ce que nous avons fait dans notre programme.

L’équation de Landau-Lifshitz-Gilbert
Un moment magnétique plongé dans un champ magnétique subit un couple qui va le faire
précessei a la maniére d’un gyroscope. Ainsi, I’évolution du moment magnétique M dans le
champ H sera décrite par I’équation de Landau et Lifchitz [Landau et Lifchitz, 1935| :
dﬁ) T oA
i YoH N [ (5.6)

ou 7o est le rapport gyromagnétique vy = puoglug|/h, avec py la perméabilité du vide, g
le facteur de Landé, up le magnéton de Bohr et h la constante de Planck. Si le champ
magnétique ne varie pas avec le temps, le vecteur d i /dt est toujours orthogonal & 7 et H
et le moment magnétique précesse autour du champ magnétique en conservant ['angle entre
le moment et le champ. La pointe du vecteur 7 décrit alors un cercle et I'énergie du moment,
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donnée par le terme Zeeman, reste constante. Afin de décrire la perte d’énergie au cours de
la précession et de converger vers une configuration d’énergie minimum, il faut ajouter un
terme d’amortissement. Une forme phénoménologique a été proposée par Gilbert |Gilbert,
1955| et conduit a 'équation de Landau-Lifchitz-Gilbert (LLG) :

i _ HAT a*/\dﬁ 5.7
T T A A (5.7)

ol «v est un paramétre phénoménologique sans dimension qui décrit 'amortissement. L’éner-
gie diminue si a > 0 :
2

.
& 74 Ho <0 (5.8)

i
dt

L e

On se rend compte de 'importance du terme d’amortissement dans la figure Dans le cas
sans amortissement, la trajectoire du bout du moment magnétique est un cercle parfait : il
n’y a pas de pertes d’énergie si bien que I'angle entre le champ magnétique et le moment
magnétique est constant. Lorsque l'on introduit le terme d’amortissement, la trajectoire
est une hélice qui converge vers le point d’équilibre (moment aligné avec le champ). Plus
I’amortissement est fort, plus le moment atteint rapidement le point d’équilibre.

— a =05
— a=0.1
a=0

1.0
0.5

0.0

2 0.5 ~ 0.5 &
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Fi1G. 5.2 Trajectoire de Uextrémité d’un moment magnétique plongé dans un champ magné-
tique. Le moment est initialement aligné selon l’axe x et le champ est aligné le long de [’axe
z. Trois cas sont tracés pour trois facteurs d’amortissement o = 0, 0.1 et 0.5. Ce type de
calcul nous a permis de tester notre code de calcul en comparant la fréquence de rotation du
moment magnétique au résultat analytique jde Albuquerque, 2002/

Dans la pratique, c’est une autre forme de I'équation LLG, plus pratique pour I'intégration
numérique, que l'on utilisera. On multiplie I'équation (5.7) de chaque coté par A et on
remplace la forme de 77 A d77 /dt ainsi trouvée dans I’équation (5.7). On obtient :

di

y zygﬁAﬁ+AﬁA<ﬁAﬁ> (5.9)
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avec 7) = 70/(1 + %) et A = ayo/ptar(1 + o?).

Evolution d’un moment dans un matériau magnétique : notion de champ effectif

L’équation décrit la précession d’un moment magnétique isolé dans un champ magné-
tique. Dans le cas d’une assemblée de moments magnétiques couplés entre eux, il est possible
de revenir au probléme du moment isolé en introduisant un champ magnétique effectif. On
exprime 'énergie E; de chaque moment sous la forme d’une énergie Zeeman :

—
E; = —poHspi 10 (5.10)
—> . . . . . .
ou Hcss; est désormais un champ effectif qui tient compte de la configuration magnétique.
Vu la forme de Iéquation (5.10), le champ effectif est défini par :

— 1 0F;
He g — T

(5.11)

ot la notation §/8p; correspond & Uopérateur (d/dp, i, d/dp, ;, d/dpu. ;). Le calcul des champs
effectifs de chaque moment de I’ensemble considéré permet a un instant donné de décrire le
couple ressenti par chaque moment. Si 'on veut décrire le mouvement des moments, il faut
réévaluer ces champs a chaque fois que la configuration magnétique a changé.

Intégration numérique de I’équation

Il est illusoire de résoudre analytiquement I’équation LLG pour I’ensemble des moments, le
probléme étant fortement non linéaire. Aussi nous allons réalisé une intégration numérique.
Vu le faible nombre de moments dans les problémes qui nous intéressent (typiquement, moins
d’un millier), nous utilisons un algorithme trés simple. A un instant ¢ donné, on dispose de
la configuration magnétique des moments {7z; (t)}. On peut alors calculer les champs effectifs

{H.;;i(t)} ressentis par chacun d’eux. La variation des {1z;(t)} est donnée par :
dpii
dt

ol t est un intervalle de temps & définir et dy; /dt est défini par 'équation (5.9). On obtient
alors la nouvelle configuration :

Spi(t) = ot

(t) (5.12)

.
i (t+0t) = i (t) + Spi(t) (5.13)
A ce stade, il faut prendre des précautions afin de respecter la condition ||z;]| = piaz. On a

deux possibilités : soit on résout le probléme en coordonnées sphériques, soit on résout le
probléme en coordonnées cartésiennes et il faut renormaliser les 1; a chaque étape. C'est
cette derniére solution que nous avons choisie. Le choix de I'incrément de temps 0t est délicat.
Plus il est petit plus 'intégration sera performante. En contre partie, le temps de calcul sera
plus long. Si ce temps est trop grand, on perd en précision et a la limite, le résultat pourra
étre faux. Par exemple, 'énergie du systéme risque d’augmenter et 'intégration divergera.
C’est donc un compromis délicat qu’il faut faire entre performance de I'intégration et vitesse.
Dans notre travail, on prend 6t ~ 1 fs.

L’intégration numérique est arrété lorsque la vitesse de precession maximum des moments
magnétiques |dm;/dt| soit inférieure a 107° rad.s™*
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5.1.2 Effet de la répartition inhomogéne de I’anisotropie magné-
tique dans un plot

Nous utilisons maintenant les calculs exposés avant pour décrire les propriétés magné-
tiques de nanoparticules de forme "galette" que nous savons élaborer. On utilise le calcul de
micromagnétisme pour déterminer la configuration magnétique d’équilibre du systéme et le
retournement de I'aimantation dans la particule induit par le champ magnétique extérieur.
Pour ce dernier point, on calcule le cycle d’hystérésis de la particule en appliquant un champ
magnétique dans la direction opposée au moment moyen de la particule. Le cycle est calculé
de maniére quasi statique : I'intensité du champ magnétique extérieur est augmenté étape
par étape et a chaque fois, on calcule la configuration de plus basse énergie. Le champ de
retournement H¢ est celui pour lequel le moment de la particule s’inverse.

A Modéle de particules et paramétres

On s’intéresse a des particules cylindriques de deux plans atomiques d’épaisseur sem-
blables aux nanoplots de cobalt sur Au(788). Les plans atomiques sont des plans hexagonaux
et sont empilés de maniére compacte. L’axe du cylindre est le long de I'axe z. En raison du
caractére discret de la matiére, la particule n’est pas strictement circulaire dans le plan (z,y)
mais correspond & une structure facettée qui inclue tous les atomes dans un cercle de rayon
donné. Pour les plus petites particules, on obtient un hexagone et plus le rayon augmente,
plus on se rapproche du cercle parfait. Les différents paramétres magnétique que nous utili-
sons correspondent & ceux mesurés dans des nanoparticules de cobalt et sont donnés dans le
tableau B.1l

Parameétre Valeur
Distance plus proches voisins a 251 x107%m 251 A
Volume occupé par un atome vg; 11.2 x 1073° m3
Moment magnétique par atome i, 1.9 X 10723 Am? 2.1 pp
Energie d’échange J 1.3x10721 )] 8.4 meV
Rapport gyromagnétique 7o 2.2 x 10° m/As
Facteur d’amortissement « 0.5

TAB. 5.1 Parameétres du calcul de micromagnétisme dans le cas du cobalt. La valeur de
laimantation est celle habituellement trouvée dans les nanoparticules. L’énergie d’échange
est celle du cobalt volumique HCP. Le facteur d’amortissement est celui trouvé dans des
nanoparticules de Co |Coffey et al., 1998).

Concernant 'anisotropie magnétocristalline, nous nous sommes intéressés a deux cas :
soit la MCA est homogéne et k; = k, soit la MCA est nulle au centre de I'ilot et n’est localisée
que dans les bords de I'ilot (k; = 0 si 'atome est au centre de I'ilot et k; = k si 'atome est
en bord d’ilot). Dans les deux cas, nous avons considéré que l’anisotropie magnétique est
dirigée le long de 'axe z. Nous avons pris k = 0.6 meV /atome, ce qui est proche de la valeur
estimée sur les nanoplots de cobalt sur Au(788) |Weiss et al., 2005].
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B Configuration magnétique des nanoparticules en champ nul

La figure montre la configuration magnétique en champ nul dans une particule de
181 atomes (2.5 nm de diamétre) dans le cas ou I'anisotropie magnétique est localisée uni-
quement sur les bords. Cette configuration est de type fleur [Hubert et Schafer, 1998} | Miltat
et al., 2001]. Les moments des atomes du plan du dessous ont tendance a "rentrer" dans la
particule et ceux du plan du dessus a sortir. Par ailleurs, I'effet est beaucoup plus prononcé
sur les bords, notamment pour les atomes ayant le moins de voisins : ceux-ci sont moins
liés aux autres via I’énergie d’échange et sont donc plus libres de s’écarter. Cet effet est
dit a linteraction dipolaire entre les moments magnétiques : la configuration fleur permet
de minimiser ’énergie dans des systémes de faibles dimensions ot ’anisotropie magnétique
est uniaxiale car les moments magnétiques s’alignent le long des lignes du champ dipolaire.
Cependant, cet effet n’est pas trés prononcé. Sur les bords, ou l'effet est le plus fort, les
moments magnétiques s’inclinent d’environ 0.1° par rapport a 'axe de la particule. Cette
particule peut étre considérée, avec une trés bonne approximation, comme une particule
monodomaine. Si I'on fait le calcul pour une particule ol 'anisotropie magnétique est uni-
forme, le résultat est quasiment identique : les moments étant tous quasiment paralléles a
laxe z, ajouter des axes d’anisotropie magnétique au centre ne change pas la configuration
d’équilibre. Par ailleurs, nous avons regardé I'influence de la taille sur ce résultat. Dans les
particules que nous avons considérées, nous n’avons jamais trouvé un écart significatif a une
configuration monodomaine. Ainsi, dans les plus grandes particules que nous avons considé-
rées (721 atomes, 5.1 nm de diamétre), les moments magnétiques s’inclinent au maximum
de 0.25°. Ceci vient du fait que nous nous sommes limités a des particules dont la taille est
inférieure a R, (équation (1.18)).
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Fic. 5.3 Configuration magnétique d’une particule bicouche circulaire de 181 atomes
(2.5 nm de diamétre) dont la MAE est localisée sur les atomes de bords. Les points repré-
sentent les positions atomiques. Les fleches représentent la projection des moments atomiques
dans le plan (x,y) et le code de couleur de points représente la projection du moment selon
Paze z (voir échelle sur la gauche).
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C Retournement de Paimantation induit par le champ magnétique extérieur

Nous décrivons maintenant le retournement de l'aimantation induit par un champ ma-
gnétique extérieur. Nous avons réalisé 1’étude du retournement en fonction de 'angle entre
le moment magnétique et ’axe d’anisotropie de la particule. Ceci nous permet de tracer
Vastroide de retournement, c’est a dire, dans un graphe polaire, la variation du champ de
retournement Hg en fonction de la direction du champ magnétique. Le résultat pour la par-
ticule que nous avons présentée dans la figure [5.3) est présenté dans la figure [5.4. Notons
tout d’abord que dans tous les cas que nous avons considérés (répartition de I’anisotropie
magnétique, taille de la particule, champ magnétique), nous avons toujours trouvé que la
configuration magnétique est monodomaine aprés avoir minimisé ’énergie. Ainsi, le champ
magnétique ne modifie pas la configuration magnétique de la particule et son seul effet est
de modifier I'orientation moyenne de ’aimantation et/ou de provoquer le retournement.

1.0 H

0.5 1

axe facile

K

H/H

-1.0 -0.5 0.0 0.5 1.0

HX/HK

Fi1G. 5.4 Astroide de retournement d’une nanoparticule de cobalt contenant 181 atomes. La
partie supérieure du graphe (H, > 0) correspond auz cas d’une particule o la MCA n’est
localisée que sur les atomes de bord et la partie inférieure du graphe (H, < 0) correspond
auz cas d’une particule ot la MCA est homogéne. Dans chaque cas, les points correspondent
au calcul de micromagnétisme, et la ligne correspond au résultat du modele du retournement
cohérent [Thiaville, 1998]. Les encarts sont des zooms qui montrent le champ de retournement
lorsque le champ est faiblement incliné par rapport a l'axe d’anisotropie magnétique.

Le résultat de I'astroide peut étre comparé au résultat prévu par le modéle de retour-
nement cohérent. Ce modéle a été introduit au chapitre [, et son énergie est décrite par
I'équation [I.19] Lorsque le champ magnétique est aligné avec axe d’anisotropie, le champ
de retournement est alors :

_ 22 ki + Ka)
o tot

Hg (5.14)

ol firor = Natllat, le moment magnétique total de la particule. D’autre part, lorsque le
champ magnétique est incliné d’un angle v par rapport a ’axe d’anisotropie, le champ de
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retournement est |Thiaville, 1998; | Hubert et Schafer, 1998| :

Hg

HE" () = (5.15)

(sin®® 5 + cos?/3 7) 3/2
Dans tous les cas que nous avons considérés, nous avons toujours trouvé un relativement bon
accord entre la simulation et 'astroide du retournement cohérent. Dans le cas des particules
ou la MCA n’est localisée que sur les atomes de bord (comme c’est le cas dans la figure ,
nous avons cependant observé une légére différence. Ainsi lorsque le champ magnétique
extérieur est faiblement incliné par rapport a 'axe d’anisotropie (|y| < 20°), le champ de
retournement issu de la simulation est inférieur au champ de retournement cohérent.

Nous nous concentrons alors maintenant sur le cas ou la différence entre le calcul et le
modéle de retournement cohérent est le plus grand, c’est-a-dire lorsque le champ magnétique
extérieur est aligné avec l'axe d’anisotropie. La figure montre la variation de Hg en
fonction de la taille des particules et pour les deux types de particules.
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Fi1G. 5.5 (a) Variation du champ de retournement d’une particule en fonction de sa taille
dans le cas ot la MCA est localisée sur les atomes de bord (noir), et dans le cas ot la MCA
est uniforme (gris). Les lignes continues représentent le modéle de retournement cohérent
et les points représentent les valeurs déterminées par micromagnétisme (les barres d’erreurs
sont dues auz intervalles de champ lors du calcul du cycle d’hystérésis). (b) Variation du
rapport entre le champ de retournement déterminé par micromagnétisme et le champ de
retournement cohérent en fonction de la taille de la nanoparticule.

Dans le cas ou 'anisotropie magnétocristalline est uniforme, le champ de retournement
varie peu avec la taille de la particule. Ceci est attendu. Si 'on considére en premier abord
que I'énergie d’anisotropie de forme est proportionnelle au volume de la particule, la MAE et
le moment de la particule sont tous deux proportionnels au volume de la particule. ’équa-
tion (5.14) montre alors que Hx est constant. De fait, la légére variation traduit le fait que
’anisotropie de forme par atome varie avec la taille de la particule (voir fig. . Par contre,
dans le modéle o I'anisotropie magnétique est localisée sur les atomes de bord, on trouve
une forte variation. Dans ce cas la MAE est proportionnelle au nombre d’atomes de bord
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(environ v/N). On s’attend donc a une variation du champ de retournement en 1/v/N, aux
effets de forme pres.

Le résultat le plus intéressant est la comparaison entre le champ de retournement uniforme
et le champ de retournement déterminé par micromagnétisme. Dans le cas ou la MAE est
uniforme, on voit dans la figure (b) que, dans la limite des barres d’erreur du calcul, le
modéle de retournement cohérent décrit parfaitement le retournement de la particule. Par
contre dans le cas ou la MAE est localisée sur les atomes de bord, on trouve un champ de
retournement inférieur a celui prédit par le retournement cohérent. Dans ce cas, la situation
est relativement complexe. Les atomes du centre de la particule n’ont pas d’anisotropie
magnétique et, s’ils étaient isolés, se retourneraient dés que le champ magnétique leur est
opposé. Au contraire, les atomes du bord de la particule ont une forte MAE et ont besoin
d’un fort champ pour se retourner. Il est évident que ’énergie d’échange joue un role essentiel
dans ce probléme. D’une certaine maniére, c’est elle qui "délocalise" I’anisotropie magnétique
et qui empéche les atomes du centre de se retourner. Si I’énergie d’échange est plus basse, les
atomes du centre sont moins liés a ceux du bord et peuvent se retourner plus tot, entrainant
ainsi toute 'aimantation de la particule. On s’attend donc a ce que le champ de retournement
diminue quand on diminue I'échange. C’est ce que 'on observe sur la figure[5.6]: plus la valeur
de I’énergie d’échange est faible, plus le champ de retournement calculé s’écarte du champ de
retournement cohérent. On insiste sur le fait que dans tous les cas que nous avons considérés,
la particule reste monodomaine a ’équilibre et qu’il est impossible de stabiliser, quelque soit
le champ magnétique, une configuration avec des moments magnétiques orientés dans deux
directions opposées.
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FiGc. 5.6 Variation du champ de retournement calculé par micromagnétisme pour une
particule de 181 atomes (2.5 nm de diametre) dont ’anisotropie magnétique est localisée
sur les bords, en fonction de l’énergie d’échange. La ligne en pointillés horizontale indique le
champ de retournement prévu par le modeéle du retournement cohérent et la ligne en pointillés
verticale indique [’énergie d’échange volumique du cobalt.

Le fait que, dans le cas ot la MCA est localisée sur les atomes de bord, le champ de
retournement est inférieur au champ de retournement cohérent indique que le modéle de
retournement cohérent ne s’applique pas rigoureusement a ces particules. En particulier, la
norme de 'aimantation totale de la particule n’est pas constante au cours du retournement,
comme le montre la figure[5.7] Dans ce calcul, on part de la configuration d’équilibre en champ
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nul. On met un champ opposé & 'aimantation tel que celui-ci soit compris entre le champ
de retournement déterminé par micromagnétisme et le champ de retournement cohérent. Au
bout d’environ 1.38 ns, 'aimantation de la particule s’inverse. Si 'on regarde la norme de
I’aimantation moyenne, on s’apercoit que celle-ci n’est pas rigoureusement constante. Elle
commence par diminuer puis vaut 1 a nouveau quand I'aimantation est dans le plan. Ensuite
elle diminue de nouveau et a la fin vaut 1 (I’état d’équilibre final étant toujours monodo-
maine). On passe donc par un état ot les moments magnétiques ne sont plus rigoureusement
alignés. Le retournement est initié par les atomes du centre de la particule : ceux-ci n’ayant
pas d’anisotropie magnétique sont plus libres de précesser autour de ’axe z et entrainent,
via I'interaction d’échange, les autres atomes dans le retournement. On passe alors par un
état dynamique ot I'angle maximum entre un moment du centre et un moment du bord de
la particule vaut 2°.

1.5 : - ——31.0000
_— 40.9995
05} o
10.9990 —
N L 8
8 0.0 5
05} 40.9985 —
10p - — 10.9980
0.0s 200.0ps 1.2ns 1.4ns
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F1G. 5.7 Evolution de la projection du moment total de la particule sur Uaze z (en noir)
et évolution de sa norme (en gris) au cours du retournement de l’aimantation. A linstant
t =0, le champ magnétique a été appliqué le long de ['axe z dans le sens opposé au moment
total de la particule. La norme du champ est Hepy = 1.7 x 10° A/m.

Dans le calcul précédent, I'énergie diminue au cours du temps (voir fig. [5.§(a)). Nous avons
tracé pour comparaison 1’énergie de la particule en fonction de 'orientation du moment total
de la particule, et pour le méme champ magnétique, lorsque la particule reste monodomaine
(chemin de retournement cohérent). Dans ce schéma, la particule doit encore franchir une
petite barriére d’énergie pour se retourner (voir figure (a)), ce qui explique que le champ
nécessaire pour réaliser le retournement cohérent soit plus important. On a donc trouvé un
chemin de retournement qui est plus facile que le retournement cohérent.

Dans la suite de notre étude, nous nous intéresserons au retournement thermiquement
activé de 'aimantation. Aussi nous allons déterminer la barriére d’énergie qui correspond,
en champ nul a ce type de retournement. On calcule alors la variation de 1’énergie magné-
tique en fonction de l'orientation du moment total de la particule, lorsque la configuration
magnétique suit le mode de retournement que nous avons trouvé (voir figure [5.§(b)). On
observe deux positions d’énergie minimum pour v = 0 et w. Pour passer de 'un a 'autre il
existe une barriére d’énergie qui correspond au cott énergétique pour effectuer le retourne-
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ment. La valeur de cette énergie est surprenante : la barriére d’énergie prévue par le calcul
de micromagnétisme est rigoureusement égale a celle prévue par le retournement cohérent
soit AE = Kq+ ), k;. Autrement dit, le nouveau chemin de retournement que nous avons
trouvé n’est pas plus facile, en champ nul, que le chemin du retournement cohérent. Ceci
vient du fait que, dans les deux cas, on a ||mg|| = 1 quand I'aimantation est dans le plan (le
cas énergétiquement le plus défavorable). En conséquence, si I'on considére un retournement
thermique de la particule en champ nul (retournement aidé par I’agitation thermique), le
résultat du modéle de retournement cohérent sera le méme qu’avec un modéle plus élaboré
tel que celui exposé ici.

Ho,e = 1.7x108A/m He =0
0.5 X 0 0.2 ——— 10.08
(@ = (b) ‘
= ; E
= 0.0 0.0F
[} 1
@ E o, "
g -0.5 *é -0.2F
o 3
€ 1.0 5 0.4F
J;; [;]
§ _ Calcul de Micromagnétisme 06 — Calcul de Micromagnétisme
T -1.5F - — - Retournement cohérent e — — — Retournement cohérent
= 0 0.21 0.47 0.67 0.87 T 0 0.2 0.47 0.6m 0.8n T
Y Y

F1G. 5.8 (a) Variation de l’énergie en fonction de l’angle y entre le moment total de la par-
ticule et l'aze z, (a) pour Hepy = 1.7x 105 A/m et (b) pour Hepy = 0. La courbe en trait plein
représente le cas ou la configuration magnétique suit le chemin de retournement déterminé
par micromagnétisme et la courbe en tiret représente le cas du retournement cohérent.

5.1.3 Conclusion

Il est délicat de conclure sur la validité du modéle de retournement cohérent dans le cas
que nous venons de traiter. En effet, a trés basse température, ce modéle fait une erreur de
l'ordre de 20 a 30 % sur le champ de retournement. Cependant, en champ nul, il fournit
une bonne description du retournement thermiquement activé car la barriére estimée par
ce modéle est la bonne. L’utilisation de ce modéle ne pose donc aucun probléme lorsque
'on g’intéresse a des mesures de susceptibilité en champ nul (par exemple dans les études
des références [Rusponi et al., 2003; |Weiss et al., 2005]). Lorsque 'on s’intéresse a un cycle
d’hystérésis & température finie, 'erreur est difficile a estimer mais est certainement inférieure
a4 20 %. Etant donné la grande simplicité du modéle du retournement cohérent, nous nous
placons dans le cadre de cette approximation pour fournir une description des phénomeénes
de retournement de l’aimantation dans les assemblées de particules. Cette analyse constitue
alors une premiére étape qui pourrait étre améliorée en tenant en compte du retournement
"presque cohérent”.
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5.2 Influence des effets thermiques sur le retournement
de ’aimantation d’une particule

Afin de pouvoir interpréter les mesures réalisée a température non nulle que nous avons
mené sur les nanoplots de cobalt sur Au(788), nous introduisons l'effet de la température
sur le retournement de l'aimantation d’une nanoparticule. Afin de décrire I'essentiel des
phénomeénes physiques lors du retournement, nous nous restreignons & une description en
terme de macromoment. On considére alors une particule dont le moment total 77 (et dont
la norme g est constante), avec une anisotropie magnétique uniaxiale, alignée avec l’axe
z. La MAE K tient compte de I’énergie d’anisotropie magnéto-cristalline et de 1’énergie
d’anisotropie de forme.

5.2.1 Etat a I’équilibre thermique

Nous considérons tout d’abord la réponse d’une particule a un champ lorsque celle-ci
est a I'équilibre thermique. Ce cas correspond a une mesure ou le temps d’observation est
suffisamment long pour permettre a la particule de fluctuer. On observe alors la moyenne
de 'aimantation au cours du temps. L’énergie d’une particule est donnée par le modéle de
Stoner-Wohlfarth (eq. ) A partir de cette équation on évalue la réponse a I’équilibre
de la particule au champ magnétique pour une température donnée en calculant la fonction
de partition du systéme. On trouve ainsi que la projection du moment magnétique sur ’axe
z, li, est donnée par |Fruchart et al., 2002| :

» sinh (2&) ex (Hfg)
M(h,T*):—hJFQ\/Z () e (7

z T Erfi (/4 ) + Bt (/572

ou T* est la température réduite kgT' /K et h est le champ réduit H/Hy avec Hx = 2K/ pop
(eq. p.14).

La figure [5.9) présente la réponse d’une particule calculée a ’aide de I’équation dans

le cas ol la MAE est soit positive, soit négative. Lorsque la MAE est positive, la courbe a

0 K montre que seuls deux états sont possibles : le moment est donc toujours parfaitement

paralléle au champ. Ainsi, le moment est toujours dans le minimum d’énergie le plus favorable

(voir figure5.9|(c)). Quand on augmente la température, les fluctuations du moment induisent

une forme en "S". On a la réponse d’un systéme Brillouin % |du Trémolet de Lacheisserie,

2001] : le moment est toujours essentiellement dans les minima de I’équation (1.19)) et fluctue

de I'un & lautre, ce qui contribue & diminuer (). Si la température est plus grande encore,

le moment peut également fluctuer autour des minima d’énergie et on se rapproche d’une

réponse de type Langevin d’un systéme parfaitement isotrope |Chantrell et al., 1985;|Fruchart

et al., 2002]. D’aprés P'équation (5.16), on évalue que, pour une erreur inférieure a 5 %, le

moment est décrit par le modéle Brillouin % si T* < 1/20 et par le modéle Langevin si

" > 6.

Dans le cas ou la MAE est négative, la courbe & 0 K présente deux types de régions : pour

|h| > 1, le moment est aligné avec le champ magnétique. Pour |h| < 1, p, est proportionnel

au champ. Dans ce régime, les orientations de plus basse énergie sont telles que 'angle entre

(5.16)
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Fi1G. 5.9 Réponse d’une particule a [’équilibre thermique, pour un champ magnétique aligné
avec l'aze d’anisotropie magnétique. (a) Cas ot la MAFE est positive. (b) Cas ou la MAE est
négative. (c)-(d) Energie de la particule en fonction de l’angle entre l'aimantation et l'aze 2
pour un champ h = 0.1 dans le cas ot la MAFE est (c) positive et (d) négative. Les fleches
indiquent la direction de l’aimantation dans les minima.

le moment magnétique et le champ est constant (la pointe du vecteur 77 décrit alors un cercle
perpendiculaire & I'axe d’anisotropie magnétique). L’angle v entre 77 et ’axe d’anisotropie
magnétique varie avec le champ tel que cosy = —h. Si la température est plus élevée, on
conserve globalement la méme réponse mais on observe une légére diminution de (u.). Cette
baisse n’est pas due a des fluctuations d’un minimum a un autre. En effet, quelle que soit
la position du moment dans un minimum, la projection sur 'axe z est toujours la méme
(voir figure [5.9(d)). Cette diminution est donc due aux fluctuations du moment autour
des positions de plus basse énergie. Si la température augmente encore, ces fluctuations
augmentent et on se rapproche du cas isotrope de Langevin.

5.2.2 Effets dynamiques

Si le temps d’observation de la particule ne permet pas a celle-ci d’atteindre I’équilibre, on
ne peut plus appliquer les calculs précédents car il faut tenir compte des effets irréversibles.
Dans ce cas, on peut observer 'ouverture d’un cycle d’hystérésis. Le temps d’observation est
donné, par exemple, par le temps que 'on prend pour réaliser la mesure d’'un cycle. Moyen-
nant quelques approximations, on peut décrire ces effets a ’aide d’une équation maitresse.

Nous nous limitons & une description ot le moment est toujours orienté dans un de ses
minima d’énergie, ce qui correspond au modéle Brillouin % Cette hypothése est justifiée
car nous nous intéressons aux effets irréversibles, qui ont lieu pour 7" < Tp (voir 1’équa-
tion ((1.21])). Pour un temps de mesure de 'ordre de la minute 75 ~ K/25kp, si bien que le
modeéle sera valable, & 5 % prés, pour T < 1.25T5.

Nous nous intéressons d’abord au cas ot la MAE est positive. Nous décrivons I'évolution
de probabilité que la particule soit aimantée vers le haut n; ou vers le bas n;. A 'aide de
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'équation ([1.19)), on calcule les barriéres d’énergie de passage d’un état a un autre [Stoner
et Wohlfarth, 1948 :

E;=K(1—h)?et By =K(1+h)” (5.17)

ot Ej; (resp. Ej)) est la barriére d’énergie pour passer de 1’état bas a I’état haut (resp. de
I'état haut a I’état bas). Les fréquence de passage d'un état & un autre sont données par une
loi de Boltzmann :

ppr = voe Pr/RET ot py ) = ype Fri/keT (5.18)

o 1y est une fréquence d’essai estimée de Pordre de 10'° Hz |Wernsdorfer et al., 1997]. Ces
fréquences permettent de formuler 'équation maitresse qui donne I’évolution de ny |Chantrell
et al., 1994; |Street et Brown, 1994] :

d?’LT
——= =npy —mpy = (L=ny)piy —nypyy (5.19)

dt
Cette équation permet d’évaluer le temps de mise a 1’équilibre des particules pour un
champ magnétique et une température donnés. Si 'aimantation des particules est initiale-
ment dirigée vers le haut, la solution de I’équation (5.19) est :

ny(t) = —24 4 (1 - L) et/ (5.20)
Pt P Pt P

avec 7 = (p; + py1) ", le temps caractéristique qui donne la vitesse de retour vers I'état
d’équilibre. Quand t tend vers 'infini, on obtient :

2h H.
(pz)/pe = 2ny — 1 = tanh (ﬁ) = tanh (%) (5.21)

ce qui correspond a la fonction de Brillouin % qui décrit ’état d’équilibre d’une assemblée
de moments qui ne peuvent étre que dans deux états discrets.

On utilise ’équation maitresse pour calculer des cycles d’hystérésis. Pour cela, on incré-
mente le champ magnétique de 0 H & chaque pas de temps 6t. On calcule alors la probabilité
que la particule soit dans I’état haut & I'instant ¢ 4+ 0t en résolvant I’équation ([5.19) avec la
condition initiale nyy = ny(¢). On peut ainsi balayer le champ magnétique a la vitesse souhai-
tée et regarder la réponse des particules. Une étude détaillée de ce type de cycles d’hystérésis
peut étre trouvée dans |Baudot, 2003a]. Nous donnons dans la figure quelques exemples
afin de comprendre I'importance des effets dynamiques dans la réponse d’une particule ma-
gnétique a un champ.

Les figures [5.10)(a)-(c) présentent trois cycles pour trois températures différentes et pour
un méme temps de mesure. On constate qu’en-dessous de T* = 0.05, les cycles sont ou-
verts en raison d’effets irréversibles. A 0 K, le cycle est parfaitement carré. [L’aimantation ne
bascule que lorsque que le champ magnétique dépasse le champ d’anisotropie Hy. Pour des
températures plus élevées, le champ de basculement diminue : en effet, ’activation thermique
aide I'aimantation & se retourner et a atteindre le minimum d’énergie le plus favorable. Dés
que la barriére d’énergie pour basculer est suffisamment basse par rapport a I'activation
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FiGg. 5.10 Cycles d’hystérésis d’une particule magnétique calculés a aide de [’équation
maitresse. (a)-(c) Cycles effectués en 80 s aux températures respectives de T* = 0, 0.02 et
0.05. (d) Cycle effectué en 8 s pour T* = 0.05.

thermique, la particule se retourne (voir |Wernsdorfer, 2001]). Pour T* > 0.05, les fluctua-
tions thermiques sont telles que la particule atteint rapidement I’équilibre : on a cette fois-ci
une courbe en S qui correspond a I’équation . Cette température correspond donc a
la température de transition entre le régime superparamagnétique et le régime bloqué et
est appelée température de blocage. On peut se rendre compte de 'importance des effets
dynamiques sur la figure [5.10)(d). La température est la méme que dans la figure [5.10)(c) mais
on balaye le champ 10 fois plus vite. Dans ce cas la particule n’a pas le temps d’atteindre
I’équilibre statistique et on observe a nouveau 'ouverture d’un hystérésis. Il est important
de noter que la température de blocage n’est pas une grandeur intrinséque au systéme mais
dépend du temps d’observation du systéme.

Nous avons présenté les effets dynamiques lorsque la MAE est positive. Qu’en est-il
lorsqu’elle est négative ? Les effets dynamiques se manifestent par le temps caractéristique
nécessaire au passage du moment d’un minimum d’énergie a un autre. Lorsque la MAE est
négative, les positions de minimum d’énergie sont définies telles que cosy = —h. Dans ce
cas, si le moment fluctue d’un minimum & un autre, on n’observe pas de modification de p..
Ainsi, si 'on suppose que 'aimantation ne fluctue pas autour des minima, la température
n’a aucune influence sur la réponse qui reste présentée dans le figure [5.9(b) a 0 K.

5.2.3 Conclusion

Nous avons décrit ici un modéle qui permet, en se restreignant a ’hypothése du macro-
moment, de considérer 'effet de la température sur le retournement de I'aimantation d’une
nanoparticule. Ce modéle nous permettra, au chapitre [6] de décrire précisément les mesures
en tenant compte de l'effet de la température. Nous tiendrons compte par ailleurs de la
distribution de MAE dans ’assemblée de nanoparticules.
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5.3 Retournement de ’aimantation d’une particule au
sein d’une assemblée

Nous avons jusqu’a présent décrit les propriétés magnétiques de nanoparticules isolées.
Cependant, les études que nous allons mener seront faites sur des assemblées d’ilots dont
la densité (3.5 x 10'? nanoparticules par centimétre carré) est importante. Dans ce cas, les
propriétés risquent d’étre modifiées en raison de couplages magnétiques entre particules. Les
couplages peuvent étre de deux origines différentes : soit via une polarisation des électrons
de conduction du substrat |Bruno et Chappert, 1991], soit via le champ dipolaire créé par
chaque nanoparticules. Le probléme du couplage via les électrons sera discuté au chapitre [6]
Nous discutons particuliérement le probléme des couplages dipolaires.

Lorsque I'on considére ’assemblée de nanoparticules, chaque macromoment subit un
champ effectif qui est la somme du champ extérieur H et du champ d’interaction dipolaire.
Ce champ Hfﬁp correspond a la somme des champs créés par chacune des autres particules.
Dans un souci de simplification, on représente les particules par des dipoles ponctuels et
on néglige leur extension spatiale dans le calcul du champ dipolaire créé, ce qui se justifie
lorsque la distance entre dipoles et bien supérieure (de I'ordre de 5 fois) au diamétre des
nanoparticules. A plus courte distance, cette approximation conduit a sous-estimer I'intensité
de l'interaction [Altbir et al., 1998|. Dans le cadre de cette approximation, le champ créé par
I’ensemble des dipoles sur le site ¢ a la forme :

dip ™ gq r?j r% :

JF

ol /7] est le macromoment sur le plot j et 7“7} le vecteur qui lie le plot ¢ au plot j. De
nombreuses études se sont déja penchées sur ce probléme (voir par exemple |Chantrell et al.,
1996} | Andersson et al., 1997; |[Russier et al., 2000]) et ont notamment introduit la notion
de température d’interaction pour décrire la force des couplages. Nous avons réalisé une
étude similaire, avec des paramétres (distribution des nanoparticules dans 'espace, moment
magnétiques...) proches du cas des nanoplots de cobalt sur Au(788) ce qui nous donnera une
base solide pour discuter la présence éventuelle des interactions au chapitre [6]

5.3.1 Principe du calcul

Nous avons développé une simulation Monte Carlo cinétique adaptée a ce probléme. Ce
type de simulation a déja été décrit au chapitre [3| aussi nous ne donnons que les détails
particuliers au probléme. Nous nous plagons dans ’approximation Brillouin %, comme dans
la section . Les barriéres d’énergie de retournement sont données par 1’équation ([5.17))
ot I’'on remplace le champ magnétique par le champ effectif. A un pas de calcul donné, on tire
au sort une particule. Sa probabilité p de retournement est donnée par la théorie des états
de transitions |Reif, 1965| et sa barriére d’énergie de retournement. On tire alors un nombre
aléatoire. Si celui-ci est inférieur a p on retourne 'aimantation de la particule, sinon on ne
fait rien. Le temps associé & un pas est 7o/Npere, OU o est le temps d’essai d’une particule
et Npgre est le nombre de particules dans la simulation. Cet algorithme est plus simple
que l'algorithme décrit au chapitre |3| mais présente 'inconvénient d’étre lent car on choisit
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souvent des événements qui ne peuvent pas se produire, du fait de leur trop faible probabilité.
Il n’est pas possible d’utiliser la simplification qui consiste a faire un choix pondéré comme
au chapitre [3| car, dans le cas que nous allons traiter, les barriéres évoluent au cours du
temps. Ainsi, faire un choix pondéré pour choisir I’événement & effectuer s’avére trés coiiteux
en terme de temps de calcul, car il faut constamment remettre a jour la totalité des registres
du programme. Notre algorithme limite le temps d’observation a quelques microsecondes. Ce
type d’algorithme a déja été appliqué avec succés dans de nombreux problémes de dynamique
de particules en interaction |Chantrell et al., 1996; | Andersson et al., 1997; |Russier et al.,
2000]. Les calculs ont été réalisés sur des réseaux carrés contenant 30 x 30 particules, et avec
des conditions aux limites périodiques. En raison des ces conditions aux limites, le champ
dipolaire est calculé jusqu’aux trentiémes voisins.

Nous considérons le cas ou les axes d’anisotropie magnétique des particules sont tous
perpendiculaires au plan du réseau, dans la direction z. Dans le cadre d’une approximation
Brillouin %, les moments magnétiques sont toujours paralléles a I’axe d’anisotropie magné-
tique et I'expression du champ dipolaire se simplifie :

H: = — L 5.23
dip A7 - T3~ ( )
j# Y

Dans la suite, on note Hgip la norme de ce champ lorsque tous les moments magnétiques
sont paralléles et de méme sens que e, .

Nous avons réalisé des simulations sur un réseau de particules proche de celui que nous
présentons au chapitre [6] Nous considérons des nanoplots contenant 250 atomes. Le moment
magnétique par particule est alors p = 575 up(2.3 pup/atome). Nous avons ensuite pris une
valeur d’énergie d’anisotropie magnétique de K = 20 meV qui est de l'ordre de grandeur
de celle que nous trouvons au chapitre [} Le champ d’anisotropie vaut alors poHr = 1.2 T.
Afin d’observer dans cette partie des effets importants liés au couplages, nous avons considéré
une distance entre particules plus faible que celle sur Au(788). Ainsi nous avons considéré
un réseau carré, de paramétre de réseau d = 2.3 nm. Nous discuterons a la fin de cette étude
les valeurs attendues pour I’étude sur la vraie surface. Lorsque tous les moments sont dirigés
vers le haut, la norme du champ dipolaire ressentit par les particules est :

1 1 10

Wt d® £ (ry/d)? ~ dnd

(5.24)

Le facteur ¢ est purement géométrique et sans dimensions qui vaut environ 8.5 pour un
réseau carré. On obtient donc pHgy;, = 0.36 T.

5.3.2 Cycles d’hystérésis

Nous considérons tout d’abord l'effet des couplages dipolaires dans le régime bloqué,
c’est & dire le régime ot I'on observe des cycles d’hystérésis. Considérons un échantillon ot
tous les moments magnétiques sont orientés vers le haut (77.€; > 0). En champ nul, chaque
moment subit le champ dipolaire imposé par 'ensemble des autres moments magnétiques.
D’aprés 'expression (5.23)), ce champ est opposé a la direction de chaque moment magnétique

— . . . . PR ,. N
et vaut donc —Hgipez. Si 'on diminue progressivement le champ magnétique extérieur, a
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température nulle, on observe un début de retournement lorsque le champ effectif ressenti
par les moments magnétiques est égal a leur champ d’anisotropie. Le retournement commence
alors pour H = —Hg + ]Hgip|. Comme a partir du moment ou le retournement commence,
le champ moyen (Hy;,) ressenti par les moments magnétiques diminue, le retournement de
Paimantation de 'échantillon va s’étaler entre —Hy + Hy,, et —Hy — HY, .

Le résultat de la simulation est montré pour différentes températures dans la figure [5.11]
Sur le cycle simulé & 0 K, on constate que le retournement a lieu pour des champs magnétiques
plus faibles de 0.36 T par rapport au cycle sans interaction et s’étale sur 0.72 T. Quand la
température augmente, l'effet relatif des interactions augmente encore. En effet, le champ
de retournement d’une particule isolée diminue et se rapproche de la valeur de Hgip. Dans
la simulation a 25 K, le retournement est beaucoup plus étalé (sur 1.3 T) que dans le
cas sans interaction (sur 0.6 T). On remarque que les interactions ont toujours tendance a
produire un retournement pour des champs plus faibles et & diminuer 'aimantation moyenne
de I'assemblée. Il semble par contre que la température de blocage du systéme ne soit pas
affectée par la présence des interactions. Celle-ci reste caractéristique de la particule unique
et 'expression qui la défini reste valable. On trouve dans notre calcul une température
de blocage de I'ordre de 50 K. Au dela, on observe un cycle fermé avec la courbe en S typique
du superparamagnétisme. On note cependant que cette courbe est différente de celle obtenue
dans le calcul sans interaction.
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F1G. 5.11 Cycles d’hystérésis d’une assemblée de particules en interaction dipolaire (courbes
continues). Les courbes en tirets donne la référence du systéme équivalent sans interaction
dipolaire. Les parameétres sont d = 2.3 nm, p = 575 up et K = 20 meV. Les cycles sont
calculés a l'arde du programme de Monte Carlo en balayant le champ magnétique de +3 a
-3 T en 1057y ~ 10 ps. Les températures sont (a) T=0 K (b)) T =25 K et (¢) T =50 K.

5.3.3 Reégime superparamagnétique

Dans le régime superparamagnétique, la réponse de 1’assemblée de particules a qualita-
tivement la méme allure que celle des assemblées de particules sans interaction (voir par
exemple la figure m(c)) Etant donné I'hypothése Brillouin % que 'on a faite, le moment
d’un ilot ne peut étre que dans 'un des minima d’énergie si bien que la réponse d’une as-
semblée de particules isolées a ’équilibre est décrite par I’équation . La forme en S des
cycles calculés dans le cas ou I’on considére les interactions rappelle la réponse des particules
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isolées mais il est impossible d’ajuster ces courbes a 'aide de I’équation . Il faut en fait
considérer une température effective qui décrit la force des interactions.

Nous avons montré que lorsque tous les moments sont dans le méme sens, ils subissent
un champ dipolaire Hgip. Dans le cas contraire, le champ moyen ressenti par les particules
est Hay = —Hg,m(H) (ot m(H) = (u.)(H)/ut). On traite le probléme en champ moyen en
remplacant le champ magnétique dans la réponse Brillouin % d’une particule isolée (équa-
tion (5.21])) par le champ moyen effectif. On a donc :

pop(H — H(%pm(H))]

(5.25)

m(H) = tanh { T

Cette expression n’a pas de solution analytique mais on peut en trouver une expression
approchée. Sil'on se place dans le régime ou pom(H)pHq;, < popd < kT, on a :

popH :LLOILLHgip):| popH
m(H) = tanh 1— —— = tanh
( ) |: kBT ( kBT k’BT—F ILLQ/,Lng

(5.26)

Si I'on définit ’énergie d’interaction Fj,; = ,uo,quZ-p, on décrit la réponse du systéme a I’aide
d’une température effective. En effet, dans le régime superparamagnétique, les moments
fluctuent a cause de I'agitation thermique mais aussi a cause de ’agitation de leurs voisins.
La température a prendre en compte pour décrire le régime superparamagnétique est alors
Tepp =T+ Tipy =T + Eipe/kp ot Ty est appelée température d’interaction. On décrit la

réponse du systéme par la fonction de Brillouin % et la température effective :

pop }

k(T + Tint) 27

m(H) = tanh {
Une telle expression est analogue a la théorie du champ moléculaire de Weiss |Aharoni, 2001].
Dans une assemblée de moments magnétiques (atomes ou nanoparticules) en interaction et
dans I’approximation de champ moyen, la température d’interaction défini 'influence de I'en-
semble des moments sur la réponse magnétique d’'un moment. On note par ailleurs que, dans
le cas d’interactions aux premiers voisins, la température d’interaction définit la température
de Néel du systéme |Aharoni, 2001| : 'ensemble des moments magnétiques présente alors un
état en damier antiferromagnétique ot chaque moment pointe dans la direction opposée a
celle de ses voisins. Dans le cas que nous avons traité, 'interaction est a longue portée si bien
que la possibilité d’une telle transition de phase n’est pas évidente [Belobrov et al., 1983;
Sadreev, 1986).

Avec nos valeurs numériques, on estime Tj,; = 12.3 meV= 140 K. Nous avons tracé
dans la figure la réponse dans le régime superparamagnétique du réseau précédent
pour différentes températures. On ajuste ’ensemble des courbes avec I’équation en
prenant T;,, comme paramétre ajustable. On trouve alors 130 £ 1 K ce qui est en bon
accord avec I'estimation que nous en avons faite. On a donc un régime superparamagnétique
en interaction. Ce régime n’est pas restreint au cas fortement anisotrope que nous avons
traité mais on peut généralement modéliser la réponse du systéme par celle du systéme sans
interaction en tenant compte d’'une température effective qui décrit la force des interactions.
Ceci a notamment été observé dans le cas d’alliages granulaires Co-Cu |Allia et al., 2001] ot
la MAE des grains est trés faible.
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| ——T= 50K
——T =100 K
05F = T=200K
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Fi1c. 5.12 Courbes d’aimantation d’une assemblée de particules magnétiques en interac-
tion dipolaire, dans le régime superparamagnétique. Les points correspondent a la simulation
Monte Carlo de la figure et les lignes correspondent a [’équation avec la tempé-

rature d’interaction T}, = 130 K.

On peut résumer 'effet des interactions en étudiant la susceptibilité en champ nul de ce
type d’échantillon. Ce type d’étude a permis de bien caractériser le phénoméne de superpa-
ramagnétisme dans des assemblées ot les interactions sont négligeables |Rusponi et al., 2003;
Weiss et al., 2005 et a été décrit au chapitre [} Il permet également de mettre en évidence
les interactions et leurs effets sur la dynamique du systéme |Chantrell et al., 1996 |Andersson
et al., 1997|. La figure montre le résultat de la susceptibilité en champ nul pour le sys-
téme précédent, et le systéme équivalent ot I'on a supprimé les interactions. La susceptibilité
a été calculée en simulant la réponse du systéme a un champ sinusoidal d’amplitude 10 m'T,
et de fréquence 0.05/m ~ 50 MHz. La partie réelle de la susceptibilité correspond au signal
en phase avec le champ magnétique soit [Andersson et al., 1997| :

X Z m(t)sin(27 ft) (5.28)

avec t le temps dans la simulation, m(t) la somme des moments de chaque particule de
I’échantillon considéré. La variation de la susceptibilité en fonction de la température pré-
sente dans les deux cas deux parties. A basse température, le signal est nul car 'aimantation
est bloquée et a haute température on a une réponse caractéristique de systéme superpara-
magnétique. On note que la transition du régime bloqué vers le régime superparamagnétique
se fait dans les deux cas a la méme température T = 45 K. La température de blocage ne
dépend donc que de la valeur de la MAE et de la fréquence du champ magnétique, mais pas
de la présence éventuelle de couplages. Le maximum de susceptibilité est moins élevé dans
le cas du systéme qui présente des interactions car les interactions augmentent les fluctua-
tions et atténuent la réponse de I'assemblée. Ce résultat est cohérent avec de nombreuses
autres études de simulations sur des systémes proches [Andersson et al., 1997; |Chantrell
et al., 2000]. Les deux courbes peuvent étre reproduites a 'aide de 'équation (1.23)) avec
Xeqg X (T + Tiny)~'. Dans le cas ou l'on n’a pas d’interactions, on trouve que Tj,, = 0 K et
dans le cas avec interactions, on trouve Tj,; = 130 K. Le régime superparamagnétique est
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donc bien équivalent & un systéme de particules isolées avec la température effective telle
qu’on I’a définie avant. La température d’interaction peut étre déterminée graphiquement en
tracant I'inverse de la susceptibilité |Aharons, 2001|. Dans le régime superparamagnétique,

on trouve une droite qui coupe 'axe des températures pour T' = —T;,;.
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Fi1Gg. 5.13 Partie réelle de la susceptibilité dynamique pour un échantillon sans ou avec
interactions. Les points correspondent au calcul de Monte Carlo et les lignes sont des ajuste-
ments a l’aide de [’équation . Dans la figure (b), les pointillés indiquent la prolongation
du régime superparamagnétique vers les plus basses températures. Cette droite coupe ['axe des
températures pour T' = —T;,;.

5.3.4 Discussion

Dans cette étude, nous avons mis en évidence la modification des propriétés magnétiques
d’une particule magnétique lorsque celle-ci est en interaction dipolaire au sein d’une assem-
blée. Nous avons observé, a l'aide de simulations Monte Carlo cinétique, la transition d’un
régime bloqué vers un régime superparamagnétique. De maniére surprenante, la température
de blocage ne dépend pas de la présence des interactions et la largeur de la transition du ré-
gime bloqué vers le régime superparamagnétique est la méme que dans le cadre d’un systéme
avec interactions. Par contre, la réponse dans le régime superparamagnétique dépend de la
présence d’interactions. Il est possible de la décrire comme celle de particules isolées avec
une température effective, liée a I’énergie d’interaction entre moments. Ce concept permet
d’estimer la force des interactions dipolaires entre particules. Regardons ce qu’il en est dans
les cas des nanoplots de cobalt sur Au(788). Dans I’étude reportée dans |Weiss et al., 2005],
les nanoplots contiennent 250 atomes en moyenne. Les distances étant de 3.9 nm et 7.2 nm
respectivement dans les directions perpendiculaires et paralléles aux bords de marches, on
estime T;,; ~ 15 K. Cette température est trés nettement inférieure a celle trouvé dans
I'étude numérique reportée ici, car, sur la surface Au(788), les distances sont plus grande
que celles que nous avons considéré. Il s’avére qu’il est difficile de créer, sur la surface Au(788)
des ilots contenant plus de 250 atomes, en raison des risques de coalescence entre plots lors
de I’élaboration. Il sera donc trés difficile d’observer de telles interactions. Ainsi, les barres
d’erreurs dans I'étude de la susceptibilité en champ nul des nanoplots par Weiss et al. ne
permettent pas d’observer une si petite température d’interaction.
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5.4 Conclusion

Nous avons étudié dans cette partie, du point de vue théorique et a ’aide de simulations
numériques, les propriétés magnétiques de nanoparticules du point de vue de la particule
isolée et du point de vue d'une assemblée de particules. L’étude par micromagnétisme nous
a permis d’étudier I’hypothése du retournement cohérent dans des nanoparticules de forme
cylindrique. Nous avons mis en évidence que dans la gamme de diamétre que nous avons
considérée (jusqu’a 5 nm), Pétat d’équilibre est toujours monodomaine méme si ’on diminue
I’énergie d’échange d’un facteur 10. Par contre, dans le cas ol ’anisotropie magnétique n’est
localisée que sur les bords, le champ pour lequel I'aimantation de la particule s’inverse est
inférieur au champ prédit par le modéle de Stoner-Wohlfarth. Cet effet a été interprété par
un retournement presque-cohérent de ’aimantation de la particule et la norme du moment
de la particule n’est pas constante au cours du retournement. Les écarts que nous avons
trouvés sont de lordre de 30 % . Toute fois, la barriére d’énergie prévue par le modéle
de Stoner-Wohlfarth pour retourner 'aimantation de la particule en champ nul est égale a
celle trouvée par les calculs de micromagnétisme. Il est donc possible d’utiliser le modéle
de Stoner-Wohlfarth en premiére approximation pour I'é¢tude du magnétisme de ce type
de particule. L’erreur faite par rapport a la réalité sera d’autant plus faible que le champ
magnétique est faible.

Nous avons ensuite décrit I'influence de la température sur le retournement de I'aiman-
tation des nanoparticules et les effets cinétiques associés a 'aide d’'un modéle basé sur une
équation maitresse. Ce modéle est un outil trés performant pour interpréter des mesures sur
des nanoplots isolés. Ainsi, dans le chapitre suivant, nous 'utilisons pour décrire I'effet de la
distribution de I’énergie d’anisotropie magnétique des nanoplots au sein de ’assemblée sur
la forme des cycles.






Chapitre 6

Distribution de 1’énergie d’anisotropie
magnétique dans des assemblées de plots
de cobalt

Dans ce chapitre, nous allons nous intéresser aux propriétés magnétiques des nanoplots
de cobalt sur Au(788). La qualité de l'ordre et I’étroitesse de la distribution de taille des
nanoplots fait de ce systéme un échantillon modéle pour ’étude des propriétés magnétiques
tant du point de vue de la particule unique que des effets du réseau. Un des paramétres clef
dans ces nanostructures est I'énergie d’anisotropie magnétique (MAE). En effet, ¢’est a cette
grandeur qu’est liée la température de blocage des nanoplots. Les efforts de la communauté
du magnétisme se dirigent actuellement vers la recherche de nanoparticules a fortes MAE,
d’oui la nécessité de bien comprendre I’origine physique de la MAE et de comprendre le lien
avec la morphologie de la nanoparticule. Pour cela, on peut déterminer expérimentalement
la distribution de MAE dans une assemblée de nanoparticules bien caractérisée. C’est, par
exemple, ce qui a été fait récemment dans une étude par Rusponi et al. |Rusponi et al.,
2003] sur des nanoplots de Co sur Pt(111) ou I’ajustement de la susceptibilité en champ
nul permet de montrer que ’anisotropie est proportionnelle au périmétre des ilots dans ce
systéme. Extraire la distribution de MAE & partir d’'une mesure magnétique n’est pas une
chose facile. Si plusieurs méthodes semi-empiriques existent dans le cas de particules ou
les effets cinétiques sont négligeables (modéle de Preisach |Preisach, 1935; |Stancu et al.,
2000; |Cerchez et al., 2002|, technique du AM |Wu et al., 2003|), les études sur des particules
superparamagnétiques sont rares (voir par exemple [Spinu et al., 2003| pour la généralisation
de la technique du AM aux systémes présentant des effets thermiques).

Dans cette partie, nous montrons comment, a partir de cycles d’hystérésis mesurés a
différentes températures, on peut évaluer la distribution d’énergie d’anisotropie magnétique
de I’échantillon. Nous utilisons notamment le modéle de calcul de cycles d’hystérésis exposé
au chapitre 5| pour ajuster ces cycles en tenant compte de la distribution de MAE. De maniére
indépendante, nous comparons nos résultats a la détermination de 'énergie d’anisotropie a
I’aide des mesures de spectroscopie XMCD que nous avons effectuées a 'ESRF & Grenoble.
Dans un deuxiéme temps, nous discutons l'origine de 'anisotropie dans les nanoplots de
cobalt sur or en regardant notamment ’effet d’'un recouvrement des nanoplots par une couche
d’or.
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6.1 Nanoplots de cobalt sur Au(788)

Les propriétés magnétiques des nanoplots de cobalt sur Au(788) ont déja fait 1'objet
d’une étude & PEPFL dans le groupe de H. Brune (voir notamment le chapitre |1| et [Baudot,
2003a; |Weiss et al., 2005|). Les mesures de susceptibilité en champ nul, réalisées par Effet
Kerr Magnéto-Optique, ont montré que dans un réseau de nanoplots contenant 250 atomes
en moyenne, les nanoplots ont une anisotropie magnétique perpendiculaire & la surface et
que la distribution est étroite (environ 30 % de largeur & mi-hauteur). Cependant, le champ
magnétique limité n’a pas permis de mesurer les cycles d’hystérésis de ces nano-particules
afin de confirmer, par une mesure plus "classique" la mesure d’anisotropie. Par ailleurs, la
faiblesse des signaux n’a pas permis de réaliser de mesures sur des ilots contenant moins de
200 atomes. Nous avons donc entrepris des mesures par XMCD a I'ESRF sur un échantillon
recouvert de 0.35 MC de cobalt qui contient donc des nanoplots de 120 atomes. Cette mesure
permet, d’une part de réaliser des cycles d’hystérésis avec une grande sensibilité et sous
un champ magnétique allant jusqu’a 7 T, d’autre part de déterminer quantitativement les
moments magnétiques des atomes (voir chapitre [2)) et d’estimer la MAE a l'aide du modéle
de Bruno |Bruno, 1989; |Stohr, 1999).

6.1.1 Résultats expérimentaux
A Présentation de I’échantillon

Notre étude s’est portée sur un échantillon de 0.35 MC de cobalt sur Au(788). L’échan-
tillon a été préparé dans 'environnement ultra-vide de la ligne ID0O8 de ’'ESRF. Les dépots
étaient réalisés directement sous le STM a température variable. Nous avons déposé 0.35 MC
de cobalt & 130 K puis réchauffé ’échantillon & température ambiante. Aprés avoir réalisé
les images, nous avons transféré I’échantillon dans la chambre de mesure de XMCD. La fi-
gure montre une image de I’échantillon. Elle montre beaucoup de défauts (ilots manquant
notamment) mais la distribution de taille mesurée a une largeur a mi-hauteur de 60 % ce
qui permet de réaliser tout de méme des mesures de bonne qualité. La taille moyenne des
ilots est (V) = 120 atomes.

"« <N> ~'120 atoms]
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Fi1G. 6.1 (a) Images STM 60x 60 nm? de [’échantillon mesuré par XMCD. L’échantillon a
été préparé en déposant 0.35 MC de cobalt & 130 K puis réchauffé a température ambiante. (b)
distribution de taille correspondante. La taille moyenne des ilots de cobalt est de 120 atomes.
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B Détermination des moments de spin et orbitaux

Nous avons réalisé une série de spectres d’absorption des rayons X polarisés circulaire-
ment (XAS) afin de mesurer le moment de spin et le moment orbital des atomes de cobalt
dans ’échantillon. Les spectres ont été réalisés a T' = 10 K pour plusieurs orientations de
I'échantillon, le champ magnétique étant suffisamment grand (5 Tesla) pour saturer I’échan-
tillon et aligner les moments atomiques avec la direction de la lumiére. Chaque spectre a
été mesuré pour les deux hélicités des photons incidents et pour les deux orientations du
champ magnétique, conformément & la procédure décrite au chapitre [2. On obtient alors,
pour chaque orientation, deux spectres d’absorption py et p_, correspondant aux deux hé-
licités possibles. Un exemple de spectre, pour la direction perpendiculaire a la surface est
montré dans la figure [6.2] Enfin, le spectre de dichroisme (XMCD) est calculé en réalisant
la différence entre les deux spectres.
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Fi1G. 6.2 Spectre d’absorption des rayons X aux seuils Lo et L3 du cobalt sur I’échantillon
de nanoplots de cobalt sur Au(788). Les spectres iy et p_ correspondent & deux hélicités
différentes. La différence entre les deux spectres est montrée en-dessous et correspond au
spectre de XMCD. Encart : géométrie expérimentale.

Pour chaque angle v, nous avons mesuré le moment orbital et le moment de spin effectif
des atomes de cobalt en utilisant les régles de sommes |Thole et al., 1992; |Carra et al., 1993]
que 'on a décrites au chapitre 2l Ceci nous permet de déterminer le moment de spin et
les moments orbitaux paralléles et perpendiculaires au plan de surface. On suppose que la
variation angulaire de ,ugf I est entiérement due a la contribution du moment dipolaire de la
répartition des spins dans la cellule unité pup [Stohr et Konig, 1995]. On ajuste cette variation
avec la loi |Ohresser et al., 2001] :

e 30
n§'" = (s — pp) + Sup sin® y (6.1)
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On déduit que le moment de spin de notre échantillon est ug = 1.75 £ 0.1 pp/atome. La
variation du moment orbital est ajustée a 'aide de la relation de Bruno |Bruno, 1989] :

pi(y) = it + () — pt) sin’ (6.2)

avec ur et ué/ les moments orbitaux respectivement perpendiculaires et paralléles au plan

de surface. On déduit alors ui = 0.46 £ 0.1 pup/atome et ué/ — pt = 0.10 £ 0.01 pp/atome.
Les atomes de cobalt de notre échantillon portent donc un moment atomique py, = 2.2 £
0.1 pup/atome.

moments [M_/atome]

0.3 ; -
-90°  -60°  -30° 0° 30°  60°  90°

FiG. 6.3 Variation du moment de spin effectif et du moment orbital en fonction de [’angle
v. Les points correspondent a la détermination expérimentale a 'aide des régles de somme,

et les courbes sont des ajustements a ['aide des équations et .

Comparons maintenant nos valeurs avec celles de la littérature. Nous avons résumé les
plus pertinentes dans le tableau [6.1} Le moment atomique que nous avons trouvé est 10%
plus fort que la valeur volumique. Ceci est bien connu pour des nanostructures et se retrouve
dans les autres valeurs présentées dans le tableau. On remarque cependant que cette valeur
est plus faible que celles trouvées dans les autres études. En particulier, nous trouvons que
les ilots de Co sur Au(788) ont un moment de spin plus faible que ceux sur Au(111). Ceci
pourrait étre du au fait que des ilots placés en bord de marche ont un état de contrainte
différent des ilots placés sur Au(111). Les atomes sont donc plus proches de leur distance
d’équilibre et donc du volume. La valeur du moment orbital est nettement plus grande que la
valeur volumique, ce qui est attendu dans des nanostructures (voir notamment chapitre [1)).
Elle est également supérieure a ce qui est trouvé dans d’autres études sur des nanostructures
de plus grandes tailles et se rapproche de la valeur trouvée dans des nanostructures de trés
petites dimensions ot la quasi-totalité des atomes sont sous-coordinés (fils mono-atomiques,
trés petits ilots, adatomes). En effet, lorsque la coordinence des atomes diminue, les effets
d’hybridation sont moins forts et le moment orbital est exalté [Gambardella et al., 2003|. Si
I'on regarde le moment atomique total, on trouve une valeur de 2.2 ug/atome, ce qui est une
valeur habituelle dans les nanostructures de cobalt |Bucher et al., 1991; |Koide et al., 2001}
Rusponi et al., 2003|.



6.1 Nanoplots de cobalt sur Au(788) 137

Systéme | nms  pn pn/ps [hat
Cobalt HCP volumique® 1.55 0.15 0.10 1.7
Cluster libre (20 & 2000 atomes)® 2.1
1 MC Co/Cu(100)° 1.85 026  0.14 2.1
4 MC Co/Au(111)4 170 020  0.12 1.9
1 MC Co/Pt(997)¢ 2.03 031  0.15 2.3
Tlot, (400 atomes) sur Au(111) 210 030  0.14 2.4
recouverts d’or/

flot (1500 atomes) sur Au(111)9 0.19
Adatome sur Pt(111)" 1.10

Ilot (3 atomes) sur Pt(111)" 0.78

Fil mono-atomique sur Pt(997)¢ | 2.08 0.68 0.33 2.76
Fil bi-atomique sur Pt(997)° 1.72 0.31 0.18

Ilot (120 atomes) sur Au(788) 1.75 0.46 0.26 2.2

TL[Chen et al., 1995mBucher et al., 1991ﬁ Tischer et al., 1995]
4 Weller et al., 1995] ¢|Gambardella et al., 2002] /|Koide et al., 2001]
9| Diirr et al., 1999] "|Gambardella et al., 2003

TAB. 6.1 Valeur de moment orbital et de spin pour des atomes de cobalt dans différents
systemes magnétiques. Les moments orbitaux sont mesurés perpendiculairement a la surface.
Les grandeurs sont exprimées en g /atome.

On peut exploiter la variation angulaire du moment orbital afin d’estimer la valeur de
I’énergie d’anisotropie magnétocristalline moyenne, Kjy;c. C’est en effet cette variation qui,
via le couplage spin-orbite, est liée & I'anisotropie magnétocristalline (voir chapitre . En
effet, 'aimantation dans les métaux de transition 3d a tendance a s’aligner dans la direction
ot py, est le plus grand |Bruno, 1989; Durr et al., 1997|. Ainsi, nous trouvons une variation
convexe de p, en fonction de v (voir figure . Ceci indique que dans la direction perpendi-
culaire a la surface, le moment orbital est le plus grand et que, en conséquence, la direction
perpendiculaire est un axe facile d’aimantation pour le systéme. Le modéle de Bruno |Bruno,
1989| permet de faire le lien entre la variation de py et Kyo :

§ (1
Kyo = a—— ( — ) 6.3
MC 4ip Hy, — Ky, (6.3)

avec £ le couplage spin-orbite (70 meV pour le cobalt |Koide et al., 2001]) et o un facteur
correctif de 'ordre de 0.2 (voir chapitre [2 et |Koide et al., 2001; |Weller et al., 1995]). On
trouve alors Kj;c = 0.35 meV /atome. On calcule I’énergie d’anisotropie totale en ajoutant le
terme d’anisotropie de forme. Pour une galette bicouche circulaire de 120 atomes, K torme ~
—10 meV/plot (voir figure [5.1(b)). L’anisotropie moyenne des particules de cobalt est donc
K = (N)Kpne + Kforme = 32 meV. Cette valeur positive indique que les nanoplots ont une
direction d’aimantation facile perpendiculaire a la surface, comme cela a déja été montré
dans les études des nanoplots de cobalt sur Au(111) [Koide et al., 2001; Dudzik et al., 1999;
Diirr et al., 1999 et Au(788) |Weiss et al., 2005)|.
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C Cycles d’hystérésis

Nous avons mesuré les cycles d’hystérésis sur I’échantillon. Contrairement a I’étude avec
les régles de sommes, les cycles d’hystérésis donnent accés a toutes les composantes de
I’anisotropie, et pas seulement le terme magnéto-cristallin. Par ailleurs, I’étude de la forme
des cycles donne des renseignements sur la distribution de ’anisotropie dans I’échantillon.
Pour mesurer les cycles, nous avons enregistré I'intensité du pic Lz du cobalt en balayant le
champ magnétique entre +H,,, et —H,,4, en 7 minutes.

Nous commencons par présenter des cycles mesurés a 10 K (i.e. la plus basse température
accessible sur ID08) et pour différents angles v. Les cycles sont ouverts ce qui indique que
I'on se situe dans le régime bloqué. On observe une direction d’aimantation préférentielle
perpendiculaire a la surface. En effet, c¢’est pour v = 0° que l'on a le plus faible champ de
saturation et on observe une symétrie par rapport a I’axe v = 0° (les cycles a +60° et -60° se
superposent parfaitement). Si ’on se place dans le cadre du modéle de Stoner-Wohlfarth,
certains éléments paraissent surprenants. En effet, la similarité entre les cycles réalisés pour
|7] < 20° n’est pas prévue dans le cadre de ce modéle. Pour une anisotropie uniaxiale dont
I'axe de facile aimantation correspond a v = 0°, le modéle de Stoner-Wohlfarth prévoit, a
T =0 K, Ho(20°) = 0.57THc(0°) |Labrune et al., 1997, | Thiaville, 1998]. On note que la
température seule n’explique pas cette différence. En effet, lorsque 'on considére un retour-
nement thermiquement activé, ce rapport ne change pas spectaculairement |Thirion et al.,
2002; |Vouille et al., 2004]. Par ailleurs, la forme globale du cycle montre que 'on n’est pas
dans un cas aussi simple que celui du modéle de Stoner-Wohlfarth. Le pincement que 1'on
observe lorsque le champ est faible n’a jamais été observé dans les calculs que nous avons réa-
lisés sur des assemblées de particules identiques méme en présence d’interactions importantes
(voir notamment les figures et [.11). Par ailleurs, le retournement se fait sur une plage
de champ beaucoup plus grande (environ 2 Tesla) que dans les calculs sur des assemblées de
particules identiques, ce qui est typique d’une distribution d’anisotropie large. De tels cycles
ont déja été observés pour des nanoplots de cobalt sur Au(111) [Dudzik et al., 1999; |Koide
et al., 2001 et ont été interprétés comme la superposition d’une population d’ilots dans le
régime bloqué et d’une population dans le régime superparamagnétique |Tauze et al., 1996].

Nous avons également mesuré les cycles dans la direction de facile aimantation (v = 0°)
pour différentes températures. La coercitivité des cycles diminue progressivement quand on
augmente la température et les cycles montrent une transition du régime bloqué vers le
régime superparamagnétique vers T = 30 K. Ainsi les cycles pour T" > Tp sont fermés
et montrent une forme en S caractéristique du superparamagnétisme. Ce type de cycle
est habituellement ajusté a 'aide d’une fonction de Langevin |Dirr et al., 1999] ou d’une
fonction de Brillouin % |Rusponi et al., 2003]. Le premier cas correspond a la limite d’un
systéme totalement isotrope tandis que le deuxiéme correspond a la limite d’un systéme avec
une anisotropie infinie (voir paragraphe . Si 'on prend "aimantation par atome comme
un parameétre ajustable on peut se servir de ces fonctions pour déterminer I'aimantation.
Bien que pour 7' légérement supérieure a 1z, le systéme soit plus proche du cas Brillouin %,
on n’arrive pas a ajuster les données. Par contre, et de maniére surprenante, la fonction de
Langevin ajuste trés bien les données. On en déduit cependant que g = 4.6 pp/atome ce
qui est absurde et en forte contradiction avec la détermination a 'aide des régles de sommes.

La qualité de I'ajustement est certainement fortuite. Ce type d’ajustement est parfois la
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F1G. 6.4 Cycles d’hystérésis mesurés au seuil Lz du cobalt sur Au(788) pour différents angles
v entre la normale a la surface et le champ magnétique.

seule détermination de la taille des ilots et conduit & surestimer leur taille |Dirr et al., 1999;
Dudzik et al., 1999|]. La forme de la courbe est en fait due a une distribution d’anisotropie
de I’échantillon, comme nous le montrons dans la suite.

En se placant dans le cadre du modéle de Stoner-Wohlfarth, on peut estimer, a 'aide
des cycles, I'énergie d’anisotropie K des nanoplots. Il a déja été montré que les couplages
entre particules sont négligeables dans ce systéme |Weiss et al., 2005|, aussi, nous utilisons
les modéles de particules isolées introduits au chapitre [5} Nous reviendrons par la suite sur
la validité de cette hypothése. La température de blocage étant proportionnelle a I'énergie
d’anisotropie (équation ([1.21))), on estime :

K= ln(tmes/To)k'BTB (64)

avec In(t,es/70) ~ 29. On déduit donc K ~ 72 meV. On peut également exploiter la valeur
du champ coercitif. En effet, nous avons montré au chapitre 5] qu’a 0 K, le champ de retourne-
ment est égal au champ d’anisotropie. Lorsque la température augmente, le champ coercitif
diminue car le retournement est aidé par I’agitation thermique. On trouve alors |Scharrock,
1990; | Wernsdorfer, 2001] :

- \/%,/m (t’;‘o)] (6.5)

ou Hy est le champ d’anisotropie tel que nous avons défini au chapitre 5] Nous avons
mesurée que, a 10 K, le champ coercitif est Ho = 0.4 T. En considérant que ’aimantation
d’un nanoplot est M = (N)uy = 264 pp, on déduit K ~ 29 meV.

He(T) = Hg
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Fi1G. 6.5 Cycles d’hystérésis mesurés au seuil Ly du cobalt sur Au(788) pour différentes
températures, et pour v = 0°. Sur le cycle & 10 K, noter la mesure de la courbe de premiére
aimantation.

6.1.2 Interprétation

A partir des cycles d’hystérésis et des mesures de spectroscopie XMCD, nous avons
déterminé de trois maniéres indépendantes I'énergie d’anisotropie magnétique des nanoplots
de cobalt. Si la détermination a partir du champ coercitif (29 meV) est en accord avec
la détermination & l'aide du modéle de Bruno (32 meV), il y a un fort désaccord avec la
détermination a laide de la température de blocage (72 meV). Ce manque de cohérence
indique que notre situation expérimentale s’éloigne des hypothéses a la base du modele
de particules indépendantes et identiques. Par ailleurs, ceci est cohérent avec la remarque
formulée sur le cycle mesurée pour 7' = 10 K et v = 0° : la forme du cycle n’est pas celle d’une
assemblée de particules isolées et identiques. Il faut donc aller plus loin dans le dépouillement
et tenir compte soit de la distribution d’anisotropie (ou de taille), soit de couplages dipolaires
éventuels qu’il pourrait y avoir entre les nanoplots.

A Effet de la distribution d’anisotropie magnétique

Nous discutons d’abord les effets d’une distribution de la MAE sur la forme des cycles.
Afin de ne pas multiplier les paramétres ajustables, nous considérons que tous les ilots ont
la méme aimantation (264 pp) et que leur MAE suit une loi gaussienne.
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Discussion sur ’effet des distributions

Nous commencons par discuter 'effet d’une distribution d’anisotropie sur les cycles d’hys-
térésis. En particulier, nous nous focalisons, sur I’évolution du champ coercitif et de la
température de blocage en fonction de la largeur de la distribution d’énergie anisotropie
magnétique. Nous nous plagons dans le cadre du modéle de Stoner-Wohlfarth et nous uti-
lisons la modélisation introduite au paragraphe [5.2.2, a I'aide de ’équation maitresse. Les
cycles sont alors calculés en sommant les contributions de chaque anisotropie avec son poids
statistique donné par la distribution.

Dans le cas d'un systéme présentant une distribution d’anisotropie, il est important de
définir proprement la température de blocage. En effet, a la distribution d’anisotropie corres-
pond nécessairement une distribution de température de blocage. Plus un ilot a une grande
anisotropie plus sa température de blocage est élevée. La valeur de T mesurée expérimen-
talement est la température de blocage de [’échantillon : elle correspond a la température
en-dessous de laquelle on observe une rémanence de ’échantillon. Il n’y a aucune raison pour
que cette T corresponde a la moyenne des températures de blocage. Comme dés que des ilots
sont bloqués la rémanence apparait, la température de blocage de I’échantillon correspond a
celle des plots ayant 'anisotropie la plus importante (ou la T la plus importante). Ainsi, la
MAE déduite de la température de blocage correspond a la MAE maximum que I’on trouve
dans la distribution. La figure [6.6(a) montre un calcul de la variation de la température de
blocage en fonction de la largeur de la distribution. La température de blocage augmente
linéairement avec la largeur de la distribution et vérifie la relation :

ksTp 1+ 0.7FWHM/(K)
(K) — I(tmes/T0) (6.6)

ot FWHM est la largeur & mi-hauteur de la distribution de MAE. On déduit alors que la
température de blocage de [’échantillon est atteinte lorsque tous les ilots dont I"anisotropie
est inférieure & K., = (K)+0.7FWHM sont superparamagnétiques, ce qui représente 95 %
du nombre total d’ilots.

On peut répéter ce raisonnement pour le champ coercitif. Chaque particule a son champ
coercitif propre (ou champ de retournement moyen) qui n’est fonction que de son anisotropie
et de la température (voir équation (6.5))). Le champ coercitif de [’échantillon correspond
au champ pour lequel la moitié des ilots s’est retournée, c’est a dire la médiane des champs
coercitifs. Le calcul que nous avons fait (voir figure[6.6(b)) montre que, lorsque T' < (T), le
champ coercitif de ’échantillon est proche du champ coercitif moyen, quel que soit la largeur
de la distribution. Ce n’est que lorsque la température se rapproche de la température de
blocage moyenne que 1’on observe une déviation et o 'influence des ilots ayant une forte
anisotropie se manifeste. Dans ce cas, la plupart des ilots étant superparamagnétiques, le
champ coercitif est di aux ilots les plus anisotropes.

On conclut donc que les deux mesures de ’anisotropie, a I'aide du champ coercitif et a
laide de la température de blocage, sont complémentaires. La premiére donne, si la mesure
est faite a suffisamment basse température, la valeur moyenne de la MAE, et la deuxiéme est
liée a la largeur de la distribution de MAE par la relation [6.6, On applique cela & nos mesures.
On estime donc que dans notre échantillon on a (K) ~ 29 meV et FWHM ~ 61 meV.
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F1G. 6.6 Résultats de simulation a ['aide de ’équation maitresse sur des assemblées
de particules en fonction de la largeur de la distribution. La fréquence de mesure est de
14 minutes par cycles. Tous les autres parameétres du calcul sont sans dimensions. (a) Va-
riation de la température de blocage en fonction de la largeur de la distribution. Les points
correspondent au résultat de la simulation et la ligne est un ajustement linéaire. (b) Variation
du champ coercitif en fonction de la température pour différentes largeurs de distribution de
MAE. La ligne en pointillés correspond a I’équation .

Ajustement des cycles

Nous utilisons maintenant la modélisation & partir des distributions d’énergie d’anisotropie
magnétique pour ajuster les cycles d’hystérésis expérimentaux. On réalise les ajustements
simultanément sur les trois cycles & 10 K, 20 K et 30 K, c’est a dire avec la méme distri-
bution de MAE. La figure montre ces ajustements. On arrive a réaliser un ajustement
trés convaincant pour les trois températures. On peut noter que, dans le cas du cycle su-
perparamagnétique a 30 K, nous présentons également un ajustement a I'aide de la réponse
calculée a 1’équilibre thermique (équation (5.16)) en tenant compte également de la distri-
bution. Ceci ne correspond pas a un autre modéle mais a un calcul plus précis. En effet le
modéle qui utilise le calcul a I’équilibre donne un meilleur ajustement car il tient compte
de tout I’hamiltonien de Stoner et Wohlfarth, et pas seulement des minima comme dans le
calcul & l'aide de I’équation maitresse. L’ajustement a été réalisé avec (K) = 26 + 2 meV
et la largeur a mi-hauteur de la distribution est FWHM = 53 meV. Ces valeurs sont trés
proches de celles estimées précédemment a ’aide du champ coercitif et de la température de
blocage. Avec cette distribution on arrive a reproduire parfaitement la valeur de la tempéra-
ture de blocage du systéme (26 K) et le champ coercitif & 10 K. La forme des cycles est par
ailleurs trés bien reproduite. La diminution rapide de I'aimantation au voisinage de H = 0
est due aux ilots dont ’anisotropie est négative, et aux ilots dont ’anisotropie est trés faible
(mais positive) et qui sont déja superparamagnétiques a 10 K. L’étalement du retournement
jusqu’a H = 2 T s’explique par la distribution d’anisotropie trés large et la petite proportion
d’ilots dont I'anisotropie est négative. On note par ailleurs que la distribution d’anisotropie
s’étale jusque’a K > 72 meV, qui correspond & la valeur de MAE que 'on avait déterminée
en ne considérant que la température de blocage. Ce sont donc ces ilots qui déterminent la
valeur de la température de blocage.

Nous avons donc mis en évidence que la forme de ces cycles d’hystérésis s’explique par
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F1G. 6.7 Ajustement des cycles d’hystérésis en fonction de la température. Les ronds cor-
respondent aux données expérimentales et les lignes aux ajustements. Les cycles a 10 K et
20 K sont ajustés avec le modéle basé sur [’équation maitresse et le cycle a 30 K est
ajusté avec les deux modeéles (équation maitresse en gris clair et modéle statistique a l’équi-
libre en noir). L’encart en haut & gauche montre la distribution de MAE utilisée. On note la
présence d’ilots dont la MAFE est négative. Les deuz autres encarts de droite sont des zooms
pour T'= 20 K et 30 K.

une distribution d’anisotropie large (la largeur a mi-hauteur est de 200 %!). A I'aide de ce
modéle on arrive a une cohérence entre les mesures : on reproduit parfaitement le champ
coercitif, la température de blocage et la forme des cycles. Par ailleurs, la détermination de
I’anisotropie moyenne est en accord avec celle trouvée a 1’aide des régles de somme et le
modele de Bruno.

B Influence des couplages entre particules

Bien que le modéle présenté précédemment permette de trés bien reproduire les données
expérimentale, & ’aide d’'un modéle de particules isolées, nous avons essayé d’expliquer les
cycles en introduisant des couplages. On peut estimer la température d’interaction liée aux
couplages dipolaires, telle que nous I’avons définie au paragraphe [5.3] On trouve 7j,; = 3 K
ou Hg, = 20 mT. Ceci indique que les couplages dipolaires sont faibles dans cet échantillon
et justifie le fait de les négliger. Toutefois, il existe d’autres origines de couplages entre par-
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ticules. Les particules étant posées sur une surface métallique, il peut y avoir des couplages
via les électrons de conduction (couplages RKKY) |Bruno et Chappert, 1991] ou par une
polarisation magnétique des atomes du substrat [Navarro et al., 2004]. Cette derniére hy-
pothése est toutefois peu probable. La polarisation des atomes d’or au contact d’un film de
cobalt a été mesurée par XMCD |Wilhelm et al., 2004|. Seuls les atomes qui sont directe-
ment en contact avec le cobalt acquiérent un moment de 0.062 pp. Pour comparaison, ce
moment induit est environ 10 fois moins important que ceux observés dans des matériaux
hautement polarisables tels que Pt, W ou Ir [Wilhelm et al., 2001|. Il a été montré que
lorsque des nanoplots de fer sont recouverts de platine ou du palladium, la polarisation de la
couche non magnétique induit un ordre ferromagnétique dans I’échantillon tandis que lors-
qu’il s’agit d’une matrice non polarisable on n’observe pas de changement |Navarro et al.,
2004]. Le fait que le moment induit dans I’or soit trés faible implique que les couplages, s'il
existent sont faibles. Par ailleurs, des études sur des multicouches Au/Co/Au montrent la
possibilité de couplages magnétiques entre couches de cobalt en fonction de I’épaisseur d’or
et sont attribués aux électrons de conduction (couplages RKKY) |Grolier et al., 1993b|. Ces
couplages s’atténuent sur une longueur caractéristique de 0.82 nm, si bien que lorsque les
couches sont séparées de plus de 3 nm, les couplages peuvent étre négligés |Grolier et al.,
1993b; |Christides et al., 1999]. Dans notre échantillon le rayon moyen des nanoplots étant
de 1.2 nm, la distance bord & bord des plots est de 4.8 nm dans la direction paralléle aux
bords de marches et de 1.5 nm dans la direction perpendiculaire aux bords de marches. Il est
alors possible d’envisager des couplages & une dimension dans la direction perpendiculaire
aux bords de marches.

Nous avons essayé d’introduire les couplages & courte portée (type RKKY) et a longue
portée (type dipolaire) de forces arbitraires a 1’aide des simulations Monte Carlo introduites
au chapitre ol La forme des cycles n’est alors jamais reproduite, quelle que soit la force des
interactions. En particulier, on n’est jamais capable de reproduire a la fois la diminution
rapide de 'aimantation lorsque le champ est faible et I’étalement du retournement lorsque
le champ est fort.

L’absence de couplages est confirmée par I’é¢tude de la courbe de premiére aimanta-
tion. En effet, lorsque 'on mesure la réponse d’un systéme magnétique a partir d’'un état
désaimanté, on est extrémement sensible aux différents couplages qu’il peut y avoir dans
I'échantillon |Wohlfarth, 1958; |Spratt et al., 1988; |Bissell et al., 2003|. En particulier, des
couplages ferromagnétiques se traduisent par une pente & l'origine forte et des couplages
anti-ferromagnétiques se traduisent par une pente a l'origine faible par rapport a la réponse
de particules isolées. Nous avons donc enregistré la courbe de premiére aimantation. Pour
désaimanter 1’échantillon, nous 1’avons réchauffé au-dessus de sa température de blocage (ty-
piquement vers 100 K) puis refroidi en champ nul & 10 K. La mesure est montrée dans le
cycle & 10 K dans la figure A T'aide du modéle basé sur ’équation maitresse, on évalue
la réponse d’un systéme sans couplage en partant, pour H = 0, de n; = 0.5. Le résultat avec
la distribution d’anisotropie trouvée précédemment est montré dans la figure [6.7 Les deux
courbes se superposent parfaitement ce qui confirme 'hypothése de I'absence de couplages.



6.1 Nanoplots de cobalt sur Au(788) 145

6.1.3 Discussion
A Distribution de MAE dans d’autres systémes de croissance organisée.

Le modéle que nous avons utilisé pour ajuster nos données peut étre appliqué pour dé-
crire les mesures tirées de la littérature sur d’autres systémes auto-organisés et permet de
ré-interpréter certains résultats. La forme des cycles présentés dans la figure [6.5] se retrouve
dans d’autres études sur des nanoplots de Co sur Au(111) [Dudzik et al., 1999; |Koide et al.,
2001}, |Fruchart et al., 2002|. Nous avons essayé d’ajuster ces cycles en considérant une dis-
tribution d’anisotropie. Mis a part dans I’étude |[Fruchart et al., 2002] ou il a été montré que
des couplages dipolaires sont présents dans 1’échantillon, nous sommes capables d’ajuster
tous ces cycles en tenant compte d’une distribution gaussienne de ’anisotropie. Les ilots de
Co/Au(111) mesurés par Koide et al. sont ajustés avec une MAE moyenne de 36 meV et
une largeur de 450 %. Les ilots de Co sur Au(111) contenant 1500 atomes et 4000 atomes
présentés par Dudzik et al. Dmontrent respectivement des énergie d’anisotropie moyennes
de 155 meV et 360 meV et des largeurs de distributions de 170 % et 60 %. Ce résultat est
particuliérement intéressant. En effet, nous avons montré que la largeur de la distribution
de MAE diminue lorsque les ilots sont plus gros. Or, dans ce systéme, la largeur de la distri-
bution de taille n’est quasiment pas affectée par la taille des ilots. Ceci prouve alors que la
relation entre la tailles des ilots et leur énergie d’anisotropie magnétique n’est pas la méme
lorsque ’on considére des ilots autour de 1500 ou 4000 atomes.

Echantillon ) FWHMy  (K) FWHMz

Co/Au(788) 120 atomes 60 % 26 meV 53 meV ( 200%)
Co/Au(788)" 250 atomes 60 % 65 meV 23 meV ( 35%)
Co/Au(111)/mica® | 400 atomes - 36 meV 190 meV (450%)
Co/Au(111)° 1500 atomes 50 % 135 meV 230 meV (170%)
Co/Au(111)° 4000 atomes 50 % 360 meV 216 meV ( 60%)

[ Weiss et al., 2005] °[Koide et al., 2001] ¢|Dudzik et al., 1999]

TAB. 6.2 Distribution de taille et d’anisotropie pour différentes assemblées de nanoplots
de cobalt élaborés sur Au(788) et Au(111). FWHMy représente la largeur a mi-hauteur des
distributions de taille et FWHMg la largeur a mi-hauteur des distributions de MAE. Dans
I’étude de Duzik et al. , les largeurs de distribution de taille sont typiques de ce systéme.
Dans [’étude de Koide et al. , la largeur de la distribution de taille n’est pas connue car le
substrat Au(111)/mica est en général mal connu lui-méme [Bucher et al., 2003]. Fxcepté
dans le cas de Weiss et al. , les valeurs d’anisotropies présentées ici ne correspondent pas
auz valeurs présentées dans les différentes études par les auteurs. Nous avons relevé leurs
données afin d’effectuer les ajustements a [’aide du modele que nous avons décrit dans notre
travail.

La détermination des tailles d’ilots dans I'étude |Dudzik et al., 1999] est érronée. Les tailles de
1500 atomes et 4000 atomes sont notre propre estimation & partir des informations données dans cet ar-
ticle.
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B Relation entre la taille et ’anisotropie

Dans 1’étude que nous avons menée comme dans d’autres études |[Koide et al., 2001;
Dudzik et al., 1999), les assemblées de nanoplots montrent généralement une distribution de
MAE bien plus large que la distribution de taille du systéme. Pour comprendre cela il faut
réaliser le lien entre I'énergie d’anisotropie magnétique et la taille des ilots.

Commencons par relier la valeur moyenne de MAE trouvée dans notre étude avec les
valeurs d’anisotropie déterminées sur des films ultraminces de cobalt sur Au(111). La va-
leur typique de I’énergie d’anisotropie magnéto-cristalline de volume du cobalt HCP est de
6 x 10° J/m? a laquelle il faut ajouter 1’énergie d’anisotropie d’interface Au/Co, 0.6 mJ/m?,
et Pénergie d’interface Co/vide, -0.17 mJ/m? |Bruno, 1988; |Grolier et al., 1993b; |Beauvillain
et al., 1994]. Si Pon tient compte de I'anisotropie de forme (-10 meV /plot pour un plot de
120 atomes, d’aprés le calcul de la figure , on déduit que ’anisotropie d’une particule
bi-couche de 120 atomes est d’environ 8 meV, ce qui est bien inférieur a ce que l'on a trouvé
sur les nanoplots (26 meV). Ceci montre que 1'anisotropie dans des plots d’aussi petite taille
n’est pas reliée a I'anisotropie de systémes de plus grande taille tels que les films. 1l existe
deux raisons principales. D’abord, le nombre d’atomes sous coordinés étant trés important (le
rapport du nombre d’atome de bords sur le nombre total est de 45%), on a une modification
profonde des propriétés électroniques en bord d’ilot ce qui peut conduire & une exaltation de
'anisotropie en bord d’ilot, comme cela a déja été proposé dans quelques études |Dirr et al.,
1999; | Gambardella et al., 2003; Rusponi et al., 2003|. De plus, les relaxations atomiques éven-
tuelles au sein de l'ilot sont susceptibles de modifier les énergies d’anisotropie magnétiques
d’interface et/ou de volume. Ainsi, dans la gamme de tailles autour de 120 atomes/ilot que
nous avons considérée, la valeur de I’énergie d’anisotropie n’est ni proportionnelle au nombre
total d’atomes, ni au nombre d’atomes de périmétre du plot comme le montre la figure [6.8]
La variation est plus compliquée et tient compte d’une part du nombre important d’atomes
sous coordinés, et d’autre part des relaxations atomiques au sein des flots.

1.0} ' '
' K = <N>K_
(k =0.17 meV)
0.5F = = -K=<Nb>K,

(kp = 0.40 meV)

M /M

2 3
Champ Magnétique [Tesla]

Fi1G. 6.8 Ajustement du cycle d’hystérésis mesuré a 10 K en considérant que [’anisotropie est
proportionnelle au nombre d’atomes par plot (ligne continue noire) ou au nombre d’atomes
en bord de plot (ligne en tirets gris). Dans chaque cas l'ajustement est réalisé en considérant
la distribution de taille (figure .
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Il est particuliérement intéressant de comparer notre détermination de MAE sur des ilots
contenant 120 atomes a la détermination par Weiss et al. |Weiss et al., 2005] pour des ilots
similaires élaborés sur Au(788), mais contenant 250 atomes en moyenne. La grande différence
entre ces deux études est la largeur de la distribution de MAE. Ainsi, alors que dans notre
étude la largeur & mi-hauteur est I'ordre de 200 %, elle n’est que de 35 % dans 1’étude sur
les ilots de 250 atomes, sans noter une grande différence de largeur de distribution. Ceci
va donc dans le méme sens que le résultat dans ’étude de Dudzik et al. que nous avons
décrit avant : la distribution se resserre lorsque la taille des ilots augmente. On conclut
alors que plus la taille des ilots est faible, plus la MAE varie rapidement. Il est possible de
donner une explication a cela a partir d’arguments magnéto-élastiques. En effet, le diamétre
moyen de nos ilots est de 2.2 nm. Si ’on considére la différence de paramétre de maille entre
l'or et le cobalt, la période de Vernier (i.e. la période pour laquelle deux plans d’or et de
cobalt parfaitement relaxés sont en coincidence) est d’environ 2 nm |[Repain et al., 2002b].
Le diameétre des ilots étant proche de cette période, on s’attend & d’importantes variations
des relaxations atomiques au sein de I'ilot en fonction de la taille. Par exemple, il est possible
que, lorsque le diamétre des ilots est inférieur & 2 nm, le cobalt ait tendance & adapter son
paramétre de maille a celui du substrat. Pour des plots plus gros (le diamétre de plots de
250 atomes est de 3.2 nm), cela n’est pas forcément le cas. Par ailleurs, on sait que dans
ce type d’ilots, les effets de relaxations sont importants. Dans le cas des ilots de Co sur
Au(111), il a été montré qu’il existe une distribution des distances interatomiques au sein
méme des plots, due en particulier & des relaxations plus prononcées en bord d’ilots [Marsot
et al., 1999). Ainsi, dans le cas ot les relaxations changent rapidement avec la taille des ilots,
il est probable que la MAE suive une relation avec la taille relativement compliquée. D’un
autre coté, pour des tailles plus importantes, cette relation est plus simple, comme cela a été
montré dans |[Weiss et al., 2005|. L’origine magnéto-élastique a la variation de Panisotropie
des plots en fonction de leur taille est particuliérement séduisante pour notre probléme car
elle permet d’expliquer non seulement le fait que la relation entre I’anisotropie et la taille ne
soit pas triviale, mais aussi le fait que 'on observe la présence d’ilots ayant une anisotropie
négative (voir encart de la figure . En effet, une étude a montré que, contrairement aux
films de Co élaborés a température ambiante sur Au(111), les films de Co élaborés a 30 K sur
Au(111) présentent une anisotropie négative (direction de facile aimantation dans le plan du
film) |Padovani et al., 2000]. Ceci a été attribué au fait que, contrairement aux films élaborés
a température ambiante, ce type de film n’est pas relaxé, ce qui conduit & une anisotropie
négative, comme l'ont montré des calculs ab initio sur ce systéme |Ujfalussy et al., 1996).

6.2 Effet d’'un recouvrement des plots par de l’or

Afin de mieux comprendre l'origine de l'anisotropie dans les nanoplots, nous avons en-
trepris d’étudier I'effet d’'un recouvrement des nanoplots par une couche d’or. Nous avons
montré que la densité d’énergie d’anisotropie des ilots de cobalt sur Au(788) est plus im-
portante de celle d’'un film de cobalt de méme épaisseur. Ceci s’explique d’une part par le
fait qu’une proportion importante des atomes sont sous-coordinés (atomes de périphérie)
pour lesquels une exaltation de 1’anisotropie magnétocristalline est attendue [Rusponi et al.,
2003|. D’autre part, nous avons montré que les relaxations atomiques dans ces ilots ont une
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influence importante sur la MAE de I'ilot. Lorsque I'on recouvre les ilots par de I'or, on mo-
difie I’environnement chimique des atomes de bord ainsi que, éventuellement, les relaxations
atomiques au sein de l'ilot. Nous allons montrer que, dans ce cas, la MAE est fortement
modifiée.

Regardons tout d’abord les propriétés d’anisotropie magnétique d’une interface Au/Co
plane. Les films ultraminces de Co sur Au(111) ont fait I'objet de nombreuses études (voir
entre autres |Chappert et al., 1986; |Allenspach et al., 1990; |Grolier et al., 1993b; |Weller
et al., 1995]) qui permettent de comprendre le role des interfaces Au/Co. Ainsi, il a été
montré [Beauvillain et al., 1994] qu’a l'interface Au/Co I'aimantation tend a s’aligner pré-
férentiellement dans la direction perpendiculaire au plan d’interface tandis qu’a l'interface
Co/vide, 'aimantation tend a s’aligner préférentiellement dans le plan de l'interface. Si 1’'on
réalise le bilan des différentes contributions a la MAE (anisotropie d’interface, de volume et
de forme) la densité d’énergie d’anisotropie d’un film d’épaisseur t est donnée par :

/ﬁ:mv—l—/ﬁd—#w (6.7)
ol K, est la densité d’énergie d’anisotropie magnétocristalline de volume du film, k4 la densité
d’énergie d’anisotropie de forme du film, et kg1 et kg2 sont les densités surfaciques d’énergie
d’anisotropie magnétocristalline des deux interfaces. Pour des épaisseurs inférieures & 5 -
10 MC, k est positive et 'aimantation est alignée perpendiculairement & l'interface tandis
que pour des épaisseurs supérieures, x est négative et 'aimantation est alignée dans le plan de
I'interface. L’anisotropie de l'interface Au/Co (0.6 mJ/m?) étant bien supérieure a l’anisotro-
pie de Pinterface Co/vide (-0.2 mJ/m?), on renforce nettement le caractére perpendiculaire
de l'anisotropie des films de cobalt en les recouvrant d’or |Beauvillain et al., 1994; Grolier
et al., 1993b|, ce qui augmente 1’épaisseur de transition de réorientation magnétique. On peut
remarquer que ceci est aussi valable lorsque I’on recouvre le film avec d’autres métaux (Cu,
Pd) |Beauvillain et al., 1994] mais que Peffet est plus prononcé avec l'or en raison de son fort
couplage spin orbite |Ujfalussy et al., 1996]. Que se passe-t-il dans le cas d’un plot de cobalt ?
Lorsque l'on ajoute de lor au-dessus des plots, on crée une interface Au/Co au-dessus du
plot qui doit normalement renforcer le caractére perpendiculaire de son anisotropie. On crée
également une interface circulaire autour du plot dont la normale est orientée dans le plan de
la surface sur laquelle est posé le plot. Cette interface est, du point de vue cristallographique
trés différente des interfaces que nous avons citées avant. Il est cependant clair qu’elle va
complétement modifier I’anisotropie au bord de 'ilot si bien que I'influence de la couche d’or
est difficile a déterminer a priori. Notons enfin que I'ajout d’or au-dessus d’un plot modifie
les relaxations atomiques ce qui peut également avoir une influence sur la MAE.

Nous avons réalisé une série de mesures sur un échantillon de nanoplots de cobalt élaborés
sur Au(11,12,12). Ce substrat est quasiment identique & Au(788) et ne différe que par la
largeur des terrasses (voir chapitre[d). Il permet 'obtention de réseau (6x7 nm) de nanoplots
de cobalt |Baudot et al., 2003b|. L’échantillon a été réalisé au laboratoire en déposant en
deux fois 0.3 MC de cobalt & 130 K, et en réchauffant I’échantillon & température ambiante
entre chaque étape. Cette méthode de préparation permet d’obtenir des ilots relativement
rond avec plus de 0.3 MC, ce qui ne fonctionne pas en une seule étape |Weiss, 2004; | Weiss
et al., 2005|. Aprés avoir réalisé les images STM, nous ’avons recouvert de 6 MC d’or. Il a
ensuite été transféré a 'ESRF pour étre mesuré en XMCD. La figure présente une image
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FI1G. 6.9 (a) Images STM 60x 60 nm?* de ’échantillon Co/Au(11,12,12) avant recouvrement
d’or. L’échantillon a été préparé en déposant 0.6 MC de cobalt a 130 K puis réchauffé a
température ambiante. (b) Distribution de taille correspondante. La taille moyenne des ilots
de cobalt est de 350 atomes par ilot.

de I’échantillon avant le dépot d’or. La taille moyenne est de 350 atomes par ilots avec une
largeur a mi-hauteur de 50 %.

6.2.1 Résultats

Nous avons enregistré les cycles d’hystérésis sur ’échantillon afin de déterminer son ani-
sotropie (voir figure . On reléve une grande similarité entre les cycles mesurés sur cet
échantillon et ceux mesurés sur ’échantillon précédent. On constate notamment que ’aniso-
tropie est perpendiculaire, car on a une parfaite symétrie par rapport a 'axe v = 0° et que le
champ de saturation est minimum dans cet axe. La forme du cycle pour v =0°et T =10 K
est relativement semblable & celle mesurée auparavant. On en déduit donc que 'échantillon
présente une distribution d’anisotropie importante. Par ailleurs, le champ coercitif est cette
fois-ci de 0.07 T, ce qui est tres faible et indique que 'anisotropie est faible dans cet échan-
tillon. Nous avons mesuré une température de blocage de ’échantillon de 30 K et tous les
cycles pour T' > 30 K présentent la forme en § caractéristique du superparamagnétisme.

Afin de déterminer la distribution d’anisotropie de 1’échantillon nous avons réalisé un
ajustement des cycles & 'aide du modéle utilisé pour ’échantillon non recouvert. On ajuste
parfaitement les cycles mesurés entre 10 et 50 K avec (K) = 20 meV et FWHM = 60 meV.
On obtient & nouveau une distribution large de I’anisotropie comme on pouvait le prévoir a
partir de la forme du cycle.

Par ailleurs, on constate & nouveau ’absence de couplages entre particules. En effet, le
modéle de particules isolées fonctionne trés bien, notamment pour la courbe de premiére
aimantation. Cette absence de couplage est étonnante. Sur 'image STM on reléve que la
distance bord a bord des ilots fluctue de 0.5 nm a 3 nm, ce qui devrait permettre d’observer
des couplages RKKY via la matrice d’or |Grolier et al., 1993a|. Par ailleurs, les couplages
dipolaires sont importants et on trouve une température d’interaction de 13 K. Ceci est loin
d’étre négligeable devant les températures auxquelles nous avons effectué les mesures. On
peut donc légitimement se demander pourquoi on ne voit pas de couplages. Les couplages
dipolaires devrait favoriser un alignement anti-ferromagnétique des moments des ilots. Nous
avons effectué des mesures de diffraction magnétique résonante au seuil du cobalt afin de



150Distribution de I’énergie d’anisotropie magnétique dans des assemblées de plots de cobalt

3

Intensité du pic Co L

4 2 0 2 4
Champ Magnétique [Tesla]

Fi1G. 6.10 Cycle d’hystérésis mesurés sur Au/Co(0.6 MC)/Au(11,12,12) ¢ T = 10 K en
fonction de . La géométrie de mesure est la méme que celle dans l’étude précédente (voir

figure .

voir si un ordre anti-ferromagnétique apparait dans I’échantillon. Il s’avére que quelle que
soit la température (7" > 20 K), aucune sur-période n’est visible ce qui montre que les
couplages n’ont pas d’effet. Cette question reste donc ouverte. Il est possible que la large
distribution d’anisotropie rende difficile la mise en évidence des couplages et d'un ordre
anti-ferromagnétique.

6.2.2 Discussion

Nous avons trouvé que les nanoplots de I'échantillon Au/Co/Au(11,12,12) présentent
une anisotropie faible et une distribution large. Par manque de temps durant la semaine de
mesure & 'ESRF, nous n’avons malheureusement pas pu réaliser les mesures sur un méme
échantillon avant et aprés recouvrement par ’or. Nous allons donc comparer ce résultat a
d’autres, obtenus sur différents échantillons. II nous faut tout d’abord nous affranchir des
différences de tailles d’ilots des différents échantillons que nous allons discuter. Ceci n’est
pas évident car, comme on I’a montré dans le cas de I’échantillon précédent la relation taille
- anisotropie n’est pas simple en raison des effets de relaxation structurale. Nous pouvons
toutefois regarder l'anisotropie soit par atome, soit par atome de bord afin d’avoir une
comparaison qualitative entre les échantillons. Le tableau présente les résultats obtenus
sur six échantillons différents.

Il s’avére que Panisotropie de échantillon Au/Co/Au(11,12,12) est trés faible, comparée
a celle qui est mesurée dans d’autres échantillons non recouverts. Alors que I'anisotropie dans
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FiG. 6.11 Cycles d’hystérésis mesurés sur Au/Co(0.6 MC)/Au(11,12,12) pour v = 0° et en
fonction de la température. Les lignes correspondent aux ajustements avec le modele tenant
compte de la distribution de MAE. Les cycles a T = 10 et 20 K sont ajustés a laide du
modele basé sur ’équation maitresse et les cycles a 30, 40 et 50 K sont ajustés avec
le calcul & Uéquilibre basé sur ’hamiltonien de Stoner-Wohlfarth (voir section . Les

parametres d’ajustement sont les mémes pour les cing températures.

tous les échantillons non recouverts est de 'ordre de 0.5 a 0.8 meV par atome de bord on
trouve une anisotropie de 0.2 & 0.3 meV par atome de bord dans les échantillons recouverts.
Ce résultat doit étre confirmé par une mesure sur un échantillon avant et aprés couverture
d’or, mais laisse envisager le fait qu’il y a bien une diminution de I'anisotropie. Par ailleurs,
ce résultat a déja été établi lors du recouvrement par de 'argent |Dudzik et al., 1999| mais la
diminution de I’anisotropie est relativement faible. Cette différence entre I’argent et 1’or peut
étre attribuée au fait que le couplage spin orbite de I’or est plus fort que celui de 'argent.

Comme nous 'avons fait pour I’échantillon non recouvert, comparons la valeur d’ani-
sotropie trouvée ici, aux valeurs standards de MAE mesurées sur des films de cobalt. On
considére ainsi un ilot bi-couche de 350 atomes enterré dans l'or. La spécificité de ce cas
par rapport aux plots non recouverts est la modification de la nature de la face supérieure
du plot, ot 'on a maintenant une interface Co/Au. En tennant compte de I’anisotropie de
forme, on s’attend a trouver K ~ 45 meV /plot. La valeur moyenne que nous avons trouvée
expérimentalement n’est que de 18 meV /plot. Ainsi, contrairement aux plots non recouverts,
le fait de négliger le role des bords et/ou la modification des relaxations structurales conduit
ici & surestimer la MAE.

On peut attribuer de maniére intuitive cet effet a la présence de I'interface Au/Co en bord
d’ilot. En effet, nous avons montré qu’au niveau d’une interface Au/Co plane, 'aimantation



152Distribution de I’énergie d’anisotropie magnétique dans des assemblées de plots de cobalt

Echantillon (N (V) (K) (K)/N (K)/N, FWHM
Co/Au(788) 120 (54) atomes 26 meV  0.20 meV  0.45 meV 200%
Co/Au(788)” 250 (81) atomes 65 meV  0.26 meV  0.80 meV 35%
Au/Co/Au(11,12,12) 350 (94) atomes 20 meV  0.06 meV  0.21 meV 300%
Au/Co/Au(111)° 400 (100) atomes 36 meV  0.09 meV  0.36 meV 450%
Co/Au(111)° 1500 (200) atomes 135 meV  0.09 meV  0.68 meV 170%
Ag/Co/Au(111)° 1500 (200) atomes 120 meV  0.08 meV  0.60 meV 120%

[ Weiss et al., 2005] ?[Koide et al., 2001] ¢|Dudzik et al., 1999]

TAB. 6.3 Energie d’anisotropie magnétique dans différents échantillons de Co/Au recouverts
ou pas de métal non magnétique. Il faut noter que dans l’étude de Dudzik et al., le méme
échantillon a été mesuré avant et aprés couverture par de ['argent. Par ailleurs les valeurs
que nous présentons dans les échantillons de Dudzik et al. et Koide et al. ne sont pas celles
des auteurs mais celles que nous avons déterminées en ajustant les cycles d’hystérésis avec
le modéle de distribution d’anisotropie.

est favorisée dans la direction perpendiculaire au plan de l'interface. En admettant que ceci
est transposable au bord du plot, ceci impliquerait la présence d’un axe d’anisotropie local en
bord d’ilot, situé dans le plan du substrat, dans la direction radiale au plot. La présence d’axes
d’anisotropie locaux orientés dans le plan du film est également cohérente avec la symétrie
du probléme. En effet, le plan du substrat est un plan de symétrie pour le plot uniquement
dans le cas oil celui-ci est recouvert d’or. Ceci pourrait expliquer que, aprés recouvrement
d’or, I'axe d’anisotropie local en bord d’ilot passe de la direction perpendiculaire au plan
a la direction paralléle au plan. Ainsi, la modification de I'environnement chimique des
ilots change complétement 1’anisotropie magnétocristalline des atomes de bord et diminue la
MAE totale de I'ilot. Notons toutefois que cet effet n’est pas la seule explication. En effet,
la diminution de la MAE peut également étre attribuée a une modification des relaxations
atomiques au sein des ilots aprés recouvrement. Nous avons vu par exemple que le fait de
couvrir d’or des films de cobalt ultra-minces dilate le paramétre de maille hors plan des
films de cobalt par rapport a ceux non couverts |Girard et al., 2005]. Des études structurales
sur l'effet de la couche d’or seraient souhaitables pour distinguer entre ces deux hypothéses.
Par ailleurs, il serait trés intéressant de mesurer la variation de la MAE lorsque ’on décore
uniquement les bord des ilots avec une couronne d’or afin de clairement identifier le réle de
I'interface Au/Co, sans pour autant modifier la structure du plot.

6.3 Conclusion

Nous avons montré dans ce chapitre une étude de cycles d’hystérésis mesurés sur des
assemblées de nanoplots de cobalt sur Au(788) et Au(11,12,12). Nous avons montré que
la forme des cycles est caractéristique d’'une assemblée avec une distribution d’anisotropie
large. A l'aide du modéle de calcul des cycles présenté au chapitre [5] nous avons présenté
une méthode qui permet de déterminer I’anisotropie moyenne et la largeur de la distribution
d’anisotropie dans I’échantillon. La valeur que nous avons déterminée a 1’aide de ces ajuste-
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ments est par ailleurs en accord avec la valeur déterminée a I’aide de 1’étude par spectroscopie
XMCD de I'anisotropie du moment orbital dans les nanoplots.

Les distributions d’énergie d’anisotropie magnétique que nous avons déterminées sont
systématiquement larges contrairement a ce qui a déja été mesuré sur des ilots plus gros sur
Au(788) |Weiss et al., 2005]. Nous avons attribué ce résultat a des effets magnéto-élastiques
liés aux relaxations dans les ilots. En effet, en raison du désaccord de paramétre de maille
entre l'or et le cobalt lorsque les tailles sont faibles, les effets de relaxation peuvent mener a
une relation non triviale entre la morphologie et la valeur de la MAE. En d’autres termes, cela
signifie que la MAE n’est pas simplement une fonction du nombre d’atomes ou du nombre
d’atomes de périmeétre des ilots comme cela a été trouvé dans d’autres études mais qu’il
faut également intégrer la variation des relaxations atomiques, notamment en bord d’ilot,
pour déterminer la valeur de I'anisotropie. Une telle entreprise nécessite une connaissance
structurale beaucoup plus fine que celle que nous avons actuellement et nécessite des mesures
de relaxations.

Cette étude ouvre également deux pistes de recherche pour comprendre les phénoménes
de magnétisme dans ce type d’assemblée. Nous avons montré que le fait de recouvrir d’or les
nanoplots diminue leur anisotropie, contrairement & ce qui est obtenu dans le cas de films
ultraminces. Ceci peut notamment étre attribué a la présence d’or autour des ilots qui modifie
localement I'anisotropie magnétique. Cet effet a été présenté mais mérite d’étre examiné de
plus prés, en regardant par exemple, l'effet de petits dépots d’or qui viendraient décorer les
ilots en réalisant des couronnes d’or. La deuxiéme piste concerne les interactions entre ilots.
Nous avons estimé, notamment dans I'étude sur les ilots de 350 atomes sur Au(11,12,12)
que les interactions dipolaires et RKKY ne sont pas négligeables. Il s’avére cependant que,
dans notre étude, nous n’avons jamais observé la signature d’interactions et que les données
expérimentales ont été parfaitement reproduites sans en tenir compte. Les larges distributions
d’anisotropie que nous avons observées ne sont certainement pas favorables pour la mise en
évidence de tels effets. Il serait particuliérement intéressant d’explorer ce probléme sur des
échantillons présentant une distribution d’anisotropie étroite (ilots plus gros et non recouverts
par exemple) afin de clairement mettre en évidence la présence ou non de telles interactions.
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ESURER LES PROPRIETES d’objets de tailles de plus en plus réduites demande des ef-
forts croissants quant a I’élaboration de nanostructures. Ce travail de thése, porte sur
I'utilisation de surfaces spontanément pré-structurées comme guide pour la croissance cristal-
line. Nous nous sommes intéressés a deux problématiques. D’une part, nous avons étudié les
mécanismes microscopiques qui permettent d’obtenir la croissance organisée et de répliquer
la nanostructuration du substrat. D’autre part, nous nous sommes intéressés aux propriétés
magnétiques des assemblées de particules que nous avons formées afin mettre en évidence la
relation entre leur morphologie et leur anisotropie magnétique.

La premiére partie de ce travail est consacrée a 1’étude du phénoméne de croissance
organisée sur une surface pré-structurée.

Nous avons d’abord élaboré un modéle théorique basé sur une formulation a partir d’équa-
tions maitresses qui permet de décrire la croissance sur une surface présentant un réseau de
piéges ponctuels pour les adatomes. A 1'aide de ce modéle, nous avons mis en évidence trois
gamimes de température. A basse température, la croissance n’est pas influencée par les piéges
car le libre parcours moyen des adatomes est trop faible. Dans un régime de température
intermédiaire, les adatomes diffusent jusqu’aux piéges et permettent d’obtenir la croissance
organisée. Dans ce régime, la nucléation des ilots n’a alors lieu que sur les piéges. Enfin, a
plus haute température, les adatomes ne sont plus stables dans les piéges si bien que 1’'on
perd l'organisation sur la surface. A l'aide du modéle des temps de résidence, nous avons
montré que ce régime correspond a une croissance sur une surface homogéne dont I’énergie
de diffusion tient compte du temps passé par les adatomes dans les piéges. Ce modéle nous
a alors permis de déterminer analytiquement la gamme de température pour laquelle on ob-
serve la croissance organisée, en fonction des paramétres du probléme (énergie de diffusion
des adatomes, gain énergétique des adatomes dans les piéges...). Nous avons ensuite montré
qu'un des grands intéréts de ce type de croissance est I'obtention d’une assemblée de nano-
particules monodisperses. Nous avons utilisé des simulations Monte Carlo Cinétique (KMC),
pour montrer 'influence des piéges sur la distribution de taille. Ainsi, lorsque les piéges sont
répartis sur un réseau, les aires de capture de chaque site de nucléation sont identiques, ce
qui conduit a des distributions de taille bien plus étroites que dans le cas d’une croissance
sur une surface homogéne, ou une surface présentant des piéges ponctuels non organisés.

Les concepts de croissance organisée sur un réseau de piéges ont ensuite été appliqués
a la croissance de nanoplots de cobalt et de fer. Nous avons réalisé des études exhaustives
de la morphologie de croissance en fonction du taux de couverture et de la température, en
faisant des dépots sous un STM a température variable. Nous nous sommes particuliérement
concentrés sur la croissance du cobalt sur Au(788). Cette surface vicinale de Au(111) est
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nanostructurée a deux dimensions grace a la reconstruction des plans des terrasses. Elle
présente des piéges pour les atomes de cobalt a 'intersection des bords de marches et des
lignes de reconstruction. Dans le cas de la croissance du cobalt sur Au(788), nous avons
mis en évidence un régime de croissance organisée pour des températures allant de 70 a
300 K ce qui est particuliérement large comparé aux autres systémes de croissance organisée.
Dans le but de déterminer les mécanismes atomiques qui piégent les adatomes, nous avons
réalisé des simulations numériques en combinant le calcul des parameétres énergétiques des
différents processus par dynamique moléculaire et la simulation de la cinétique du probléme
a l'aide de simulations KMC. C’est la puissance de ces simulations multi-échelles par rapport
au modeéle d’équations maitresses qui nous a permis de mettre en évidence un mécanisme
original de piégeage, qui résulte de la combinaison entre une adsorption préférentielle des
atomes de cobalt et un échange de I’atome de cobalt avec un atome d’or au niveau des sites
préférentiels. Ainsi, ce mécanisme permet 'obtention d’une croissance organisée dés 70 K car
Padsorption préférentielle n’a pas de barriére d’activation. Le mécanisme d’échange prend
le relais de 'adsorption préférentielle vers 170-200 K et le fort gain énergétique qu’ont les
atomes de cobalt insérés dans I'or permet de conserver une croissance organisée jusqu’a la
température ambiante.

Dans un deuxiéme temps, nous avons exploré les mécanismes de la croissance organisée
en changeant I’élément déposé et le substrat. Ainsi, nous avons montré que le fer présente
également le phénoméne de croissance organisée sur Au(788) dans la gamme de température
70-250 K. Dans cette gamme de température, la nucléation est favorisée a 'intersection des
marches et des lignes de reconstruction. On forme alors des réseaux semblables a ceux du
cobalt qui permettront de comparer leurs proprié¢tés physiques. Nous avons également étudié
la croissance organisée du fer sur Au(111). A la température ambiante, le fer forme des
réseaux de nanoplots dans les coudes de la reconstruction de la surface. Cependant, nous
avons montré que la croissance est beaucoup plus compliquée a basse température, et que
le scénario établi dans notre étude théorique n’est pas suivi. En effet, les fortes densités
d’ilots observées de 80 K a 160 K montrent que les adatomes ne peuvent pas s’attacher
aux flots préexistants. Il existe en effet une barriére d’énergie d’attachement, qui pourrait
étre due a la déformation du substrat au bord de l'ilot. Ce cas montre I'importance des
études exhaustives des conditions de croissance pour identifier les mécanismes. Le mécanisme
d’échange couramment invoqué des adatomes au niveau des coudes n’est pas suffisant pour
expliquer le résultat.

La deuxiéme partie de ce travail est consacrée a I’étude du magnétisme des nanostructures
que nous savons élaborer.

Notre étude s’est déroulée en deux temps. Dans une premiére partie, nous avons cherché
a justifier les hypothéses & la base du nano magnétisme et a fournir une modélisation des
effets attendus. Ainsi, & 'aide d’une étude de micromagnétisme a ’échelle atomique, nous
avons clairement identifié les limites du modéle du macromoment couramment utilisé dans
d’aussi petites particules. Il s’avére que, dans ce type de nanoparticules, les fortes anisotro-
pies observées en surface ou en bords d’ilots fragilisent les hypothéses de ce modéle. Nous
nous sommes intéressés notamment & un cas extréme ou la répartition de 'anisotropie est
fortement inhomogéne au sein de la particule et n’est localisée que dans les atomes de bord.
Nous avons ainsi mis en évidence que, si la configuration magnétique a I’équilibre de ces na-
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noparticules est monodomaine, le retournement ne s’y déroule pas de maniére parfaitement
cohérente. Au cours du retournement, on passe par un état ou les moments magnétiques
ne sont plus parfaitement alignés ce qui permet de diminuer le champ de retournement de
telles particules de 'ordre de 30% par rapport au cas du modéle du macromoment. A tem-
pérature non nulle, cet écart est probablement atténué mais notre étude montre qu’il est
important, dans un dépouillement fin, de tenir compte de cet effet. C’est cependant dans le
cadre de 'approximation du macromoment que nous nous somies placés dans la suite de
notre étude : en effet, la simplicité de ce modéle permet d’obtenir facilement une description
des propriétés magnétiques des particules, en fonction de la température. Dans ce cadre,
nous avons alors mis en ceuvre deux modéles pour décrire la réponse d’une assemblée de
particules. Le premier modéle permet de décrire les effets cinétiques de particules isolées et
le deuxiéme permet de décrire la réponse de particules en interaction dipolaire.

Les propriétés magnétiques des assemblées de nanoplots de cobalt sur Au(788) ont été
étudiée a 1'aide du Dichroisme Circulaire Magnétique des rayons-X (XMCD). Nous avons
mesuré les moments magnétiques des atomes de cobalt dans les nanoplots. Nous avons trouvé
qu’il existe une forte exaltation du moment orbital, attribuée a la baisse de coordinence des
atomes, en particulier aux bords des ilots. A l'aide des cycles d’hystérésis, nous avons mis
en évidence, pour des ilots contenant 120 atomes en moyenne, une transition du régime su-
perparamagnétique au régime bloqué vers 30 K. A I'aide du modéle décrivant la cinétique
du retournement de l'aimantation de nanoparticules isolées, nous avons simulé les cycles
d’hystérésis. Nous avons alors montré que les couplages entre particules du réseau sont né-
gligeables. Par contre, nous avons montré qu’il existe dans cet échantillon une distribution
large de I’énergie d’anisotropie magnétique d’'un ilot & un autre, contrairement a ce que 1’'on
est en droit d’attendre d’un systéme de croissance organisée. Il semble en effet qu’a de si
petites tailles, les effets de relaxations atomiques induisent une variation rapide de ’énergie
d’anisotropie avec la taille des ilots, si bien que ’on obtient une distribution d’anisotropie
plus large que la distribution de taille des ilots.

Ce travail ouvre de nombreuses perspectives dans le but de mieux comprendre le ma-
gnétisme des nano-particules. De maniére directement liée a notre étude, les effets magnéto-
élastiques suspectés dans les plots de cobalt doivent encore étre éclaircis. Des mesures (par
exemple par la technique de diffraction de photoélectrons) de la structure atomique et des
relaxations dans les ilots sont envisagées. Il faudra relier ensuite ces relaxations a I'anisotro-
pie, soit en utilisant un modéle de type Néel soit par des calculs ab initio. Un autre point
a éclaircir concerne les interactions possibles entre particules dans ces réseaux. Nous avons
montré au chapitre [6] qu’elles ne sont pas négligeables a priori. Il est fort possible que les
distributions d’anisotropie dans nos échantillons aient masqué leur effets. La création de ré-
seau présentant une distribution d’anisotropie plus étroite (notamment en considérant des
plots plus gros) devrait permettre de réaliser une meilleure mise en évidence, soit par des
mesures de cycles d’hystérésis, soit par des mesures de diffraction magnétique résonante qui
permettraient d’observer un éventuel ordre (anti-ferromagnétique) dans le super réseau.

Un axe particuliérement intéressant pour ’étude et la compréhension de ’anisotropie est
de regarder l'influence du substrat sur lequel sont élaborées les nanoparticules. Une telle
entreprise motive alors la recherche de nouveaux systémes de croissance organisée. Il serait
intéressant d’essayer de réaliser ceci sur des surfaces de Pt(111) reconstruite. De tels sub-
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strats peuvent étre obtenus en déposant une fraction de monocouche de platine vers 500 K
puis en refroidissant rapidement ’échantillon a température ambiante |Bott et al., 1993].
Des premiers résultats ont déja été obtenus au laboratoire. Il faudrait donc systématiser la
méthode puis essayer de réaliser des dépots de métaux ferromagnétiques sur cette surface.
Récemment, des réseaux de reconstruction sur des films ultra-minces d’oxydes ont également
observés, comme par exemple FeO/Pt(111) [Chambers, 2000|. Faire croitre des nanoparti-
cules sur ce type de substrat ouvrirait alors de nombreuses possibilités d’études. En effet,
dans ces systémes, les couplages entre le substrat et les nanoparticules sont trés faibles et
permettraient d’étudier des particules isolées. Ceci servirait alors de référence pour discuter
leffet des substrats métalliques.

Une derniére piste de recherche consisterait a essayer de réaliser des mesures sur des
particules uniques. Ce type de mesures peut étre obtenu a 'aide d’un Microscope a Effet
Tunnel Polarisé en Spin (SP-STM) |Bode et al., 2004]. Comparer des mesures sur particules
uniques a des mesures macroscopiques permettraient alors une compréhension encore plus
fine des phénoménes de magnétisme a cette échelle.
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Résumé

Dans ce travail de thése, nous nous intéressons a I’élaboration de réseaux de nanoplots magné-
tiques, afin d’en étudier les propriétés magnétiques. Les nanoplots sont élaborés sur Au(788),
une surface spontanément pré-structurée qui permet la croissance de réseaux avec un ordre a
grande distance et une distribution de taille étroite. La premiére partie de ce travail consiste
a étudier les mécanismes qui conduisent a la croissance organisée sur un réseau de piéges
ponctuels. Nous établissons le lien entre la plage de température qui permet d’observer la
croissance organisée et les parameétres énergétiques du probléme. Ensuite, grace a des études
exhaustives de la croissance en fonction de la température de substrat, réalisées & 1'aide d’un
Microscope a Effet Tunnel & température variable, nous étudions la croissance du cobalt et
du fer sur Au(788). La comparaison avec des simulations multi-échelles (Dynamique Molé-
culaire, Monte Carlo cinétique) nous permet alors de déterminer les mécanismes atomiques
a lorigine de l'organisation. La deuxiéme partie de ce travail est consacrée a 1’étude du
magnétisme des nanostructures que nous savons former, et plus particuliérement a la dé-
termination du lien entre la morphologie des plots et leur énergie d’anisotropie magnétique
(MAE). Apreés une étude sur les limites du modéle du macromoment et du retournement co-
hérent de I'aimantation habituellement utilisé pour les nanostructures, nous nous intéressons
aux propriétés magnétiques de nanoplots contenant une centaine d’atomes de cobalt. Grace a
la mesure de cycles d’hystérésis a différentes températures, nous déduisons la distribution de
MAE dans I’échantillon. Celle-ci est large, contrairement a des résultats précédents sur des
ilots plus gros. La comparaison avec la distribution de taille des ilots implique une relation
non triviale entre la taille des ilots et leur MAE.

Mots Clefs : nanostructures magnétiques, surfaces vicinales, auto-organisation, anisotropie
magnétique, superparamagnétisme, STM, dichroisme magnétique (XMCD), Monte Carlo
cinétique.

Abstract

In this work, we investigate the growth of magnetic nanodots arrays, in order to study their
magnetic properties. The dots are grown on Au(788), a spontaneously nanostructured tem-
plate, which enables to obtain a nanodots array with a long range order and a narrow size
distribution. We first present our study of the nucleation and growth mechanism on an ar-
ray of traps. We link the energetic parameters with the temperature range for the organized
growth. Then, we study the growth of cobalt and iron nanodots on Au(788). Using a variable
temperature Scanning Tunnelling Microscope, we perform an exhaustive growth study versus
the substrate temperature. The comparison with multi-scaled calculations (Molecular Dyna-
mics, Kinetic Monte Carlo) enables us to determine the atomistic mechanisms, which leads
to the organized growth. In a second part, we focus on the magnetic properties of our nano-
structures, and particularly on the link between dots morphology and magnetic anisotropy
energy (MAE). We first investigate the limits of the macrospin model using micromagne-
tic simulations. Then, we experimentally extract the MAE distribution from the hysteresis
loops, measured at different temperatures. The comparison with the size distribution shows
a non trivial relation between size and MAE.

Keywords : magnetic nanostructures, vicinal surfaces, self-organization, magnetic aniso-
tropy, superparamagnetism, STM, magnetic dichroism (XMCD), Kinetic Monte Carlo
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