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"...tout est dans peu: I'enfant est petit, et il renfermelime;
le cerveau est étroit, et il abrite la pensée;
I'oeil n’est qu’un point, et il embrasse des lieues"

(Alexandre Dumas -fils)
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Introduction générale

"Nano" est un mot que I'on entend actuellement souvent pamchercheurs, gu’ils soient
physiciens, chimistes, biologistes... L'étude d’objeamomeétriques est motivée par le fait qu’en
réduisant la taille des constituants, leurs propriétés wmdifiees par rapport a I'état massif. Les
nouvelles propriétés (optiques, magnétiques, éleciguepeuvent résulter d’effets de taille, de
surface, ou des modifications structurales. Ces systemestappune contribution considérable
a l'acquisition de nouvelles connaissances scientifigoeddmentales en dimension réduite et ils
peuvent servir de modéles. Les nano-objets présenterdrdgat un intérét pour les applications
technologiques (micro-électronique, médecine,...). éduction de la taille physique des objets
permet alors soit d’utiliser de nouvelles propriétés, deidiminuer les dimensions des appareils
utilisés actuellement pour les applications, d’augmeletedensités ou les vitesses.

Le nanomagnétisme (magnétisme des systemes de taille gétigue) est un domaine qui a
fait I'objet d’'une activité de recherche tres importantpuis 20 ans. Apres une intense recherche
sur la croissance et les propriétés des couches mincegifgstbidimensionnels (2D)], qui ont
d’ailleurs une tendance progressive a devenir plus ungiqonege maitrise technique qu’un sujet
de recherche fondamentale, les études actuelles se tatadisr des systemes de dimensionalité
encore réduite (1D et OD), c’est-a-dire les nano-objets. jlg@nomeénes sont souvent les mémes
gue pour les couches minces, mais ils sont amplifiés. Ona@resgue la dimensionalité est réduite
lorsqu’une au moins des dimensions des objets devient aailpaa certaines grandeurs caracté-
ristiques du magnétisme (le libre parcours moyen éleajuaila largeur des parois, la longueur
de diffusion de spin ou la taille des domaines magnétigues.a découverte de nouvelles proprié-
tés de magnétotransport (GMR, TMR et plus récemment le gandé spin) a progressivement
fait apparaitre le concept d’électronique de spin ou le dpiiélectron peut étre utilisé pour la
manipulation de I'information, en plus de sa charge. Un damd’applications de ces dispositifs
est I'enregistrement magnétique, qui a connu un développesoutenu dans la derniére décen-
nie, tant quantitativement (accroissement des densitétodkage) que qualitativement (nouveaux
concepts comme les MRAM).

L'intérét pour les objets nanométriques implique un int@@ur les moyens de les préparer.
On distingue deux approches, dites "top-down" et "bottom-La"méthode "top-down" consiste
a fabriquer des couches minces puis a utiliser la lithogeapbur définir des nanostructures. C’est
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'approche utilisée dans I'essentiel des applicationsfaitude sa versatilité. "Bottom-up" qua-
lifie les processus ou les nanostructures sont formées esauie étape de croissance a partir
des entités de base (atomes, molécules ou clusters). beppi'bottom-up” est parfois qualifiée
d’auto-assemblage (auto-organisation). En croissanpaude parfois d’auto-organisation lorsque
de telles structures présentent un ordre a moyenne voigeiéodistance. Les voies "bottom-up"
sont apparues en épitaxie dans les années 1980 pour leatédride boites quantiques, puis ont
commence a étre étudiées pour les autres matériaux damsessal 990. L'auto-assemblage per-
met de disposer d’objets modéles (monocristallins, comation éventuelle contrdlable, inter-
faces abruptes etc.) qui facilitent la compréhension dietsephysiques, et ce jusqu’aux tailles
proches de I'atome, inaccessibles par les techniquesasthdd lithographie. Leur utilisation reste
jusqu’a présent essentiellement fondamentale, mémeg&linet de mieux comprendre des effets
gui existent dans les matériaux plus technologiques.

Au sein du Laboratoire Louis Néel (LLN) se sont développégsuis I'année 2000 environ
des recherches sur des nano-objets magnétiques autobéssehes nanostructures de métaux
de transition ou de terres rares sont fabriquées souswidteedans un bati de dép6t laser pulsé en
salle propre. Les parameétres de croissance permettefitdiicer la taille et la morphologie de ces
objets. Le but de ces recherches est I'étude des propriétésétiques et des processus d’aiman-
tation d’objets de dimension latérale réduite, a I'échieltbviduelle ou en interaction. La taille, la
forme, les contraintes, les interfaces peuvent donnerdidas propriétés particuliéres. Plusieurs
types de systémes auto-organisés ont été étudiés au LLNadestructures de Fe sur une surface
de Mo(110) (plots submicroniques 3D auto-assemblés [1i, Bhedes auto-organisées le long de
marches sur surfaces vicinales [3]), des plots et colone€3dAu(111) [4-6] des plots de Tb [7].
Les plots de Fe ont donné lieu a une étude assez completeatespus d’aimantation d’'un plot
individuel, basés sur la nucléation/annihilation de pmaativortex, incluant une analyse par simu-
lation numérique. Pour les bandes, une méthode partieud@croissance et recuits conduit a des
bandes de 5nm d’épaisseur sur une centaine de nm de largé@ribdipité et I'orientation des
bandes est celle des terrasses du substrat. Cette épaissséiqeente permet de stabiliser le fer-
romagnétisme a 300 K, contrairement aux études publiéeailfgurs sur des objets magnétiques
auto-assemblés [8-10].

Ma thése concerne I'élaboration de nanostructures sonwefde réseaux planaires de fils de
Fe de quelques nanomeétres de taille latérale, en utiligarniblorganisation épitaxiale. Sur le plan
du magnétisme plusieurs effets peuvent étre attendus nwatia modification de I'anisotropie
et un couplage entre fils. Un objectif a été d’essayer de enattipoint des structures qui, bien que
petites, restent magnétiguement fonctionnelles a 300 kh Biee fondamentales, ces études ont
pour toile de fond les média de disques durs.

Dans cette étude nous avons exploré deux méthodes pouiratgdels systemes : 1) la démix-
tion d’éléments immiscibles en domaines de contraintes e de fils, 2) des fils périodiques
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obtenus par nucléation dans des tranchées d’'une surfag@lpiegment structurée par croissance
auto-organisée cinétiquement.

En ce qui concerne le premier systeme, des études prélnesnaffectuées a IBM il y a
quelques années [11, 12], ont montré que le co-dépot d’Ag éted(ou de Co) sur une surface
de Mo(110), conduisait dans certaines conditions a un geraent périodique spontané des deux
métaux selon des bandes de quelques rangées atomiquegealebkamdes toutes alignées selon
Mo[001]. Ce mode de croissance particulier est di au camckan miscible des deux métaux
et & un mécanisme modulé de relaxation des contraintestaképi Ces super-réseaux latéraux
étaient stabilisés jusqu’a 4 mono-couches (MC). La géométn magnétotransport est particu-
liere dans ces réseaux, car un courant planaire est erérpalipendiculaire aux interfaces, ceci
sans recourir a la lithographie. Sur les réseaux de Fe/Agalkeurs ont mis en évidence une
magnéto-résistance anisotrope. Ces études prélimina@etaiant d'étre reprises. L'objectif a été
d’insister sur les processus de croissance, en essayaotrggandre ce qu'il se passe au-dela de
4 MC et d’'approfondir les études sur les propriétés maguésigle ces systemes, qui n’avaient été
faites qu’a température ambiante. Pour le deuxiéme systémeeméthode originale de croissance
a permis de fabriquer des réseaux de fils magnétiques a piéddtérale modulable. La premiere
étape a consisté a optimiser la fabrication de surfaces t& nééractaire [Mo(110) ou W(110)]
préstructurées ("gabarit"). Ces surfaces présentent unsité@misotrope, avec des arétes et des
vallées orientées selon la direction [001], structuressdén "toits d’usine". La période latérale et
la profondeur des "toits d’usine" varient en fonction de fapérature de dépo6t. La deuxieme étape
consiste a déposer du Fe dans ces sillons pour réaliser slesrfiln, des systémes tridimension-
nels de nanofils de Fe, avec une double périodicité (latétalerticale) peuvent étre préparés, en
faisant des multicouches de Fe/W (Mo).

Le manuscrit contient globalement quatre parties. Danddeg premiers chapitres je ferai un
état de 'art sur les diverses méthodes de préparation seaug de nanofils puis de leurs propriétés
magnétiques. Dans le troisiéme chapitre je décrirai ldsiigaes expérimentales employées, d’'une
part pour la fabrication, et d’autre part pour les mesuregméiques. Les deux chapitres suivants
seront consacrés au premier systéeme étudié, les réseaarafdsde (Fe,Ag) avec successivement
la fabrication (chapitre 4) et le magnétisme (chapitre Bn®le chapitre 6 je décrirai la préparation
des gabarits de toits d’'usine qui servent a fabriquer lesax@sde nanofils (de période variable).
Et enfin dans le chapitre 7 je présenterai les propriétés étiagies de ce systeme.
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Chapitre 1
Etat de I'art sur la préparation des nanofils

Actuellement les nanofils et en particulier les nanofils nétigies suscitent beaucoup d’intérét
du fait des applications existantes ou potentielles: stgelet traitement de I'information, méde-
cine pour le guidage de cellules ou molécules. Ce chapitsepté un rappel des méthodes les plus
souvent utilisées actuellement pour la préparation desfitmagnétiques: I'auto-organisation,
la lithographie, le dépbt électrolytique, ...

1.1 Lauto-organisation

1.1.1 Croissance épitaxiale

Croissance:En général, la croissance est définie comme I'augmentaésmuinensions d’un
corps. Dans le domaine des couches minces, la croissansgngéément 'augmentation de la
quantité (de I'épaisseur) d’'un matériau déposé sur unaceirL.a croissance est un phénomene
complexe qui fait intervenir des processus cinétiqueseshibdynamiques.

L'épitaxie: Le mot provient de la langue grecque: "épi" signifie "sur" eti¥gX'arrangement"
et décrit le processus d’'un dépbt ordonné monocristalliusisubstrat monocristallin. Quand les
deux matériaux sont identiques on parléndmoépitaxieet quand ils sont différents le phénomene
s’appelle Ihétéroépitaxie

Sur le plan thermodynamique (c’est a dire si un certain dayeilest atteint sur la surface), on
peut classer la croissance en trois catégories schénsatiaés la figure 1.1 [13]. Cette classifica-
tion se fonde sur la considération simplifiée des seulegj@sede surface (I'énergie de surface du
dépodtyp, du substrais et une énergie spécifique de formation d’une interface éheesS, yint).

On prédit ainsi si le dép6t va mouiller le substrat ou non ersimErant la variation d’énergie libre
Yb/s de formation d’une couche continue de dépdt sur le subsaratgpport a une situation en
flots:

Ayo/s= Yo+ Vint— Vs
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Frank-van der Merwe Stranski-Krastanov Volmer-Weber

—

® >nMC

® <nMC

FiG. 1.1 —Représentation schématique des trois modes principauxaiesance cristalline : a)
croissance bidimensionnelle ou Frank-van der Merwe, b)ssance bidimensionnelle puis tridi-
mensionnelle ou mode Stranski-Krastanov, c) croissandertensionnelle ou mode Volmer-Weber
( © représente le taux de recouvrement en monocouches). Ponodie Stranski-Krastanov le
nombre n de couches de mouillage est généralement faibleétent le cas le plus répandu

Selon cet argument, Ay, ,s<0 la formation d’une couche continue est favorable et lasero
sance est bidimensionnelle, dite de type Frank-van der EleRour ce type de croissance, les
premiers atomes qui s’adsorbent sur la surface forment anehe monoatomique compléte en
suivant plusieurs étapes cinétiques: nucléation de ngyapansion latérale, percolation et coa-
lescence. La formation du deuxieme plan d’atomes ne débuteest que lorsque le premier plan
est complet et suit le méme mode de croissance. La croissanmirsuit ainsi couche par couche
(fig.1.1a).

Dans le cad\yp 5>0, le mode de croissance est tridimensionnel, dit de tyfi@&cWeber: des
flots tridimensionnels se forment sur la surface nue dutsath$ig.1.1c).

Le mode Stranski-Krastanov est un cas intermédiaire. Aprisgmation d’'une (ou plusieurs)
couche(s) atomique(s) de mouillage, la poursuite d'unéssamce couche par couche devient
défavorable et des flots tridimensionnels se forment seraguche intermédiaire de mouillage
(fig.1.1b). Dans la plupart des cas, le mode Stranski-Knasta’'explique par la considération du
désaccord de parametre de maille entre le substrat et l¢:d@mdnditionAys s<0 entraine la
formation d’'un premier plan de mouillage. Cependant, dudaita difféerence de parametre de
maille et parfois de symétrie, le matériau déposé doit serdeéfr pour accorder son parameétre
de maille a celui du substrat (on parle de pseudomorphisidéergie élastique associée a la
déformation uniforme croit proportionnellement a I'égaisr déposée et au dela d’'une épaisseur
critique il devient favorable d’introduire des dislocatsopour rapprocher le paramétre du dépét de
sa valeur a I'état massif. Ces dislocations, souvent lcgadis I'interface des deux matériaux, in-
duisent un terme d’énergie supplémentaire. L'énergiecis@ ces dislocations est grossierement
proportionnelle a la surface sur laquelle le réseau deddiilins se développe. La relaxation des
contraintes par I'introduction de dislocations au dessusalépaisseur critique peut donc s’'ac-
compagner d’une transition vers une croissance tridinoangille, correspondant & un mode de



1.1. LAUTO-ORGANISATION 15

croissance dit de Stranski-Krastanov. Le mode Stransésténov peut s’interpréter phénomeéno-
logiquement comme le passaged® y /s = — s+ b+ Yint < 0 8AP) 5 s = —ys+ b + 2N > 0,

ou in‘;f est I'énergie d’interface effective qui prend en comptedestributions d’interface d’ori-
gine chimiquey;; et la contribution supplémentaire liée a la présence déscdisons [14, 15].
La formation d’flots compacts peut permettre de diminuéndrgie du systeme, en réduisant la
surface sur laquelle s’étendent les dislocations, en epattie d’'une augmentation de I'énergie
de surface du dép6t. Notons qu’un mode de croissance SiHidresitanov peut également s’ac-
compagner de la formation d’ilots déformés uniqguementiglasment, expliqué par le fait que la
matiére dans un flot peut relaxer plus facilement que daascanche du fait de la réduction des
contraintes latérales [16].

Les approches thermodynamiques permettent en principeéatirgp macroscopiquement la
morphologie du dépbt, mais dans les faits le processus i&sance est également influencé mi-
croscopiquement par la cinétique. En raccourci, une teatyer suffisante est nécessaire pour
atteindre I'équilibre décrit ci-dessus. En-dessous di& dempérature, spécifique a I'élément et
a l'orientation de surface de croissance, le dépét présenteent une rugosité qui croit avec la
racine carrée de I'épaisseur nominale. Notons enfin quedads considérations simplifiees ne
prennent pas en compte la possibilité de formation d’adkagu I'utilisation de surfactants.

1.1.2 De l'auto-assemblage a I'auto-organisation

Les modes de croissance de type Volmer-Weber ou Stransistwov se caractérisent par la
formation spontanée de structures tridimensionelles @rface de I'échantillon. C’est ce que I'on
appellera dans ce manusdtduto-assemblage Ces objets, formés spontanément et distribués
aléatoirement sur la surface sont des ilots compacts [8pli7/hien des bandes ou des fils [18].
La forme et les dimensions de ces structures sont détermpaedes effets thermodynamiques
comme la minimisation locale des contraintes et des éredgesurface, tandis que leur taille est
liée a la cinétique. A I'échelle macroscopique, c’est a doar des ilots 3D qui dépassent quelques
dizaines ou centaines de nm, la symétrie et les paramétremitle sont relaxés aux valeurs du
massif. Dans ce cas, leur forme est déterminée seulemert painimisation des énergies de
surface et d’interface. Un théoreme dit de Wulff-Kaichevrpet de décrire la forme d’équilibre
d’'unflot isolé 3D d’un cristal déposé sur un substrat chist§l9].

Les caractéristiques des objets auto-assemblés forméste teapérature sont susceptibles
d’étre controlées a partir des parametres de dépdt. Un pregparametre est la température qui
influence le mode de relaxation des contraintes, la vitessdiftlision, la forme d’équilibre du
cristal. Les autres parameétres contrélables sont lesrdsivia quantité de matériau déposé, qui
influe sur la taille des nanostructures apres le stade deatiah, et la symétrie cristalline des
plans d’épitaxie du substrat et du dép6t, qui influe sur lmoet I'orientation des nanostructures.
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FIG. 1.2 —Panorama de la croissance de Fe/Mo en fonction de la temperadt du taux de
recouvrement de Fe; les résultats de recuit sont représatdas les rectangles [22]

Un exemple représentatif de l'influence de ces différentarpatres sur la croissance est I'étude
faite dans le laboratoire, depuis quelques années surtiEnsg$-e/Mo(W) (fig.1.2) [20-22].

On parle aussi d’auto-assemblage pour désigner la formdtitots généralement mono- ou
bicouches au premier stade de croissance, obtenu pour Ghalys le régime sous-monocouche
[23].

L'auto-organisation est un cas particulier d’auto-assemblage, qui se prodsigie les nano-
structures présentent un ordre positionnel a moyenne ongaidodistance. Les interactions entre
les nanostructures (interactions essentiellement gleegti transmises par le substrat) sont tres in-
férieures aux forces d’adhésion de ces structures sur [ratibDe ce fait la croissance auto-
organisée de nanostructures n’est observée dans la ptigsacts, que sur des surfaces présentant
un réseau déja ordonné de sites de nucléation. Les motifsefiament disponibles et présentant
des périodes intéressantes, de 'ordre de 1 a 100 nm, sosuitieees vicinales [24], les recons-
tructions de surface [25], les réseaux réguliers de distmt®[26], ou encore I'auto-organisation
d’adsorbats pour lesquels I'adhésion avec le substratestgible que la répulsion entre domaines
d’adsorption [27].

Le paragraphe suivant est consacré a la croissance surrfiseswicinales, qui est la voie la
plus utilisée pour I'auto-organisation de fils épitaxiés.

Le cas d’auto-organisation sur des surfaces uniformeslestrare, et fait I'objet du para-
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graphe encore suivant. Les exemples de ces paragraphaheis en majorité sur des systemes
magnétiques.

1.1.3 Lauto-organisation de fils sur des surfaces vicinales

On appelle surface vicinale une surface de monocristabptast un petit angle par rapport a
un plan de bas indices de Miller. Lorsqu’elle est convenabkla préparée (polissage, nettoyage,
recuits...) et en I'absence de forces inter-marches &ttes¢ une surface vicinale est composée de
marches monoatomiques séparées par des terrasses de fexgmiia est le paramétre de maille
(fig.1.3) [28].

Les surfaces vicinales peuvent servir de gabarit pourd-auganisation de fils, phénomeéne ap-
pelé dans ce cas "décoration des marches". L'agrégation emeeds en bord de marches est fa-
vorisée du fait d’'une coordination atomique supérieurdla ge'ils auraient sur les surfaces plates
des terrasses. La température de dépbt doit étre suffisandtaeée pour assurer aux ad-atomes la
mobilité requise pour atteindre les marches atomiques@anae se produise la nucléation d’ilots
stables sur les terrasses. Un compromis est cependantvartimaur eviter I'interdiffusion ou la
formation d’alliages ainsi que la nucléation d’ilots en r@&transki-Krastanov ou Volmer-Weber.
Notons que les processus de nucléation peuvent étre coespliems leur détail, impliquant des
échanges avec le substrat.

Les flots auto-organisés obtenus le long des marches dunfece vicinale, peuvent former
des bandes (minces et larges) [9, 29], ou des fils (mincesueedargeur qui peut atteindre la
taille d’'un atome) [24, 30, 31]. Parmi la multitude d’exemptirés de la littérature sur les fils et
les bandes magnétiques auto-organisés, deux systemesi®ipi@ décoration des marches sont
présentés dans la figure 1.4.

1.1.4 Lauto-organisation tridimensionnelle

L'auto-organisation tridimensionnelle (3D) consiste @e superposition avec corrélation ver-
ticale en multicouches de nanostructures auto-organméasto-assemblées, en pratique des plots
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FIG. 1.4 —Images STM illustrant la croissance auto-organisée paodgion de marches: a) sur-
face vicinale de Pt(997) et en encart décoration des marphesine chaine monoatomique de Co
déposée a 250K [24]; b) surface vicinale de W(110) recowvpdr 0.5 MC de Fe pseudomorphe
qui forme des bandes apres un recuit a 800K [9]

et tres rarement des fils [32]. Cette méthode de croissancecametlation verticale a été décou-
verte dans le domaine des semiconducteurs, dans le but dieifgrdes quantités macroscopiques
de plots quantiques. Les plots des couches successiveg®pboditions corrélées si les couches
séparatrices sont suffisamment minces. L'étude sur desliigis(001) séparés par GaAs(001) a
montré que les forces qui conduisent a I'auto-organis&Drsont des champs de contraintes in-
duits dans la matrice de GaAs par les ilots InAs [33]. Dana$ede InAs/GaAs(001) I'empilement
prend la forme de colonnes de plots [33]. Pour des matérimskiguement fortement anisotropes
et des surfaces choisies judicieusement, les champs daictats’étendent obliquement, pouvant
induire des empilements plus complexes du type cubiquedant&ée (cfc) [34]. La taille et la
distance entre les ilots dépendent de I'épaisseur de ldheméparatrice.

L'empilement de plots dans la direction de croissance augsi @bservé pour des matériaux
métalliques dans une étude faite par O. Fruchaat.¢6]. A partir de I'auto-organisation conven-
tionnelle des flots de Co sur ursairface reconstruite d’Au(111), une croissance verticale de
piliers de Co a été développée. Le principe est de déposeesigjfilement une fraction deMC
de Co et (1-x) MC d’Au. A chaque étape le Co se dépose sur le sonesdtots déja existants,
augmentant I'épaisseur du pilier d'une MC [6] (fig.1.5).

L'auto-organisation 3D a été observée aussi pour des ceutbreépitaxiées, expliquée alors
par un effet d’encombrement stérique comme dans le cas désaonahes granulaires de Co, sepa-
rées par des couches fines ¢8k. Dés que la couche intercalaire dx&; devient suffisamment
épaisse pour ne plus montrer les ondulations induites papltés de Co, I'empilement vertical

1. Une surface est reconstruite quand la position latéregeatbmes differe spontanément de celle d’'un plan de
mémes indices de Miller du massif
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Xa [11]

PbSe dots

FIG. 1.5 -a) Image AFM sur les plots pyramidaux PbSe/PbTe(111) avetadettes de type {100}
et schéma d’empilement en vertical [34]; b) schéma, imageal des piliers de Co organisés
sur une surface d’Au(111) [6]

n'est plus observé [35].

1.1.5 Lauto-organisation lors du dép6t

L’'auto-organisation obtenue pendant le dépot est tresparee que les interactions entre les
nanostructures et le substrat sont généralement bien quiies fque I'interaction entre des nano-
structures voisines. Un des rares exemples est la formdé@bructures modulées chimiquement
lors du dépdt de plusieurs éléments, notamment immiscjilgs Une partie de mon travail de
thése s’est appuye sur ce cas: la formation de réseaux arsloiemanofils de Fe (ou Co)avec une
période de 2-3nm par co-dépobt d’Ag et de Fe (ou de Co), sur ufiecsude Mo(110). Dans ce
cas, une modulation latérale de composition relaxe legaiomgs, de facon plus efficace que dans
les couches uniformes, ce qui est similaire aux zones dilg€ de Grinfeld [36] qui favorisent
le développement d’une rugosité périodique dans les caughaisses. Un autre exemple de mo-
dulation latérale est le cas des disques durs a base de CoClanpéa croissance, le Cr migre
aux joints de grain du Co, conduisant a la formation des ca@smmagnétiques de Co. Un exemple
similaire est I'obtention d’un arrangement quasi-ordoda&olonnes ferromagnétiques CoBg
dans des matrices piézo-électriques de BgTi&r co-dépbt de CoFe et BaTiO [37].

1.1.6 Lauto-organisation cinétique

L'auto-organisation peut résulter des lois cinétiques iffesdon sur une surface et concerne
deux procédés complétement opposés qui aboutissent au raéuatat. Par exemple le bombar-
dement ionique d’'une couche produit une structuration li&gua I'échelle nanométrique a la
surface (de I'ondulation jusqu’aux fils isolés ou aux pyrd@si [38]) grace a une méthode qui
suppose une réorganisation de la surface, induite par lp&tition entre I'érosion et la diffusion
des atomes [39]. La figure 1.6 a) représente une image defeceuCu(110) structurée par ce
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FIG. 1.6 —a) Image STM d’une surface Cu(110) auto-organisée cinétigunt par un bombarde-
ment ionigue a une température de 180K, avec le faisceaurduva 45° et 6 = 90°, la fleche
indique la direction du faisceau [40]; b) image STM d’unefage de 1.5 MC de W/W(110) déposé
a500°C [42]

procédé [40].

L'auto-organisation peut inversement résulter de la sesise, gouvernée par la compétition
entre les énergies de diffusion atomique dans le plan etrl&eband’énergie de saut d’un plan a
l'autre (barriére de Schwobel). L'utilisation d’une suwréade symétrie uniaxiale peut induire la
formation de vallées et arétes périodiques et orientéearsuiine seule direction [41]. C'est le
cas trouvé dans I'homoépitaxie de Fe(110)/Fe(110) ou W(INM(@)10) [41, 42] qui conduit & la
formation d’'une surface dite en "toits d’usine”, orientéevant la direction [001] (fig.1.6 b).

Une structuration dictée par la cinétique permet, par reapgpax situations précédentes, de
régler la période en jouant sur des parametres cinétiqueisiddnvenient de ce type de croissance
est souvent une moins bonne régularité.

1.2 Lalithographie

Des paragraphes précédents nous pouvons dire que |'agdoisation est une méthode de
préparation de nanostructures qui peut atteindre de tegglgs densités et des dimensions jusqu’a
celle de I'atome pour un temps et un codt de fabrication renables. Mais par ces techniques il
reste assez difficile de controler la taille et 'Thomogénéies échantillons, parametres qui sont
mieux contrélables par contre par la lithographie.

La lithographie est la principale technique de nanofakiooautilisée a I'échelle industrielle.
Le principe est assez simple: une couche uniforme d’'un patgnparticulier appeléésine est
étalée sur une surface. Lirradiation, selon un motif, peg plarticules (photons et électrons princi-
palement) fragilise (résine dite positive) ou polymérigsine dite négative) localement. Les zones
a faible longueur de chaine peuvent étre dissoutes danslut@s (on parle de révélation). Ce
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FiG. 1.7 —Schéma de processus de lithographie [43]: révélation etvgra pour une résine
a)positive, b)négative, c)"lift-off" , d) dépot éléctroue

processus crée un motif de trous dans la couche de résirfejig.

Le transfert du motif de résine a un matériau fonctionnelt jg¢ne réalisé par deux procédés
généraux: de la résine a une couche uniformegpavure (humide ou seche); ou par uepot
effectué a posteriosur la résine structurée. Dans le cas d’'un dep6t physigegquerle masque de
résine est définitivement dissous en fin de procédé on patldte=f" . Pour leur part les procédés
a base de dép6bt électrolytique sont intéressants pourifeplicité et pour leur capacité a déposer
sur des substrats avec des géomeétries complexes. Partrapptift-off”, les éléments déposeés
peuvent atteindre I'épaisseur de la résine, donc présamemeilleur allongement vertical. Cette
méthode est trés utilisée pour la préparation des nanofilgfig.1.8).

La lithographie est un domaine vaste qui contient de nonsg®techniques pour préparer
des systémes modéles pour la recherche fondamentale, ouldsesystémes avec un potentiel
industriel. Les limites de la résolution sont liées au fa@c (la longueur d’onde et I'ouverture
numerique) et a la résine (caractéristiques et exposito)r augmenter la résolution, des tech-
niques dérivées qui utilisent partiellement ou totalentesitétapes spécifiques a la lithographie,
ont été développées. Certaines de ces méthodes sont @étaitdessous:

Lithographie par nanomoulage - "Nanoimprin®n utilise un moule qui presseé sur la résine
I'amincit localement. Un procédé de gravure amincit ce frtticrée donc un masque composé
d’ouvertures dans la résine. On procéde a un dép6t ou a umergrazomme dans les procédes
de lithographie usuels. Des structures magnétiques de 2Zivamdes périodes de 150 nm ont été
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FIG. 1.8 —Images par microscopie électronique a balayage (MEB) defiBmmagnétiques pré-
parés par lithographie électronique pour des fils: a) polgtallins; b) monocristallins Fe(001); c)
amorphes [44]

fabriquées en utilisant cette technique [45].

Lithographie STM ou AFMLa lithographie peut étre réalisée en grattant ou en édrdsan
résine, par exemple a l'aide d'une pointe d’AFM. La dimioutiocale de I'épaisseur de résine
tient lieu de révélation, puis suivent les étapes classigigegravure ou de lift-off. Par exemple,
des lignes de 40 nm de large ont été réalisées [46].

Un microscope STM utilisé a I'air, a servi a la lithographild maniére suivante: en utilisant
une résine formée de deux couches (une couche de résinectiacelaurmontée d’'une couche fine
de résine isolante) et une pointe STM, grace au courant tétaigli entre la pointe et la couche
conductrice, il est possible de créer des motifs linéaiegsda résine. Des fils de 100 a 50 nm ont
été obtenus par cette méthode [47].

Lalithographie d’interférenceconsiste en I'exposition sélective d’'une couche de réflaas
ce cas-ci, le mécanisme d’exposition de la résine est bagénserférence entre deux rayons laser
cohérents. Ce procédé crée un motif d’interférence d'int@sinusoidale, sous forme de lignes
paralleles. Pour produire des motifs plus complexes, dessixons successives sont nécessaires.
Par exemple, aprés la rotation de I'échantillon dé,2he deuxiéme exposition produit des réseaux
rectangulaires. Pour avoir les nanostructures désirésqrocédures sont combinées avec le "lift-
off", le dépdt électrolytique , ou la gravure [48]

A l'aide de la lithographie, les chercheurs ont mis au polosigeurs autres méthodes pour
préparer des objets nanométriques: le dépot a travers depies[49], la gravure ionique [50,51],
le dépbt avec STM et AFM par application d’une tension [SR]combiné avec le dép6t en phase
gazeuse [53], la lithographie par irradiation d’ions polsamger localement les propriétés [54].



1.3. LES VOIES ELECTROCHIMIQUES 23

1.3 Les voies électrochimiques

Des nanofils avec des diamétres variant de 5nm a plusiaie ét avec des longueurs allant
jusqu’a 10Qum peuvent étre produits par dépot électrochimique dans desmanes non conduc-
trices ayant des rangées de pores paralléeles. Le dépatoéleatique de nanofils a été mis au
point en 1970 par Possin [55], qui a préparé des fils de Sned’'tie Zn dans des membranes de
mica. Depuis lors, cette méthode a été employée pour faraps nanofils de métaux, d’alliages,
de semi-conducteurs, et de polyméres électroniques cteudscLes nanofils se forment lors du
remplissage des pores de la membrane par le matériau d€jattgtechnique peut également étre
employée pour synthétiser des nanofils en multicouchesut¥a avantage de la synthése électro-
chimique dans des membranes est que de grandes quantitésafiésrmono-disperses sont alors
produites. Plusieurs types de matrices peuvent étreagdsis

Copolymere Cette technique utilise des copolymeres, qui se composetédx chaines chi-
miquement différentes de polymere liées par une liaisomleote. Si les blocs sont immiscibles,
le copolymere forme spontanément par auto-assemblage idesdomaines. Les morphologies
de microdomaine qui sont utiles pour la nanolithographré ges lamelles ou des rangées de cy-
lindres ou de sphéres, dont les tailles et les séparationigiealimension moléculaire, de I'ordre
de 10nm. Une monocouche d’'un tel copolymére (30 nm de prefandoeut étre déposée sur
une surface fonctionnalisée choisie, typiquement un oxyden nitrure. Grace a un processus
chimique comme par exemple l'irradiation UV, un des typesligines de polymere peut étre sé-
lectivement cassée, ce qui méene a la formation d’'un réseaauypoqui peut étre utilisé comme
matrice. La taille du pore et la période du réseau peuveaté&tordées par la taille des polymeres
utilisés. Des pores profonds (au dela d’'une monocouché)s@ement réalisés en employant un
champ électrique pour aligner les polyméres pendant ti@xséparation de phase du copolymere
qui forme les microdomaines. Ce type de matrices a été enployér le dépot électrolytique de
nanofils magnétiques, par exemple des fils de Co avec des afle@rgs verticaux élevés et une
grande densité d’empilement [56].

Membranes d’aluminiundes membranes poreuses d’oxyde d’Al (Si, etc.) ont étédaées
par oxydation anodique de I'Al, (Si, etc.) [57]. La coucheyd&e forme un réseau colonnaire de
cellules hexagonales, chacune avec un nanopore cylirdaigeentre. Par les paramétres comme:
I'électrolyte, la température, la tension d’anodisatibleéemps, on peut ajuster la taille, la densité,
et la hauteur des pores. Au dela du procédé d’anodisatidailla et la profondeur de pore sont
encore ajustées en gravant 'oxyde dans un acide apprbapréauche résultante d’oxyde présente
des pores cylindriques paralléles, perpendiculaires auale, séparés par de I'Al non oxydé et
par une couche tres fine d’oxyde d’aluminium. La membraneys® peut étre gravée jusqu’'a
plusieurs dizaines de microns de profondeur, sans endoermtiaminium. Normalement, une
grande densité de pores 100 pores/cm) et avec un diamétre de 10-500 nm sont obtenus grace
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100 nm

FIG. 1.9 —A gauche: image AFM (vue de dessus) d’'une matrice d’oxyderdiaium préparée
par anodisation [61]. A droite: image MEB (en section traessale) de la membrane poreuse
d’aluminium et des fils de Fe obtenus dans cette matrice padtd@ectrochimique [59]

a cette méthode [58]. Ce type de matrice a été utilisée pouéfzapation de fils magnétiques de
Ni, Fe, Co, NiFe, CoNiCu, CoPt. (fig. 1.9) [59, 60].

Verres poreuxDes matrices de verre avec un réseau régulier de poreséfal#tquées en
utilisant la procédure suivante: une tige de verre (noyatjoait d’abord insérée dans un tube de
verre inerte (matrice de verre). lls sont plus tard extruglgsin filament tres fin a température
élevée sous vide. Le filament est alors coupé puis réassdatdiélement, et extrudé a nouveau,
jusqu’a atteindre la taille finale. Les noyaux de verre storsanlevés, laissant une matrice inerte
poreuse en verre qui sera coupée en matrices tres fines. Edlaohla géométrie d’empilement,
une rangée reguliere de pores est obtenue avec differgmedrges. Des matrices avec des pores
inférieurs & 10 nm et d’'une densité de I'ordre d& iéres/cm sont obtenues par cette méthode et
utilisées pour la préparation de fils de Ni et Co [62], ou bies a@nopilons [63]. Des procédés
d’extrusion ont également été utilisés au Laboratoire £ dgel (LLN) pour former directement
des fils magnétiques [64].

Gravure de membranes par neutrons ou toRes membranes poreuses de polycarbonate ou
de mica ont été fabriquées par révélation chimique de t@jes de neutrons ou d’ions de haute
énergie. Les parties endommagées le long de la trajectmitepséférentiellement gravées créant
ainsi des pores dans la membrane (fig.1.10). La taille dessple quelques nanometres a des
microns) est contrblée par le processus de gravure. Unayarmst que la taille des pores est
indépendante de leur densité, seulement déterminée pansié d’irradiation, et peut varier de 1
a 1@ pores/cm. Un inconvénient est que I'arrangement des pores dans lsbnae est aléatoire.

La figure 1.10 représente une image d’'une membrane poreusieagequi sert a la fabrication des
fils magnétiques de Ni [65].
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FiG. 1.10 -Images MEB de fils préparés par dépot électrochimique: a lgamsembrane de mica
avec des pores det®m de diamétre; a droite nanofils de Ni obtenus dans ce type dédraaes
[65]

1.4 Autres méthodes

Des nanostructures magnétiques présentant des arrargelnéaires ou bidimensionnels
peuvent étre obtenues par auto-assemblage et auto-@tamidans des solution chimiques. Plu-
sieurs approches ont été rapportées. Par exemple, unaudbstc une rangée de nanostructures
(pas nécessairement magnétiques) est plongée dans unldnochimique contenant des ions
magnétiques. La rangée existante agit comme un noyau desangie pour les atomes magné-
tiques, ce qui produit des rangées magnétiques [66].

Une deuxieme approche consiste a employer des rangées o&tmiatures comme gabarits
pour déposer des matériaux magnétiques avec un certaia dingtidence. Ce processus induit
une sélectivité de nucléation sur les grains préexistémts)ant par conséquent des rangées de
nanostructures magnétiques [67].

Micelles inverses: dans ce cas-ci, les particules magmnggigont préparées par microémulsions
(micelles renversées). Ces micelles sont alors déposéan substrat et dans certaines conditions,
elles tendent a former une rangée sur le substrat [68, 69].

Réduction métallique dans un champ magnétique: la rédudaémels contenant des ions ma-
gnétiques avec des acides peuvent induire la formation depaaticles magnétiques. Si ce pro-
cessus est effectué en présence d’un champ magnétiquariesiies tendent a s’aligner sponta-
nément selon des chaines ou des rangeées [70].
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Chapitre 2

Propriétés magnétigues des nanostructures:
du massif aux dimensions réeduites

Dans ce chapitre nous décrivons les propriétés magnétapgesystemes de dimensions ré-
duites tout en rappelant quelques définitions fondamentddemagnétisme. Par dimensions ré-
duites, nous faisons référence a différents types de sgsteselon que la réduction de taille
concerne une, deux ou les trois dimensions, et selon queales-objets sont magnétiguement
isolés les uns des autres ou qu’ils sont organisés en amemgepériodique, dont le pas auto-
rise un couplage entre eux. De plus nous nous intéressonsaamstructures épitaxiées sur une
surface, donc soumises aux contraintes du substrat. Quetlesoit leur configuration, les sys-
témes de dimensions réduites ou de taille nanométriquseptént un comportement magnétique
différent de celui du matériau macroscopique du fait deiplus facteurs dont beaucoup sont
liés aux effets de surface: affaiblissement des interast@iéchange du fait de la réduction du
nombre de voisins magnétiques, confinement des excitatiagaétiques, brisure de symétrie aux
surfaces et interfaces, effets magnéto-élastiques dus@ntraintes du substrat, effets thermo-
magnétiques. Une revue compléte de toutes les proprietgsatiques des nanostructures dépas-
serait le cadre de ce manuscrit. On se reportera aux homartcbes de référence qui existent sur
le sujet [30, 43, 71-73]. Nous présentons ici les phénomesssntiels. Nous insisterons sur les
propriétés des réseaux de nanofils et nous donnerons deplesashdes ordres de grandeur pour
le cas du Fer, qui fait I'objet de ce travail.

2.1 Proprietés fondamentales

2.1.1 Moment magnétique - Interactions d’échange - Ordre magnétique

Un aspect fondamental du magnétisme est le moment mageéfidiétat libre, un atome est
dit magnétique s'il est porteur d’'un moment magnétique pent. Le moment magnétique d’un
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atome est généré par deux sources: le courant associé aemenivorbital des électrons, et leur
spin. Les éléments constituant la majorité des matériaugnétaques solides ont des moments
magnétiques du fait que les couches électroniques intsorgsncomplétes. C'est le cas des élé-
ments de transition du groupe du fer (Fe, Co, Ni) (3d) et danéhés de la série des terres rares
(4f). Les éléments du groupe du palladium (4d), du platiing € de la série des actinides (5f) ont
un moment magnétique dans certains environnements bnistal

Un matériau magnétique est composé d’'un grand nombre dést@mssédant un moment ma-
gnétique permanent. L'aimantation est définie comme le momeagnétique par unité de vo-
lume. Elle est notée courammevit Dans les matériaugaramagnétiqued’aimantation apparait
lorsqu’ils sont soumis a un champ appliqué et présentensuseeptibilité magnétique positive.
Rappelons que tous les éléments purs ou matériaux, cosstita®dmes qui ne sont pas magné-
tiques a I'état libre, peuvent présenter une suscepébilidgnétique. Leparamagnétisme de Pauli
intervient dans un métal soumis a un champ magnétique quiextgqine aimantation due a la
contribution des spins des électrons de conduction. Pasrés matériaux il existe également une
contributiondiamagnétiquavec un moment induit proportionnel au champ appliqué nrageas
inverse. Cette contribution au moment magnétique est tigle fandépendante de la température
et généralement masquée par les autres contributions titageee Cependant, nous verrons dans
la suite que pour les nanostructures étudiées, la coritibdtamagnétique du substrat de saphir
aura une importance considérable.

Dans la matiere, les moments magnétiques ne sont pas lil@issimteragissent entre eux et
avec I'environnement. Il en résulte un comportement ctiflgai se manifeste, en dessous d’'une
température critiquelg - température de Curie pour le ferromagnétisme), par I'étsdainent d’'un
ordre magnétique et I'apparition d’'une aimantation spo@d/ls. Dans la suite nous nous limite-
rons a la description des matériaux ferromagnétiquestdrattion entre les moments qui tend a
les aligner parallelement les uns aux autres et qui favongeaimantation uniforme eséhergie
d’échange L'énergie d’échange est d’origine quantique et de natleet®statique. Elle est trés
intense dans le cas des interactions entre les momentsggreatsins, mais s’atténue trés vite avec
la distance. La densité d’énergie d’échange exprime laitgedi€nergie que colte au systéme une
variation de la distribution d’orientation des momentsnagport a une orientation uniforme. Dans
un modele de milieu continu elle s’€crifech= Aechy i | (‘;—':(’:‘)2. Acchest la constante d’échange du
matériau considéré et caractérise I'intensité des intierecd’échange au sein du matériau. Pour
le Fe,Agch~2x 1011 J/m.

Dans le cas des métaux, objets de notre étude, le moment titagnét I'intensité d’inter-
actions d’échange dépendent fortement de la coordindlians les matériaux massifs on a peu
de moyens de faire varier 'environnement magnétique laktak que dans les nanostructures ces
effets sont d’'une grande importance, comme décrit ci-dessso

Sur une surface, et a fortiori sur des arétes telles que lefs ke marche, la coordination des
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atomes est réduite. Par ailleurs, la symétrie n’est plusdmenque dans le volume. Du fait des
reconstructions de surface, des effets de contraction dilatation de la maille cristallographique
peuvent apparaitre. Il peut également se produire un terééctronique d’'un matériau a lI'autre
ou une hybridation, c’est-a-dire un mélange entre les aldstélectroniques des deux matériaux
adjacents. Il résulte de ces phénomenes de profondes natidifis des structures électroniques et
donc des propriétés magnétiques, par rapport aux propdéténatériau massif.

Effets de structurd_es propriétés magnétiques d’'une couche mince peuveehdéptres for-
tement de lanature du substratSi 'accord de maille entre le substrat et la couche déposst
pas parfait, il en résulte une variation de la maille du nmiatédéposé qui peut influencer les pro-
priétés magnétiques. En général, une contraction de ldencaihduit, comme I'application d’'une
pression sur un métal magnétique massif, a un élargissetedatbande et donc a une diminu-
tion du moment magnétique. Une dilatation de la maille telithéerse a accroitre le moment
magnétique. Un autre effet structural est la stabilisatiercertaines phases cristallographiques
n'existant pas dans les matériaux massif, ou seulementdiensondition extrémes. Par exemple
le Fe a une structure cubique centrée (cc) dans des corgditaymales de pression et température
et il est ferromagnétique. En couche mince il peut étre k$ahilans une phase cfc qui n’est pas
magnétique [74]. Certains substrats donnent naissanceeffdesd’hybridation importants avec
les électrons de la couche déposée, qui induisent des natificsur le moment magnétique de la
couche.

Effets de surfacePar rapport au massif, la réduction du nombre de voisingtineurétrécis-
sement de la bande électronique. Il en résulte une augrienth la densité d’états au niveau de
Fermi, qui se traduit, dans certaines cas, paremiorcement du magnétisme de la surféariére
de Stoner). Du fait de 'augmentation de la densité d’étatswgface, certaines matériaux qui ne
sont pas magnétiques a I'état massif peudavenir magnétiques en surfaoa lorsqu’ils sont
déposés en couches trés minces sur des substrats [75]. fbecenent du moment magnétique
de surface, prédit théoriquement et retrouvé expérimemiaht, a €galement été observé dans des
systémes unidimensionnels, bandes, fils et chaines d’atdrasensibilité extréme du dichroisme
magnétique circulaire des rayons X (XMCD) a permis par exerdplmesurer les signaux magné-
tiques provenant de nanostructures de Co fabriquées suutfaeesvicinale de Pt(111), depuis la
chaine monoatomique jusqu’a l'atome unique [24]. Un morodpital géant a été mis en évidence,
notamment dans des chaines de Co. Cet effet est principaléinaria réduction de coordination
et est considérablement amplifié quand on passe d’'une ca@uche monocouche, d’'une bande a
une chaine. [30].

Effets de dimensionalitd.a réduction de la dimensionalité influence aussirémsition de
phase magnétiquéa diminution du nombre de voisins a la surface entraineffaibissement de
I'énergie d’interaction d’échange avec tous les voisirnzoelr les couches ultra-minces on observe
une réduction de la température d’ordre magnétique enifonde I'épaisseur des couches [76].
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De méme, les exposants critiques relatifs a I'établissehetiordre magnétique ont été mesurés
sur la variation thermique de I'aimantation pour des égaiss décroissantes, par exemple dans
des couches ultra-minces de Ni ou une transition entre umeggD et un régime 2D a été mise en
evidence [76,77]. Laréduction de taille latérale- 201D selon une dimension, qui décrit le passage
d’'une couche ultra-mince a une bande, provoque les mémespldédes en les accentuant. Une
étude systématique des réseaux de bandes d’'une monocauatesssurfaces vicinales montre
gue la température de Curie décroit comme l'inverse de lalarde la bande [8].

2.1.2 Energie dipolaire

Si on considere chaque moment magnétique comme un dip&ebil de la part des autres
moments magnétiques, uirgeraction dipolaire Celle-ci met en jeu I'effet sur les moments ma-
gnétiques de I'induction magnétique créée par tous lessuour deux dipbles; etm, distants
der, I'énergie dipolaire peut étre exprimée par:

Ho

E= W[ml-mz—%(ml-r)(mz-r)]

L'énergie dipolaire décroit comme le cube de linverse daliktance entre les moments,
mais le nombre de moments voisins d’'un moment fixé, augmentane le cube de cette dis-
tance dans une géometrie 3D. Donc, l'interaction dipoJdieaucoup plus faible que I'interaction
d’échange entre moments proche voisins, ne décroit pagadatistance et devient vite prépon-
dérante. Pour éviter la formation de p6les magnétiquete éeergie tend a refermer les lignes
de flux magnétique au sein de la matiére aimané@ergie de champ démagnétisaet s’oppose
ainsi a I'établissement d’'une aimantation macroscopigsaltante uniforme. L'énergie dipolaire,
exprimée comme I'énergie d’interaction avec le champ démasant (H), a pour expression:
Edip = —(1/2)oMH 4. L'énergie dipolaire est un terme positif, qui éleve I'égierdu systeme.
Le facteur 1/2 provient du fait qu’il s’agit d’une auto-éger puisque le champ démagnétisant est
géeneéré par la matiére elle méme. Le maximum de densité djiengipolaire dans un matériau est
Edgip = Ka = (1/2) ioM2. Pour le FeKg = 1.92x 10° J/n®.

Les interactions d’échange ferromagnétique et le couplgg®aire ont des objectifs opposés,
et ne peuvent étre totalement satisfaits en méme temps.exastence de ces interactions s’orga-
nise grace au fait que chacune possede sa zone d’influendégée: le proche voisinage pour
I'échange et les régions plus éloignées pour les intergtiipolaires. Pour évaluer ces distances
on définit une longueur caractéristique appébégueur d’échanget construite comme le rapport
des racines carrées des énergies mises eh.jgt: 11, /ﬁﬁgw@.

Sur une distance inférieurelgp, I'aimantation est considérée toujours essentiellemanit u
forme. Pour le Fe massifech ~10 nm représente I'ordre de grandeur théorique de la distanc
au-dessous de laquelle 'aimantation est toujours ungorm
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Dans un systeme de taille finie, la minimisation de I'énedipolaire nécessite en plus d’éli-
miner les pbéles magnétiques a la surface. Cet effet est démtiréctement a la morphologie de
I'objet, ce qui revient a créer une anisotropie magnétigqupEmentaire, 8nisotropie de forme

En toute rigueur I'évaluation de la densité d’énergie dipelEy = *Vlfv %quH dv néces-
site un calcul micromagnétique complet explicitant par Bmme la configuration d’aimantation
a I'équilibre, généralement non uniforme. Pour simplifa@r,suppose souvent I'aimantation uni-
forme. On peut alors montrer [78] qu¢ = —NM, en notation matricielle, avec (Iﬁ) =1.Si
on prend comme repére les axes principaux du systéme, ceisé &n diagonalisan¥, on a
H = —NiMsu; pour chacun des trois axes, g\; = 1. Dans le cas d'un systeme a symeétrie de
révolution ou de symétrie 4, I'énergie dipolaire par rap@olaxe s'assimile exactement a une
anisotropie uniaxial&q = Kgsin6? avecKq = 3io(N; — Nj)Ms?.

2.1.3 Anisotropie magnétique

Dans la plupart des matériaux, les moments magnétiqueagisent avec le champ électrique
des ions environnants par I'intermédiaire de leur comptesarbitale. Une premiére conséquence
de cette interaction avec le réseau est I'apparitioal@sotropie magnétocristallineCelle-ci
agit individuellement sur chague moment magnétique, tputehd a orienter selon des directions
(ou plans) du réseau, privilégiés du fait de sa symétriequaigre. Donc, I'énergie d’'un matériau
ferromagnétique dépend de la direction de I'aimantatiarrg@port aux axes cristallographiques
du matériau. L'énergie d’anisotropie magnétocristalisede valeur trés variable d’'un matériau a
l'autre, et dépend de leur symétrie (cubique, hexagonakmgtique, uniaxiale).

Dans le cas du Fer, de structure cubique centrée, I'énelginésdtropie magnéto-cristalline
s’exprime en fonction des cosinus directearsle M par rapport aux axes du culde = Ki;a +
KoB + Ksa?, aveca = a?a3 + asa2 + asa? et B = a?azas. Pour le FeK; ~4.8x10% J/n?, et
K2,K3 < K1 sont la plupart du temps négligés. Les directions de fagihaatation sont donc de
type <001>.

Lorsque le cristal est déformé les environnements locasxatiemes sont modifiés. Un terme
supplémentaire apparait dans le développement; Ikaessotropie magnétoélastiquau premier
ordre proportionnelle aux déformations du cristal, et geshautre que la dérivée de I'anisotropie
magnétocristalline par rapport a la déformation. Dans utérizar massif les énergies d’aniso-
tropie magnétocristalline et magnétoélastique sont lex deuls termes d’anisotropie d’origine
microscopique. En diminuant la taille des systemes, du inass les nanostructures, il apparait
des termes d’énergie d’anisotropie supplémentaires.

La géométrie de couches minces favorise une orientationadeantation dans le plan de
I'échantillon pour minimiser I'énergie dipolaire (voirys loin). L'énergie d’anisotropiest sou-
vent décrite sous la forme d’une anisotropie uniaxiite —K cos’ 0, ol 8 représente I'angle entre
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'aimantation et la normale au plan de I'échantillon. Durgale vue phénoménologique, les diffée-
rentes sources d’anisotropie magnétique microscopigue léa couches minces se séparent entre
termes de surface et termes de volume. L'anisotropie afeedtune couche mince d'épaissdur
est décrite alors comme:

K = Kv + 2Kg/t

ou Ky est la constante d’anisotropie de volume compreKgnt %quSZ, Ksla constante d’aniso-

tropie de surface ou d’interface. Le facteur 2 apparait dutee la couche a deux faces. Dans des

couches trés minces le terme de surface ou d’interface preud@minant ( & cause du factear)

et 'aimantation spontanée peut devenir perpendiculaingl@an de la couche selon le signekie
Dans les couches minces et multicouches épitaxiales, & ctuse différence entre les para-

meétres de maille cristallographique, se rajoute un terrarigbtropie magnétoélastique. Habituel-

lement il y a deux situations:

— Si le désaccord paramétrique n’est pas trop grand, les metsriaux adoptent une maille
cristallographique commune et la déformation est homogkams le volume des couches
(dans les multicouches d’'une épaisseur trés fine). Cetterdéfion cohérente introduit un
terme d’anisotropie de volume supplémentaire, d’origirsgneétoélastique [79].

— Si les couches sont épaisses, chaque matériau préfexerreds sa structure massive en
créant des dislocations souvent le long des interfacesjiqgegnet d'accommoder le désac-
cord paramétrique. Ce régime est appelé incohérent. Commlalation varie en volume la
contribution magnétoelastique dans le volume apparait@®ome contribution de surface
a I'énergie d’anisotropie [14, 80].

La densité d’énergie d’anisotropie d'un systeme selon wh de difficile aimantation peut
étre déterminée par I’intégra@'SH dm, ou I'ordonnée du cycle d’hystérésis est normalisée a
'aimantation spontanébls (dans le cas du F#Is(0K)=1750 kA/m). Cette intégrale représente
I'aire au-dessus du cycle d’hysteresis.

Par rapport aux couches minces, I'anisotropie magnétigsebdndes et des nanofils se ca-
ractérise par 'augmentation des effets de surface etedfate. Dans le cas limite des chaines
d’atomes, nous avons déja mentionné plus haut la forte anigi@n du moment orbital, respon-
sable par conséquent de la forte augmentation de I'énelgmgsdtropie. Mais le terme qui doit
étre aussi considéré dans l'analyse énergétique estdiamise de forme, qui induit un axe de
facile aimantation le long de I'axe des fils.

2.1.4 Domaines magnétiques

La solution de compromis entre les trois types d’interangtidécrites ci-dessus pour les ma-
tériaux ferromagnétiques, est la source de la diversite da dariété des arrangements magné-
tiques [81]. En fonction des dimensions et des propriétémseques du matériau considéré, il
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pourra étre énergétiquement plus favorable de présengecamfiguration magnétique ou tous
les moments sont alignés localement par interaction diéghaans une certaine direction, mais
cette direction variant d’'une région a une autre, de tellaiara que le champ dipolaire sur tout
I'échantillon puisse étre diminué en grande proportion’idtérieur de chaque régiord¢maine
magnétiqugles moments sont alignés dans la méme direction. Entredismaines d’orientation
différente, il existe une zone de transitigmafoi de domainés plus ou mois large, a l'intérieur
de laquelle I'aimantation tourne. Une paroi magnétique @mefeu un compromis entre les trois
types d’énergie. Par exemple une paroi a°’1g@roi de Bloch) possede une largeur exprimeée par
| paroi = rr\/% (ouK est la constante d’anisotropie supposée uniaxiale) et ensité d’énergie
par unité de surfacgaroi = 4\/AccrK, qui sont caractéristiqgues du matériau considéré.

Pour le Fe massif, méme si I'anisotropie est en réalité qiampre on peut utiliser ces expres-
sions pour estimer I'épaisseur d’'une paroi de Bldgla:n=60 nm.

Dans le cas des systémes de dimension réduite, dont |aetstiileférieure a une valeur critique,
I'énergie nécessaire pour introduire une paroi, propon@le a la surface, devient supérieure au
gain magnétostatique, proportionnel au volume. Ces péticont alors monodomaines. La taille
critique est de I'ordre de grandeur de I'épaisseur de laigirdomaine. En premiére approxima-
tion le comportement magnétique d’'un tel objet d’aimantals et de volume V, peut alors étre
considéré comme celui d'un moment géant (macrospin},MsV.

2.1.5 Processus d’aimantation

La variation de I'état magnétique d’un matériau soumis ahang magnétique est un aspect
central du magnétisme, tant appliqué que fondamentatet@ction du champ magnétique appli-
qué avec la distribution d’aimantation du matériau estitEparl’énergie Zeemarklle s’exprime
parEz = —ugH - M. L'approche la plus générale pour la détermination des éf@guilibre ma-
gnétique d’'un objet ferromagnétique consiste en la mirdtios de la densité d’énergie totale, qui
s’écrit comme la somme des quatre termes d’énergie pringi@hange, anisotropie, dipolaire et
Zeeman):

Er = BEech+ Ean+ Edip+ Ez

En général, le processus d’aimantation en fonction du chmagnétique extérieur est un phé-
nomene micromagnétique qui se traduit souvent pahyatrésisC’est un phénoméne complexe,
non linéaire, hors équilibre, et non réversible qui reflatedlution du compromis entre toutes les
énergies qui interviennent dans le magnétisme du systeares 2 plupart des cas seuls des mo-
deles approchés permettent de rendre a peu prés compte pleéoesnenes.
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2.2 Aspects spécifiqgues aux systemes unidimensionnels

Le processus de renversement d’aimantation dans les nactoses, que ce soit du point de
vue statique ou bien dans ses aspects dynamiques, regrésedes principaux centres d'inté-
rét des recherches actuelles, en particulier pour les etigps d’application a I'enregistrement
magnétique. L'enjeu crucial de la réduction des tailles ite g heurte au probleme des fluctua-
tions thermiques qui provoquent le retournement spontai@ithantation des nanoparticules aux
températures de travail (comportement superparamageéigdessus d’une température critique,
dite "de blocage"). Les nano-objets unidimensionnels giligls) sont des systémes idéals pour
ces études, du fait que leur volume est conséquent sur uohe $aiction et que la barriere d’énergie
a franchir lors du retournement est dominée par I'anis@rdp forme. La situation est ramenée au
probléme du processus de renversement de I'aimantatiore giarticule monodomaine a anisotro-
pie uniaxiale que 'on peut traiter dans le modéle de Stddeiifarth de renversement cohérent.
La probabilité de renversement est décrite dans le modattigation thermique de Néel et Brown,
qui prédit notamment I'évolution du champ de retournementoaction de la température et la
température de blocage de la particule. Ces aspects thésrajosi que des exemples de résul-
tats expérimentaux de la littérature vont étre développés dette section, consacrée aux réseaux
de nanoparticules allongées représentatifs des deux tigpsgstemes de nanofils de Fe qui font
I'objet de notre travail.

2.2.1 Energie d’anisotropie - Anisotropie de forme

Pour la détermination de I'’énergie de champ démagnétisans utilisons la formulation ex-
plicitée par Aharoni [82], pour calculer I'énergie dipakaid’un fil individuel. Le coefficient de
champ démagnétisant d’'un parallélépipede infini dans &ction perpendiculaire au grand axe a
I'expression:

1— 2
Ntijj = P

In(1+ p2)+pln(p)+2arctar(%>] Yars (2.1)

ou p=, aetb sont les dimensions de la section du parallélépipéde.

Pour des formes plus générales on peut utiliser I'approeheattul dans I'espace de Fourier,
développée dans [78]. De plus il faut réaliser que I'aimmtaest généralement non uniforme.
La forme de I'anisotropie nest alors pl#gsin6?, mais on retrouve néanmoins le fait que I'ani-
sotropie magnétique dans une direction est donnée pag bBairdessus de la courbe d’aimanta-
tion [2,83].

Quelle que soit sa morphologie, a I'équilibre I'aimantatidu nanofil est dirigée le long de
son axe et la densité d’énergie d’anisotropie planaireEgst %MONJ_MSZ. Pour fixer les idées
dans le cas du Fer, nous rappelons l'ordre de grandeur denkitéel’énergie impliquée pour
un cylindre infini (N, = 1/2) qui représente la limite supérieure que I'on peut troypa@ur un
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fil. Eq = % — 9.6 x 10°J/m® . Par rapport aux couches minces, I'anisotropie magnétikpse
bandes et des nanofils se caractérise par 'augmentatiosffées de surface et d’interface. Dans
le cas limite des chaines d’atomes, nous avons déja meatoa haut la forte augmentation du
moment orbital, induisant une forte augmentation de I'éieed’anisotropie. Mais le terme qui
doit étre aussi considéré dans I'analyse énergétiqueasssditropie de forme, qui induit un axe de
facile aimantation le long de I'axe des fils [30].

2.2.2 Processus de renversement d’aimantation d’'un nanofil

En premiére approximation, nous assimilons un fil magnétidgl Fer de volume V, a un fil
monodomaine portant un moment magnétique (macrogp#)MsV. En I'absence de champ ap-
pliqué, u est aligné préférentiellement dans la direction de faditeaatation, le long des fils.
Nous supposons dans un premier temps que les fils sont sarectiins. Le processus d’aiman-
tation des macrospins est décrit par le modele de renvergetnbérent proposé par Stoner et
Wohlfarth [84]. L'énergie d’'un macrospin en présence d'aneotropie uniaxiale et soumis a un
champ extérieuH négatif parallele a I'axe facile s’écrit:

& = A sir? 0 + popuH cosb (2.2)

ou 6 est I'angle entre le macrospin et I'axe de facile aimantatig” = KV est I'énergie d’ani-
sotropie totale. Les positions d’équilibre sont obtenuas p

08 _ HoMgH
20 = 0=-cosO = K (2.3)
et stabilisé par
0%&
—>0 2.4

On trouve ainsi que I'éta = 0 devient instable poud = —Hg avecH, = ﬁ appelé champ
d’anisotropie.

Le modele de Néel et Brown permet d’évaluer I'effet de la terapue sur ce processus. Pour
les systemes de taille réduite les processus de renversdméEaimantation sont thermiquement
activés et suivent une loi d’Arrhenius basée sur la proliélae distribution de Boltzmann:

T=T exp( = )
ey O Re—
ke T

ol Tg est un temps caractéristique & 1010s) [85]. T peut étre considéré comme le temps de
mesure, temps statiguement nécessaire au moment géaritgrazihir une barriére d’anisotropie
A&. Généralement le temps de mesure est de I'ordre de 1 seclmj’%l) ~25. Dans ces condi-



36 CHAPITRE 2. PROPRIETES MAGNETIQUES DES NANOSTRUCTURES...

tions, la température T pour laquelle se produit spontanéieerenversement d’aimantation est
donnée paA& ~25kgT.
CalculantA& a partir du modéle de Stoner-Wohlfarth:

2
HoMsH ) (2.5)

A& = & (Bmax) — &'(0) =KV (1— oK

Le champ coercitif (ou champ de retournement) est le champlpquel ‘A& (H) ~25kgT. On
trouve donc:

XK 25ksT
HC_qus (1— —KV> (2.6)

A partir d’'une certaine températug, nommée température de blocage, I'aimantation réma-
nente moyenne est nulle et on n’observe plus d’hystérésisi A.=0 et la température de blocage
estTg = KV /25kg. Le systéme est dans un étatgliperparamagnétique

De la variation thermique du champ coercitif et de son ajustd selon I'expression 2.6, on
peut donc tirer différents parameétres qui nous renseignetié processus d’aimantation. Connais-
sant la valeur de la température de blocage et de la denéitérdjie d’anisotropie, nous pouvons
tirer un volume moyen V, qui jusqu’a présent était considémn&me le volume du fil de moment
U =MsV.

La détermination d& intervenant dans le processus de renversement d’ain@ntgt im-
portante car jusqu’a présent nous avons supposé une atmoarttzujours uniforme. Cependant
dans les systemes réels il y a toujours des zones partesil@rdes imperfections, ne serait-ce
gue les extrémités pour un fil. Dans ces zones, I'aimantat@peut pas étre uniforme et la bar-
riere d’énergie est plus faible. Une telle zone de défaustitie un centre de nuléation pour le
renversement des moments du fil, qui se produit donc par wegsas de nucléation/propagation.
Pour un fil de section donnée, ce volume de nuléation a enlartaille d’une paroi de domaine,
ce qui représente souvent un volume beaucoup plus petitejuedu fil. Ce comportement est
vérifié expérimentalement. Par exemple, Wernsdorfeal.gi86] ont étudié par microSQUID le
champ de renversement d’un fil nanométrique unique de Nitetéaiuit un volume de nucléation,
(20nmYy, de deux ordres de grandeur inférieur au volume du fil, maiesjuen accord avec la
taille de I'épaisseur de paroi. Concernant la théorie céiiat®on est en accord avec les prédic-
tions de Braun [87, 88], qui décrivent un mode de renversemamiuuniforme dans les particules
allongées (par ex.long cylindre) par création d’une pagrearois de Bloch, ce qui implique que le
volume de nucléation doit étre de I'ordre de grandeur deal'ggeur de paroi. Des simulations de
renversement d’aimantation de fils de longueur finie conefmtégalement cette vision du volume
de nucléation [89].

D’autre part, en général, nous mesurons un ensemble dedilerpérature de blocage tirée
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de I'ajustement est une valeur moyenne sur tous les fils. pposant que I'énergie d’anisotropie
2 =KV estidentique pour chaque fil, ce qui pourrait étre le casedharriere d’énergie dominée
par I'anisotropie de forme, le volume de nucléation impéiglans le renversement est également
un volume moyen, dont I'ordre de grandeur est intéressanafyser. Cependant la définition de
Tg comme la température d’annulationldgcorrespond a la borne inférieure de la distribution de
Tg. Pour avoir accés a la distribution dg il faut faire une mesure de la variation thermique de
I'aimantation selon le protocole ZFC/FC. Rappelons la prosgde ce cycle thermique, qui met
en évidence le caractere superparamagnétique d’une dssetielparticules: il s’agit de refroidir
le systéme en champ nul, d’appliquer un faible champ, de raeSl{T) en température croissante
(ZFC:zero field cooled) puis décroissante (FC:field cooleihtdrét de ce type de mesures est de
mettre en évidence le passage, a la température de bloedifatiferromagnétique stable a I'état
fluctuant superparamagnétique. En effet, le refroidiss¢rme champ nul depuis la température
ambiante jusqu’a basse température a pour effet de gelemfggaration des moments magné-
tiques dans un état désordonné de faible aimantation aéselltar statiquement autant de fils sont
aimantés dans un sens que dans l'autre. Un faible champ ti@gnéppliqué a basse température
n'est pas suffisant pour vaincre la barriere d’énergie etaeser les moments dans la direction
du champ appliqué. En revanche, 'augmentation de la tesiyrér permet, grace a I'activation
thermique, d’aligner I'aimantation dans la direction dawtp. A plus haute température, I'aiman-
tation suit une loi de Curie. Lors du refroidissement sousmghdepuis une température supérieure
a la températurég, les moments magnétiques sont figés dans la direction préfélle du champ
magneétique et au-dessous Tg I'aimantation mesurée est supérieure a ce qu’elle étais ta
cas de la mesure aprés refroidissement en champ nul. Ausdds3y les parties ZFC et FC des
courbes coincident. Dans le cas d’'un systeme monodispesae®interactions la remontée serait
brutale. En fait elle est distribuée. La jonction avec larbed=C marque la borne supérieure de la
distribution tandis que la valeur moyenneTges'obtient & la mi-hauteur de la remontée.

2.2.3 Couplage d’échange entre nano-objets individuels: multicouches-
seaux de bandes, réseaux de plots

Jusqu’ici nous avons supposeé que les nanostructurest&taimposées d’objets isolés et nous
avons décrit le comportement individuel d’'une monocoudhee bande ou d’un fil. Dans les mul-
ticouches comme dans un matériau magnétique massif, teediérents types de couplage. Si
dans le massif entre moments magnétique sont établis @eactibns d’échange, de super-échange
et dipolaire a I'échelle atomique, dans les multicouchesiiéme termes d’énergie donnent nais-
sance a des effets de couplage entre couches magnétiquekrestement a travers l'interface,
soit par I'intermédiaire d’un intercalaire non-magnégqlci nous ne considérons pas les effets
dipolaires qui résultent de la taille finie des couches oufitieet qui constituent I'essentiel des
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études de couplage entre objets magnétiques [89]. Noweroastdans le cadre de fils modeles
infiniment longs.

— Le couplage d’échange indirect dit RKK&pparait dans le cas par exemple de deux couches
ferromagnétiques superposées séparées par une coucheagoétigue [90]. Ce couplage
résulte d'une polarisation des électrons de la couche nagnétigiue induite au contact
des couches magnétiques. L'interférence entre les ondeleirtes refléchies aux interfaces
donne lieu a une densité de probabilité oscillante en fonae I'épaisseur parcourue pour
chaque électron du gaz dégeénéré d’électrons de la matncenagnétique. Parce que I'inter-
face magnétique réfléchit de maniere différente les elestle spins différents, 'occupation
de tous les états d’énergie inférieure a I'énergie de Fepau¢ minimiser I'énergie du sys-
teme ) produit une densité de spin oscillante. La deuxiengeface magnétique viendra se
coupler a la densité de spin établie par la premiere. Ce cgeigat un couplage de type
RKKY (Ruderman-Kittel-Kasuya-Yosida). La période de cesilzimons est typiqguement
de I'ordre du nanométre. Pour certaines épaisseurs de emwrhmagnétique le couplage
est ferromagnétique, pour d’autre épaisseurs, il tend@nadin alignement spontané anti-
paralléle des aimantations ( couplage antiferromagnéfigDes oscillations d’amplitude de
couplage ont aussi été observées en fonction de I'épaidesurouches magnétiques mais
celles-ci sont moins prononceées et ne changent en générdepmgne.

— Le couplage dipolaire par peau d’orang®eux couches magnétiques séparées par une
couche non magnétique présentant une rugosité importanténterfaces, sont couplées
par champ dipolaire. Cette situation, décrite la premiéiegar Néel [91], a pris le nom de
"couplage de peau d’orange". Le modele a été plus tard affir@ldaras de couches ferro-
magnétiques trés minces [92]. Pour une rugosité corrélfiealement, le couplage est posi-
tif pour 'aimantation dans le plan, alors que pour l'ain&n perpendiculaire, le signe du
couplage dépend des parametres géometriques et cataqiéssdes materiaux [93]. Dans
tous les cas le couplage décroit exponentiellement aveaiséeur de la couche intercalaire.

Les systémes auto-organisés de nanofils, par exemple ceéwomgtituent notre travail, se
présentent comme des arrangements paralléles de fils @a@mrés par une distance de I'ordre
de grandeur de leur largeur. Du point de vue magnétiquegils @mparables aux multicouches
mais avec une dimensionalité inférieure. On peut doncesidte a observer les effets de couplage
indirect décrits ci-dessus.

Concernant les effets dipolaires, une signature est lati@aridu champ coercitif (ou du champ
d’anisotropie), pour une valeur critique de la distanceeelds fils. C'est le cas par exemple du
systeme des fils polycristallins représenté sur la figur¢2ijL Pour un champ longitudinal, I'ai-
mantation des fils a tendance a s’aligner antiparallélengemime dans un systéme de dipdles
paralleles [95].
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FIG. 2.1 —Variation d’aimantation de rangées de bandeg®&l) d’'une largeur de0.5um en
fonction de la distance s entre les bandes. Les mesures fedrkadrr, ont été faites pour deux
configurations: avec le champ appliqué parallelemeht0) ou perpendiculairementd(= 90)
aux bandes [94]

Pour un champ transverse, I'effet dipolaire réduit le chal@gaturation comme dans les fils
isolés (fig.2.1). Cet effet apparait comme résultant desspabgnétiques créés le long des bords
des fils, processus qui induit un champ dans la méme direqtienle champ appliqué. Donc,
le champ démagnétisant est réduit. Le coefficient de chammagiéetisant du réseau est égal a
celui d’un fil individuel corrigé d’un facteua (r) qui dépend du rapport entre 'espacemgat la

largeurw des fils [96]: 2
2r r
a(r) = 1ror | 2(14r)2 (7 _4) (2.7)

our =g/w.

Les effets des interactions dipolaires sont mis en évidpacaeles mesures dynamiques. Par
exemple, des expériences de BLS (Brillouin Light Scatterefgctuées sur un réseau de fils de
Cobalt, ont mis en évidence (comme dans les plots) un déptatese fréquence d’onde de spin
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du mode magnétostatique de surface, par rapport aux frégsiele la couche continue [97].
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Chapitre 3
Technigques experimentales

Ce chapitre sert a rappeler, dans les grandes lignes, lesgaiies techniques que nous avons
plus spécifiguement utilisées pendant cette these pouamépt caracteriser les échantillons.
Certains points seront plus développés dans la suite, lensqus examinerons chacun des deux
systémes étudiés.

3.1 Elaboration par dépét laser pulsé

Pour la fabrication, nous avons utilisé la technique de tigs@r pulsé (DLP ou en anglais
PLD - Pulsed Laser Deposition). Le DLP consiste a évapores sale partiel ou poussé de la
matiere a la surface d’une cible. Dans le détail, une padiééhergie du laser est convertie en
énergie thermique a la surface de la cible. Malgré la pusamyenne modérée, de I'ordre du
watt, le caractere pulsé du laser (gamme allant de la fegose a la nanoseconde selon le laser)
permet d’'atteindre des puissances instantanées corde&rdu Mwatt au Gwatt. Combiné a la
focalisation partielle du laser sur la cible, ceci peut paper I'évaporation puis I'ionisation par-
tielle de n’importe quel matériau. Le flux de matiére est editsur un substrat placé en regard
de la cible. Le DLP est généralement utilisé pour I'élakioratie matériaux de composition com-
plexe et notamment les oxydes car cette méthode de dépdtaplagté de préserver correctement
la stoechiométrie de la cible utilisée. Dans le laborataius utilisons le DLP sous ultra vide
(UHV) pour élaborer des couches minces métalliques égiaxi20, 98, 99]. Cette technique, bien
gue donnant des résultats similaires a la MBE (Molecular beygitaxy) par évaporation thermique
ou bombardement électronique, n’est utilisée dans cestammglque par un tres petit nombre de
groupes dans le monde [100]. Un avantage du DLP est la fadi@t@porer facilement tous les
matériaux. De plus, I'absence de connections électrosiquemécaniques permet le stockage et
la rentrée des cibles sans remettre la chambre a I'air. Usnirémient est I'éjection de débris et
gouttelettes de la cible, dont la minimisation impose dediitker & des tres faible vitesses de dépot
(< 1MC/min).
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FiGc. 3.1 —Dispositif expérimental sous ultra-vide du LLN pour la paégtion par dépot laser
pulsé et la caractérisation in-situ des échantillons

Le laser utilisé dans notre dispositif est un laser pulséYN@- doublé en fréquence avec
une longueur d’'impulsion de 10ns environ et une fréequencerake 10 Hz. Le faisceau a une
longueur d’'onde de 532 nm et I'énergie apportée par unittudace de la cible, est de 'ordre
de 1JcmZimpulsion . Le dispositif expérimental (fig.3.1) comprend trois entes en acier
inoxydable sous ultra-vide, assuré dans chaque enceintengapompe ionique associée a un
sublimateur de titane.

— La premiére enceinte (enceinte d’analyse) est dédiéealdegie des cibles et des substrats,

a la préparation des substrats par chauffage jusgd@00K lors du dégazage, a l'analyse
des échantillons par spectroscopie Auger et au décapagefAr”) . La pression de base
dans cette chambre est de quelques'iTorr.

— La chambre de dépdtontient un porte-cible a quatre positions et un porte satygiourvu

d’un four identique a celui de la chambre d’analyse. La poesse base est de&L0~ 11 Torr
et passe généralement dans la gamme dé®rr pendant les dépdts. Cette chambre est
équipée de diffraction d’électrons de haute énergie emlémge rasante (anglais RHEED,
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pour Reflection High Energy Electron Diffraction), d’'une dnate a quartz pour estimer les
vitesses de dépot, et d’'un masque motorisé pour la réalisdé coins en épaisseur.

— Latroisieme enceinte est un microscope a effet tunnel (§3ddr Scanning Tunneling Mi-
croscopy). La pression de base est ¢ @ 1 Torr

Dans la suite nous donnons quelques détails sur le fon&inant de ces techniques.

3.2 Techniques d’analyse de surfacas-situ

3.2.1 Diffraction d’électrons de haute énergie enincidence rasant® HEED)

Des électrons accélérés a haute énergie (dans notre ca¥)1€dt# envoyés en incidence ra-
sante (0.5-8) sur la surface de I'échantillon et produisent un diagrandeaeliffraction visualisé
sur un écran fluorescent. Ce diagramme de diffraction régdeltentersection du réseau réciproque
et de la sphere d’Ewald, exprimant la conservation de Igiredes électrons. Dans la gamme
d’énergie considérée, le libre parcours moyen des élexttans la matiere n’est que de quelques
dizaines d’Angstroms. En incidence rasante seuls un ou pleums atomiques sont sondés: nous
avons une sensibilité de surface. Pour cette diffractioBZimaginons la situation suivante : pre-
nons un cristal 3D, et augmentons la distance entre les dlang famille {hkl} de facon a les
envoyer a l'infini. On obtient un seul plan (hkl). Les noeudsrdseau réciproque vont alors se
rapprocher et on obtient ainsi des droites dans la dire¢tikh passant par les noeuds du réseau
réciproque 2D du plan (hkl). En considérant un faiscealedtébns parfait qui diffracterait sur une
surface parfaite, un cliché RHEED serait constitué de poaasespondant aux intersections des
lignes du réseau réciproque avec la sphére d’Ewald. Engpeatiu fait de plusieurs effets limi-
tant les cohérences spatiales et angulaires, les tigesdauééciproque peuvent étre assimilées a
des tiges cylindriques (fig.3.2). Les points d’'intersatsont alors transformeés en lignes courtes et
fines pour des surfaces de haute qualité, en lignes largbsrejées pour des surfaces en moyenne
2D mais présentant des défauts [101]. En faisant tournehdiétillon autour de la normale a sa
surface, on retrouve des conditions de diffraction désdaesle faisceau d’électrons incidents est
perpendiculaire a une famille de rangées atomiques. Dddiajirand rayon de la sphére d’Ewald
par rapport au vecteur d’onde des électrons, le vecteurffilssion est a peu pres perpendiculaire
a 'azimut des électrons. L'écart entre les raies de diffoacsur le diagramme RHEED est alors
inversement proportionnel a la distance interatomiques defamille de rangées (on obtient faci-
lement le réseau direca ) a partir du réseau réciproqua*(b*) a partir des relationsa-a*=2rmt
, b-b*=2rmT, a-b*=0, b-a*=0). L'analyse des clichés RHEED correspondant a différanisuts
cristallographiques permet de reconstruire le réseaatditeyen de la surface de I'échantillon.

Le diagramme de diffraction donne également des informatsor sa topographie (en particu-
liers des facettes). Dans la figure 3.3 [102] sont représetes clichés et des facteurs de structure
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FiG. 3.2 —Représentation schématique des clichés RHEED [99]

attendus pour des surfaces avec des arrangements péesdiqu

En pratique, notre camera utilisée pour acquérir les cticdst synchronisée avec les tirs du
laser. Il nous est donc possible d’effectuer des mesureswas de dépdt sans étre dérangé par le
faisceau. Ces observations peuvent servir pour:

— L'observation d’oscillations d’intensité pour une cgafsce couche-par-couche. La période
d’oscillation observée correspond au temps nécessairea@nt@létion d’'une couche ato-
mique. Le phénomene peut étre interprété en premiére dppammme un effet d’interfé-
rences entre les ondes électroniques diffusées par |ésalifs niveaux de la surface, donc
de chemin optique différent. Ces oscillations peuvent s@ngonnaitre avec précision les
vitesses de déepot.

— Déterminer la transition d’'une croissance couche-pacite a une croissance rugueuse, ou
bien en ilots (croissance Stranski-Krastanov)

— Déterminer I'angle et la taille des facettes pour une serfacettée.

3.2.2 Spectroscopie Auger (AES)

La spectroscopie Auger (AES, pour Auger Electron Spectimgccorrespond a la mesure du
spectre énergétique des électrons émis par un solide sxagtdtion d’'un faisceau électronique
(monochromatique). L'énergie des électrons primaires dntre cas est de 5keV. Le faible libre
parcours moyen des électrons dans la matiere fait de cetiaitpie une méthode d’analyse des
surfaces. Les pics observés sur les spectres correspaageglectrons Auger, caractéristiques
des atomes émetteurs. lls permettent l'identification d&@seénts présents en surface, et servent
par exemple a contrbler la pureté des dép6bts vis a vis d'ueetéelle pollution. C’est une tech-
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FiGg. 3.3 —Configuration atomique d’'une surface avec le paramétre ddlenaiet la figure de
diffraction RHEED attendue: a) surface plate, le facteusstieicture est un réseau bidimensionnel
de tiges verticales infinies; b) surface a deux niveaux aescrdngées périodiques de marches
de période 8a, le facteur de structure est représenté parales séparées pa2r/a et des raies
satellites avec une période @g1/(8a); c)surface vicinale, le facteur de structure est le produit
d’une structure & deux niveaux avec une période L et les smasinclinées par rapport a z d’'un
angle 6; qui correspond a la désorientation de la surface vicinalgsuiface avec des facettes
périodiques de période 8a, le facteur de structure congistdeux séquences des raies verticales,
qui sont inclinées par rapport a z d’'un anghe correspondant a I'angle des facettes [102]

nique qui peut étre utilisée pour caractériser la croissaac des analyses quantitatives [103]. Par
exemple une croissance couche-par-couche (Frank van derdylest caractérisée par une inten-
sité Auger linéaire par morceaux, les ruptures de pentespondant a la complétude des plans
atomiques (fig.3.4) [103]. Au cours de notre étude expértaiennous avons utilisé cette approche

quantitative pour caractériser la croissance. Ces anghgstsuliéres aux nanofils seront détaillées
dans le chapitre 6.

3.2.3 Microscopie a effet tunnel (STM)

Le développement par Binnig et Rohrer du microscope a effeteufsTM) dans les années
80 [104—-106] a ouvert la porte a I'observation directe defasas a I'échelle atomique. La micro-
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FIG. 3.4 —Variation des amplitudes de pics Auger caractéristiqued\dest Mo en fonction du
temps de dépdt de I'’Ag sur une surface Mo(110) [103]

scopie de proximité est de ce fait un outil primordial en jdpys des surfaces. Le principe de la
microscopie a effet tunnel (STM) est relativement simplee pointe métallique, généralement en
tungsténe, est approchée de la surface d’un échantilloe @istance de 5A a 10A. A cette dis-
tance, les fonctions d’onde de I'échantillon et de la pqigte décroissent de fagon exponentielle
dans le vide, se recouvrent. Si une tensigg, est appliquée a I'échantillon, un courant tunnel
d’électrons s’établit entre la pointe et I'échantillon. premiére approximation dans laquelle la
pointe et I'échantillon sont assimilés a deux surfacesqsdam regard, le courant tunnel s’exprime
commel [ Vgapexp(—Ay/@d), avec® le travail de sortie d’'un électron etla distance entre la
pointe et I'échantillon. Le courant tunnel varie typiquerné’un ordre de grandeur pour un dépla-
cement vertical de=1 A. Par conséquent, en déplacant la pointe au dessus dédaesues faibles
variations de hauteur, par exemple au passage d’'une maimmégae, vont se traduire par des
variations notables du courant tunnel. La dépendance expietile du courant tunnel va de plus
sélectionner comme sonde locale, I'atome ou le groupe mi@soles plus proches de la surface.
La résolution latérale du STM peut donc aller jusqu’a la kétsan atomique. En représentant, en
fonction de la position de la pointe au dessus de I'échantille courant tunnel (mode hauteur
constante) ou alors la tension a appliquer sur un piézdrigae pour maintenir le courant tun-
nel constant (mode courant constant), on détermine une darta topographie de la surface de
I’échantillon (fig.3.5). Le STM que nous utilisons est un rogcope commercial de type Omicron
UHV STM-1 . Les pointes sont en tungstene et préparées parélectrochimique dans NaOH
(5 mol/l). La taille maximum de balayage est de @00 nm. Il est possible de se déplacer la-
téralement grace a un systeme "slip-stick" sur plusieurbnneitres. Les substrats de saphir sont
isolants et du fait de 'ombrage du dépot au niveau des pdét@saintient des substrats, la couche
n'est pas a la masse et donc ne peut pas étre imagée par S&guelle. Pour le permettre, nous
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FIG. 3.5 —Fonctionnement du STM: a)mode courant constant; b)mode&hagonstante [105]

utilisons un systeme de patte tournante pour assurer lactoélectronique entre les surfaces a
observer et le porte-échantillon du STM. La patte est taaimitu aprés le dépbt mais avant les

observations, a I'aide du manipulateur de type "wobble&tioks images STM sont réalisées pour
un courant tunnel compris entre 0.4-2 nA pour un tension d&Vf@G -1 V.

3.3 Mesures magnéetiquesek-situ)

Le principe de la mesure avec un magnétometre a SQUID (Supducting QUantum Inter-
ference Device) est fondé sur le déplacement de I'échamti’intérieur d’'un jeu de bobines de
mesure. Le flux capté par les bobines est mesuré a l'aide dineaa supraconducteur en nio-
bium, fermé par une jonction Josephson, dit SQUID. Le SQU#livce une tension strictement
proportionnelle au courant circulant dans sa boucle déentffig.3.6). Les anneaux de détection
sont localisés au centre de I'aimant supraconducteur Badule champ de mesure et a I'exté-
rieur de la chambre de I'échantillon. La mesure est effeckr@déplacant I'échantillon a travers
ces anneaux de détection.

Nous avons utilisé un appareil commercial de Quantum Desptele MPMS-XL. La chambre
de I'échantillon est un tube (anticryostat) sous atmogphérélium a basse pression, qui assure
le transfert thermique entre les parois de I'anticryostéiéehantillon. Le champ maximum appli-
quable est de 5T, et la gamme de température de mesure vakleé 480 K. Sa sensibilité est
d’environ 101°Am?( 10~7 uem).



48 CHAPITRE 3. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

TENSION DU SQUID
(b) \ ()
REPONSE DU SQUID
(c)
\/ v o
_/ AMPLITUDE
OSCILLATION DE +
L’ECHANTILLON =
A EZ
POSITION _| a=E
DU CENTRE %‘ 5
&=
I
VERS LE HAUT
—ii
PAILLE / \ /
PLASTIQUE
U 1= L ——0
L ECHANTILLON
3.0 em NT

| >
ANNEAUX DE DETECTION CHAMP MAGNETIQUE

(a)

FIG. 3.6 —Représentation schématique du magnétomeétre SQUID: ajamnde détection et de
compensation; b)variation de la tension de SQUID en fomctie la position de I'échantillon;
c)détection en mode "tangente maximum" d)réponse du SQUID

Corrections de substrat et de la paille

Les mesures effectuées avec ce magnétometre sont premogal des cycles d’hystéresis.
Malgré la trés bonne sensibilité absolue du SQUID, la pid@eisffective de mesures effectuées
est moindre, en particulier pour des couches minces dépaséein substrat. Un facteur limitant
la sensibilité est le comportement diamagneétique du satdgr saphir Xa,0, = —1.2 x 1077) et
sa contribution au signal mesuré est au moins du méme ordyeaddeur que le signal ferroma-
gnétique £ 10~4uenyT) pour un substrat typique de 50 mg (fig.3.7). Pour résouerarabléme
nous avons mesuré les courbes d’aimantation du substrapte a différentes températures. Nous
avons effectivement obtenu des variations linéaires. Dargremiére approche, nous avons pris
pour correction la pente des droites obtenues. Pour un méma@tlon nous avons appliqué cette
correction en fonction de la température et pour différemisceaux du méme substrat nous avons
normalisé le signal a soustraire en tenant compte de la milsse il reste toujours une incerti-
tude sur les coefficients de correction et nous n’avons gutatenu un comportement homogene
pour toutes les couches. En conséquence, nous avons adepdéuxieme approche qui consiste
simplement a soustraire la pente de la partie linéaire chasie I'échantillon mesurée en champ
fort.
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FIG. 3.7 —Mesure magnétique a 300 K sur un substrat du saphir

Une autre incertitude sur I'analyse des courbes d’aim@amtast apparue a cause du porte-
échantillon, une paille en plastigue sensée ne donner asignal magnétique. Par la "paille"
nous entendons une paille plus un ruban de film alimentainésifiqui sert a fixer I'échantillon.
Nous avons observeé occasionnellement et aléatoiremeignad snagnétique, saturant a quelques
centaines de mT, de coercitivité trés faible. Des mesurésséprs températures ont été acquises et
a basse température a été observé un comportement spéniiesté par une forte augmentation
de la susceptibilité en champ fort avec un champ a saturatiormalement élevé. Dans la figure
3.8 nous avons représenté les cycles d’hystérésis d'uagtelle a 10 K et 300 K, apres correction
de la partie linéaire a haut champ.

La difficulté vient de la non-reproductibilité de 'amplita de ce signal qui peut atteindre
quelques 108 A m?, qui nous oblige & estimer la meilleure correction & effecgur des critéres
subjectifs de forme des cycles corrigés. La figure 3.9 mdfgxkemple de cycles sur-corrigés.
Du fait de ces soustractions, les cycles obtenus ne sontequeguantitatifs. Notons cependant
gu’un critere limitant les erreurs est que I'aimantatioratugation doit correspondre a la quantité
de matériau magnétique déposée. Dans la suite les coudiesadtation mesurées sur les nano-
fils seront représentées en paralléle, avec et sans sdaigstrda signal de la paille, si celui-ci a
une influence significative sur les cycles et dans la majdegcas les courbes seront présentées
normalisées par M
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Chapitre 4

Systeme de nanofils auto-organisés
(Fe,Ag)/Mo par demixtion du depot

4.1 Etatde I'art surl'ordre du dép6t par relaxation de contraintes

Une auto-organisation peut étre obtenue pendant un dgpdad® sur une surface comme le
résultat d’'une modulation en domaines de composition pelaxer les contraintes (1.1.5). Ceci a
été simulé pour le codépot de Co et Ag sur le réseau de distosajui se forme spontanément sur
Pt(111)(4 nm)/MgO(001) [107]. Les atomes de Co migrent pedfiiellement pres des noyaux de
dislocation ou le parameétre de maille local est minimumrsatpue les atomes d’Ag migrent pré-
férentiellement dans des régions a plus grand parametraile.nl en résulte un alliage régulier
a la surface, avec un parametre de maille identique a celtgégkau de dislocations de Pt/MgO.
Cet arrangement périodique se décompose a une épaisseresrguand l'influence du champ
de contraintes du substrat diminue. Il devient alors plusrble pour 'Ag de migrer a la surface
du fait de sa faible énergie de surface par rapport a celle ded@dgu’a présent il n’y a pas eu
d’expérience pour vérifier ces prédictions sur ce systemcphber. L'étude qui s’en rapproche
le plus est la démonstration de la possibilité d’auto-oigEmun dépbt de Co en plots corrélés au
réseau de dislocations de Ag/MgO(001) [26]. Cette étudepsigmte par ailleurs aux dépots de
Fe sur Cu(2 MC)/Pt(111) [108], bien que la versatilité soipicis grande du fait de la plus grande
épaisseur d’Ag.

Un ordre peut également apparaitre lors d’'un dép6t biphaséne surface non préstructurée.
Une étude réalisée par Toberatt [11] a IBM, montre que pour des couches minces de métaux
immiscibles réalisées par codép6t ou dépdt alterné a@PDAg et le Fe (ou le Cobalt), s’auto-
organisent latéralement en superréseaux stables de tmnrdasurface (110) du Mo. Les bandes
sont orientées suivant la direction Mo[001] et avec uneqaieité moyenne de l'ordre de 2 a
2.5 nm selon I'axe Mo[10] (axe perpendiculaire aux fils) (fig.4.1a). Pour la premi@onocouche



54 CHAPITRE 4. SYSTEME DE NANOFILS AUTO-ORGANISES (FE,AG)/MO ...

Fe,Ag,, x=0.28 1MC

STM

CoAgi, x=0.41 03 MC
a) b)

FIG. 4.1 —a) Images STM de systémes (Fe,Ag{Md) (en haut) et (Co,Ag)/Md10) (en-bas)
[11]; b)Modele de relaxation de contraintes proposé par dobt al. [11] pour la premiere MC
sur le substrat de Mo, ou t est I'épaisseur d’une couche ajami

de dépbt la période de ces bandes varie avec la compositidémid, et atteint un minimum pour
une stoechiométrie de 0.5. Pour des couches enrichies eruAm ¢-e (Co), il coexiste sur la
surface des régions avec des bandes, et des régions ageediélpur majoritaire. Ce systeme de
bandes a été revélé par une ondulation de la surface, ctist-aine différence de hauteur entre
les bandes d’Ag et de Fe, qui augmente avec I'épaisseur. @ettalation a été observée jusqu’a
4 MC et jusqu’a une température d’au moins 260

Le modéle de relaxation des contraintes proposé par Tolet.{fb) pour expliquer la forma-
tion des bandes suppose que ces bandes sont des domainésrohatién, créés pour minimiser
les contraintes générées par I'ajustement des paramé&tremitle des éléments déposés a ceux
du substrat. Chaque domaine diminue son énergie par relaxatrs son état non-contraint dans
le plan: Ag s’étend et Fe (Co) se contracte. Du fait des li@suistrat-couche les atomes de Mo
proches de la surface sont également déplacés et contrébliénergie élastique. Ainsi il n’est pas
favorable énergétiquement de créer des zones de démixéndues, qui induiraient une énergie
élastique prohibitive dans le substrat. Il apparait domnsmément une longueur caractéristique
a l'origine de l'ordre observé. Notons que Fe et Ag (et Co,Am)tsmmiscibles a I'état massif.
Ceci pourrait également favoriser la formation des bandete Gguation pourrait étre modéli-
sée par une approche Frenkel-Kontorova a deux dimensiblisée par exemple pour le systeme
CoAg/Ru(0001) [109, 110].

L'apparition des bandes et non de bulles tient au fait quengnet une MC non-contrainte
de Ag(111) fcc, et de Fe(110) bce [ou Co(0001) hep], sur laasertMo(110) les trois éléments
sont en tension suivant la direction [001]Mo. Cependant damrection Mo[110] le réseau de
Fe subit une tension de 9%, (le Co de 3%), alors que I'Ag est domépde 11%. [10] est donc
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favorable pour I'apparition d’'une modulation. Inverseres contraintes sont vraisemblablement
non relaxées selon [001].

Pour des dépbts ultra-minces, le role des contraintes astwtaisemblablement essentiel. Au-
dela des dépdts monocouches, la démixtion lors de dépdtsriBats immiscibles, ou pouvant
former des phases distinctes, est un phénomene répandwpAspdes systemes immiscibles,
citons par exemple les media de disques durs formés de grajmwitaires en Co séparés par
des joints de grain riches en Cr, ce qui induit une croissaalmmpaire. Concernant les systémes
multiphasés, citons les systemes composites multifaresigonstitués d’'un mélange de BiFO
piezoélectrique et de-Fe,O3 magnétostrictif [111,112] et les nanocolonnes de semiaciedirs
dopés Ge xMny [113].

Ces exemples montrent qu’un ordre latéral peut étre stélailisdela du régime ultra-mince, et
c’est ce que nous avons essayeé de faire en reprenant les érideber eal.

4.2 Préparation des couches tampon

Il existe deux méthodes pour préparer une surface monaitirist La premiere méthode consiste
a utiliser un monocristal massif poli selon la surface sd@ékale monocristal, une fois introduit
dans la chambre de dép6t, doit subir un bombardement ioeigges recuits thermiques de fagon
a aplanir sa surface, et également parfois des recuits spasd®s recuits flash pour les nettoyer
des impuretés piégées dans le massif, notamment le carloomeéMw. Du fait du prix élevé et
du temps considérable de premiére préparation d'un matakde métal réfractaire, ce dernier
est réutilisé a chaque expérience: aprés les caracterisatisitu de I'échantillon, la surface est
décapée et re-préparigesitu par bombardement ionique et traitements thermiques.

La seconde méthode, est I'épitaxie d’'une couche tamponrsaubistrat monocristallin, dans
notre cas un métal réfractaire (Mo ou W) sur saphig@(1120). Cette méthode a un codt moins
élevé et est plus adaptée a des caractérisatirrstu C'est cette méthode qui a été retenue au
laboratoire. La couche tampon de Mo(110) ou W(110), d’'unaide de nanométres d’épaisseur
est obtenue par dépot laser pulsé sur un substrat commeecialiphir A}O3(1120), d’'une épais-
seur de 35Qum, dont la face arriére en regard du four lors du chauffagesesuverte de W pour
assurer une absorbtion de chaleur homogeéne.

La premiére croissance de ce type optimisée au laboratairRIHEED et AFM, a été celle de
Mo(110) [99, 114]. La méthode retenue consiste a débuteg¢pdtdh température ambiante pour
favoriser le mouillage du saphir puis @ monter progressargna 400K - 500 K pour favoriser
I'épitaxie. La surface obtenue dans ces conditions, lienii@étiquement, est rugueuse. Un recuit
au-dessus de-1000K permet I'aplanissement de la surface et une redissttdbn de la couche
qui élimine les contraintes résiduelles, et fait dispaed#ts domaines d’épitaxie minoritaire cor-
respondant a (AD3[0001]//Mo[111]) (les méacles), au profit de la relation d’épitaxie mairi
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cc[111)/hcp[0001] cc[11 1)/hep[0001]
ce[1T0] cc[110]
cc[112)/hep[1100]
cc[112)//hep[1100]
a) b)

FiG. 4.2 —Epitaxie suivant les plans ¢t10)/hcp(1120): a) relation d’épitaxie majoritaire; b)
relation d’épitaxie minoritaire

(Al,05[0001]//Mo[111]) (fig.4.2). L'existence de ces deux orientations pex éxpliquée par le
remplissage de la rangée atomique la plus dense dans lesialiee<111> pendant le premier
stade de croissance, suivi par le remplissage des ranggegjaes dans les directions <100>, a
+35.26° de cette direction. La croissance menée entiérement a tatapgambiante, suivie d’'un
recuit, conduit au méme résultat. Dans le cas du W, un recuit@0O0 K (température maximale
atteignable dans notre dispositif expérimental) n’estqudfisante pour éliminer les macles. Dans
ce cas, nous faisons précéder le dépdt de W par celui de gseMC de Mo, toujours a tem-
pérature ambiante. Le dép6t est maclé mais cette fois lekesmaont éliminées par recuit. Une
explication possible de I'influence spectaculaire de seald quelques plans de Mo pourrait étre
la taille des cristallites maclés lors de la nucléation. @epat nous n'avons pas pris le temps de
vérifier directement cette hypothese. Une description gétaillée de la croissance de Mo et de W
sera présentée dans le chapitre 6.

Par ces procédés, nous obtenons des surfaces de Mo et de @ degainde qualité, comme
le montrent les observation RHEED et STM. Sur la fig.4.3 on peutainsi la morphologie de
couches de Mo, que nous avons fabriquées lors de notre &uitant la méthode décrite ci-
dessus. La surface est alors constituée de terrasses awmnaqt planes séparées par des marches
atomiques paralleles et régulierement espacées, aveangeait moyenne ici de 150 nm. La pé-
riode et I'angle des marches varient de tranche en trancheaplair. lls résultent de la Iégére
désorientation (moins de O?)Ldu substrat de saphir par rapport au plar2@)1 provoquée lors du
polissage par le fabricant.

4.3 Croissance d’Ag(111)/Mo(110)

Afin d’optimiser les conditions de fabrication des nancsnites bimétalliques, nous avons
tout d’abord voulu approfondir notre connaissance de lsssamce sur Mo(110) de chacun des
éléments, en particulier ’Ag. Comme tous les métaux de siraccubique faces centrées (cfc),
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FIG. 4.3 —Images STM de 600 na600 nm de deux couches tampon de(Md)/Al,0z(1120)
présentant des marches d'orientations différentes: agipeles a la direction M{O01;
b)perpendiculaires a la direction M001]

Ag pousse selon la direction [111] correspondant au platuke gense de la structure cfc simple.
L'épitaxie sur un plan (110) d’'un réseau cubique centré pea)t s’effectuer de deux maniéres.
La famille de rangées d’atomes la plus dense du cfc(111) E-d><(fig.4.4 d). Cette famille de
rangées va chercher a s’aligner avec une famille dense ti&@¢gont les deux premieres proches
en densités, sont <001> et <111> (fig.4.4 a). Le premier cgstdxie est qualifié de Nishiyama-
Wassermann (NW), et donne lieu a une orientation unique @ido} Le second cas est qualifié
de Kurdjumov-Sachs (KS), et donne naissance a deux farddlesistallites, maclés autour de la
direction [001] (fig.4.4 c).

La sélection de I'une ou l'autre des relations d’épitaxi¢éaexpliquée par des raisonnements
purement géomeétriques en tenant compte de la correspandasdistances interatomiques des
deux structures [103, 115] et par des calculs de I'énergigeataction entre les atomes des deux
plans, en fonction de I'orientation des mailles respestjtd 6,117]. Les relations constatées expé-
rimentalement dépendent du couple d’éléments et des camslide dépdt et on constate en général
gu’il y a un bon accord entre modéle et expérience.

En ce qui concerne 'Ag, les criteres théoriques géométsqet énergétiques prédisent une
relation d’épitaxie de type KS avec les métaux réfractaicedl existe dans la littérature plusieurs
travaux sur la croissance de I'Ag sur Mo(110) ou sur W(1108[108-122]. lIs montrent que Ag
croit sur Mo avec une relation d’épitaxie Ag(111)/Mo(110yuee orientation de type Kurdjumov-
Sachs Ag[10]//Mo[111]. A température ambiante I'’Ag se dépose sur Mo selon unenfrimenk
van der Merwe (couche par couche), jusqu’a une épaisséigueride 3MC [119, 123]. Pour une
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c<001> dtcfc<110>
P4
ce<111> o le0°0” cfe<110>
) i -
o ~55 o o o
©) ©) o
Nishiyama-Wassermann Kurdjumov-Sachs
a) b) c) d)

FIG. 4.4 — lllustration schématique des plans a)&&0) et d) cf¢111) et des relations d’épitaxie
pour cfe< 110 >//ce< 111 > dites b) Nishiyama-Wassermann|tfc0]//cc[00]] et ¢) Kurdjumov-
Sachs cfe: 110 >//cc< 111 >

température de dépobt supérieure a 600K, la croissance dgpeléStranski-Krastanov avec des
flots de méme orientation que la couche bidimensionnels.ilots commencent a croitre aprés
les deux premiéres MC [120, 121].

Pour réaliser le systéme de fils auto-organisés de [Fe/Agdt préférable que les conditions
de dépot, plus précisément la température, ne varient peslerdépdt de I'Ag et celui du Fe. En
effet la technique de préparation suppose un codépot oupdt déccessif de ces deux éléments.
Une étude préliminaire est donc nécessaire pour détermaitempérature correspondant le mieux
a une croissance couche par couche du dép6t d’Ag et de Fe gud®)qFrank van der Merwe).

Pour la croissance de I'Ag, nous avons effectué des esgais éempératures de dépot: tempe-
rature ambiante 300 K (TA), 350 K et 450 K. Afin de suivre I'awibn de la croissance nous avons
réalisé une étude en fonction de I'épaisseur, en utilisagtédhantillons d’Ag en coin a I'aide du
cache mobile installé dans la chambre d’évaporation duwittéi-vide. Nous avons contrélé la vi-
tesse de dépobt avec la balance a quartz et en mesurant ketioss d'intensité RHEED pendant
le dép6t. Cette vitesse était environ 0.2 A/min pour tous &ts. Cette vitesse a été corroborée
par les mesures de taux de recouvrement au STM.

Les oscillations d’intensité RHEED pendant le dép0t et lexges realisées par STM montrent
gue I'Ag se dépose couche atomique par couche atomiqudeaued soit la température. Pour
10 MC, la surface est toujours couverte d’ilots de hauteurcatmmique (fig.4.5c¢). Les images
STM (fig.4.5a,b) montrent que I'’Ag forme deux domaines d®nstruction de corrugation infé-
rieure & 0.25 A, avec la méme périodicité-dd.8 nm, observés pour toutes les températures. Les
domaines sont désorienté les uns par rapport aux autresadgla de 1185°. Les deux jeux de
lignes périodiques les délimitant sont approximativenpartlléles aux directiond 2] et [112]
de Mo(110) théoriquement a 35.2@e [001].

Les domaines de reconstructions apparaissent pour manfascontraintes de surface et dimi-
nuer I'énergie élastique et du fait que I'’Ag cherche a suiesedeux relations possibles d’épitaxie
de type Kurdjumov-Sachs d’'un cfc(111)/cc(110), fait fakle a la formation de ces domaines de
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reconstructions (fig.4.6).

Dans la fig.4.6, nous avons schématisé le réseau directuopégrsuperposition d’'une couche
atomique de Ag(111) avec le réseau atomique de Mo(110), mrosant un réseau rigide incom-
mensurable pour I'’Ag en relation d’épitaxie Kurdjumov-BacLes rangées AgID] sont paral-
leles a 'une des deux directions <111> de MdLT)(partie gauche du schéma) od]] (partie
droite du schéma). On constate qu’il apparait des domaigesdiques ou les deux réseaux sont
a peu prés en phase, séparés par des bandes dont la direcjienna est inclinée par rapport a
Mo<111> et ou les réseaux sont décalés. Ce schéma s’adapteeneaux domaines de recons-
truction obtenus expérimentalement (image de droite).eGetérprétation permet d’expliquer la
direction et la périodicité des lignes de reconstruction.

Pour la compréhension des reconstructions de Ag/Mo(1X0penit comparer nos résultats a
ceux de Kim etll. [124,125] et Deisl eal. [126], pour le systeme Ag/W(110), surface tres similaire
a Mo(110). D’apres Kim, une monocouche compléte d’Ag préssane surface reconstruite sous
la forme de domaines cc pseudomorphes séparés par desdgdesdocations d’'une épaisseur de
0.22 A et de périodicité de 3.1 nm. Ces arétes sont parallaledisections WB37] et WRB37] du
réseau de W et sont formées d’atomes déplacés par rappaitesic. Il en résulte une extension
locale de la maille selon les directions <111> de W(110) glsixes une partie des contraintes
de désaccord parametrique. Deisl a étudié I'évolution desmstructions de la surface d’Ag en
fonction du taux de couverture. Pour une monocouche il obties lignes de dislocation paralleles
a W[112] avec des périodicités variant de 3.5 a 5 nm, séparamtaieaines pseudomorphes. Kim
observe qu’un recuit a 500 K transforme la figure initiale @onstruction en un réseau unique de
tranchées paralléles a [001] dont la périodicité est derd.@rong de [10]. Cette configuration,
qui correspond a une relation d’épitaxie NW, n’est pas stabla surface ramenée a 300K reprend
la premiere structure.

A partir d'une épaisseur d’environ 3 MC, l'influence en sugaes reconstructions s’atténue.
On constate en méme temps la formation de dislocations aints’jde grains" qui se forment
entre les domaines de reconstruction (fig.4.5c).

Enfin la figure 4.7 montre a grande échelle la morphologie daseid’'un dép6t de 4 MC d’Ag
effectué a deux températures différentes: a 450K la coudgpabt presque continue, contraire-
ment a celle qui est élaborée a température ambiante. Nogajue ce résultat est important
pour la suite de notre étude.

4.4 Croissance de Fe/Mo(110)

Les systéemes Fe/W(110) et, dans une moindre mesure, Fe/®)ogdbl été tres étudiés du
point de vue de la croissance par MBE et de leur propriétés étiages. La premiere étude sur
Fe—cc(110) a été rapportée en 1982 par Gradmann et Wallglr [12
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300 K

75 nm x 75 nm

75 nm x 75 nm

joints de grains

‘_

c)

FIG. 4.5 -Images STM de 75 nr¥5 nm sur les surfaces d’Ag11)/Mo(110) correspondant a: a)
0.7 MC déposées a 450K; b) 2.5 MC déposées a 350K; ¢) 10 MC dépapS86 K

Jee[1T10Y/bec[111] fee[110)/bee[1T11]

FIG. 4.6 —Formation des reconstructions sur la surface(Af1)/Mo(110) par épitaxie suivant les
deux orientations. A gauche sont représentées les deuxcest{110) du Mo en cercles pleins
et (111) d’Ag en cercles simples et a droite la superpositierce schéma avec une image STM
(correspondant au carré blanc dans la fig. 4.5a)
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FIG. 4.7 —Images STM de 300 nu800 nm sur les surfaces d’Atl1)/Mo(110) correspondant &
~4 MC déposées a: a) 300K; b) 450K;

Différents aspects de la croissance ont fait I'objet de tedeS: la non-réactivité a I'interface
[128,129], la diffusion des adatomes (W [130, 131] et Mo ]2 croissance et la structure de la
premiere MC [8,127,132-135], la formation de dislocatiehseur structure (W [127,133, 136,
137] et Mo [138-140]), la croissance des couches continived 84, 135,137] et Mo [141,142]),
la rugosité cinétique [41,42,114], la formation des bardiese ou deux MC par décoration des
marches [8, 9, 143, 144], la croissance de type Stranslstimnav de nanostructures préparées a
haute température ou par recuit (W [145-152] et Mo [138,1139]

Pour les deux systemes, Fe/Mo(110) et Fe/W(110), la craissemmmence par une premiere
MC pseudomorphe a toute température, parfaitement rerapéat que les suivantes ne com-
mencent a se développer [22]. A température ambiante lasanoce continue avec la formation de
couches rugueuses, alors qu’a température élevée laamoesse poursuit des la deuxiéme MC se-
lon le mode Stranski-Krastanov. La relaxation des contgaig’opére selon deux modes successifs
de reconstruction de surface ( [138, 139]):pbur 1 MC<©<2 MC relaxation 1D avec des lignes
de dislocation paralléles a la direction [001] qui corresgent a I'insertion d’une rangée atomique
supplémentaire le long de la directiornlfl], 2) pour ®>2 MC relaxation 2D sous la forme d’'un
réseau bidimensionnel de dislocations de symétrie hexadgon

La croissance du Fe sur Mo(110) par DLP a donné lieu a un trewportant dans le cadre
de plusieurs theses du Laboratoire Louis Néel [20, 21, 98¢ §)nthése de ces études fait I'objet
d’une revue [22]. En résumé, nous avons montré que les dépiiésiés fabriqués par DLP étaient
d’'une qualité similaire a leurs homologues faits par MBE et lguprocessus de croissance suivait
essentiellement les mémes étapes. La comparaison entre MBEPea été aussi discutée dans
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[100]. La seule difféerence notable entre les deux techsiggela mobilité accrue des adatomes en
PLD. Pour Fe/Mo(110), nous avons montré que par rapport 28& Nk taux de diffusion initial
sur la surface était supérieur de 4 ordres de grandeur en@EeBt la conséquence de I'énergie
élevée des especes évaporees lorsqu’elles arrivent supdeat [23]. Il en résulte une modification
des échelles de températures caractéristiques dans &Espus de croissance, en I'occurence une
diminution en DLP. Par exemple le Fe croit couche par couems ¢ gamme de température
400 K-500K dans nos conditions habituelles de dép6t maie femntiére en température peut
étre abaissée en augmentant la fluence du laser.

4.5 Systeme de nanofils (Fe,Ag)/Mo(110)

4.5.1 Choix des systemes et des procédures de dépot

L'essentiel de nos travaux a été consacré au systeme Fed&ld). Plusieurs facteurs ont mo-
tivé notre choix. D’abord nous avions au laboratoire unenieaxpérience du systeme Fe/Mo(110),
dans tous les aspects de sa croissance, alors que nouse’aei® effectué d’étude systématique
du processus de croissance du Co sur Mo(110). Mais le facémisifdest venu du systeme lui-
méme: d’'apres [11], les réseaux de nanofils Co,Ag sont moaidest que pour le Fe, puisqu’il
apparait un réseau de dislocations le long de Ni@[Hés la premiére couche. Nous montrerons
brievement a la fin de ce chapitre que notre choix initialtdiesivé conforté a I'occasion du seul
essai effectué sur Co,Ag.

D’apres [11], la formation des bandes alternées Fe/Ag deéfmtement de la température de
dépot et il est précisé que leurs systemes ont été fabriguésla gamme (370 K-420 K). Tout en
tenant compte de cette information, nous nous sommes appuydes deux études précédentes
pour sélectionner la température de dépot qui nous serfepdits favorable dans notre cas. C’est a
450K que la couche d’Ag est la plus continue et nous savorss@ptte température la croissance
du Fe procede couche-par-couche (section 4.4). La majeutie ples préparations décrites ci-
dessous ont donc été faites a cette température. A la fin deapiie nous parlerons brievement
de quelques essais infructueux effectués a des températusebasses

Dans leurs travaux, Tober ak [11] ont utilisé deux types de méthodes de dépbt suivant te mé
tal sans donner beaucoup d’explications: codép6t (Fe,Ags dn cas et dépot successif (Ag puis
Co) dans l'autre. Compte tenu de la différence de techniqueaptation, nous avons cherché a
définir les conditions les plus favorables en essayantrdiité types d’approche pour le systéeme
Fe/Ag. Une autre de nos motivations consistait & comprepaoliequoi la structuration en bandes
périodiques n’était stable que jusqu’a 4 MC et finalementroemt il serait éventuellement pos-
sible d’augmenter cette épaisseur. Ceci nous a poussé geréiglicodépbt dont on connaissait
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déja le résultat et a choisir les deux approches suivantes:
— Bicouche avec dép6t successif d’Ag puis de Fe

— Multicouche avec dép6t séquentiel par alternance dedrectie MC d’Ag puis de fractions
de MC de Fe

4.5.2 Dépobt de Fer sur I'’Argent

Nous avons opté pour l'alternance Ag puis Fe pour deux raisbout d’abord du fait de la
baisse de coordination en surface, la densité d’électrongibuant aux liaisons est plus forte,
donc les atomes de surface souhaiteraient adopter un paeademaille plus petit que celui
adopté dans la phase massive. Ainsi, il est plus favorabfaiteremonter les plus gros atomes
qui se sentiront moins contraints en surface que les atotnse9ptits. La plus faible énergie de
surface de I'Ag par rapport au Fe ne peut que renforcer aett &féffet surfactant pour les couples
d’éléments respectant I'un de ce deux criteres est usuedxeaple Co/Cu ou Co/Au.

Un autre paramétre a mettre au point était la compositiaiivel Fe/Ag. Afin de suivre conti-
nuement I'évolution de la morphologie des nanostructuves & stoechiométrie, nous avons sys-
tématiguement mis en ceuvre des dépdts sur des coins enegpassutilisant le cache mobile
devant le substrat.

Dans un premier temps, nous avons dépose le Fe en coin sunucteecd’Ag, dans le but d’ob-
server les conditions d’apparition de la structuration ksrefin fonction de I'épaisseur du Fe. Nous
sommes partis d’'une surface d’Ag de 1.5 MC ce qui assuraicouvrement maximum du Mo et
offrait une juxtaposition de régions comportant 1 MC et 2 M&gd Le Fe a été évaporé sur la sur-
face d’Ag immédiatement aprés et a la méme température di€.4Gflute la série d’échantillons
a été préparée sur une couche tampon de Mo dont les marclesg étéentées parallelement a la
direction [001] (fig.4.3a).

La figure 4.8 présente une succession d'images STM priseadedu coin pour un taux de Fe
croissant jusqu’a une épaisseur nominale de 2 MC. On obseevearrugation a partir de 0.75MC
de Fe, qui évolue selon des configurations successivesiti@®dtes, que nous avons analysées

en fonction du taux de Fe, = #F‘;Ag , 0U n est le nombre de monocouches:

— Pourn < 0.3, on observe toujours les réseaux de reconstructions gpi@dlAg sur la face
(110) du Mo (section 4.3). A ce stade, le Fe vient se déposéde séseau de reconstructions
ou en substitution dans I'Ag et il n’y a vraisemblablemerd pasez de Fe pour observer les
bandes Fe/Ag.

— Pour 03 < n <0.5, il apparait des bandes Fe/Ag paralléles a [001] qui souiig¥es et les
mieux définies poun = 0.5. Ces bandes ont des hauteurs de 0.4 A et de 1.4 A, une longueur
moyenne de=30 nm selon [001] et une périodicité de 2-3 nm seldrO]1

— Apartirden > 0.5, les bandes ondulent, forment des zigzags et finalementiabent a une
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structure en damier lorsque deux zigzags se rencontreat (po- 0.6). Nous reviendrons
plus loin sur ces structures.

De ces expériences nous déduisons les conditions optirpalesfabriquer des bandes sur
plusieurs monocouches:

— L'ordre Ag puis Fe est judicieux: on a Vérifié que Ag ne renequds en bloc a la surface. Il
ne nous a pas semblé utile de faire I'expérience inverse.

— La steechiométrie (1:1) est celle qui correspond a des kdesgi@lus rectilignes et les mieux
organisées périodiquement. On vérifie donc qu’il existetailie optimale des domaines de
contrainte que représentent ces bandes.

— Cette stoechiométrie étant critique, il est nécessaire lpauite de la croissance, de dimi-
nuer la séquence d’alternance des couches individuellEe é¢ d’Ag, afin de conserver en
permanence la composition du systeme dans la zone de fomus bandes.

4.5.3 Dépot alterné Fe/Ag

Sur la base des conclusions précédentes, nous sommes pHstEe suivante qui a consisté
a faire croitre le systeme de nanobandes en dépdéts altero@sssifs d'une fractior de mono-
couche sur un nombre de séqueneedifférents systémes [REAgy]n/M0o(110)/Alb03(1120), ont
été réalisés pourvariant entre 1 et 12. Poxmous avons essayé 0.1 MC, 0.3MC, 0.5MC, 1 MC
et 1.5MC. Apres de nombreux essais, il s’est averé que lesebdad plus régulieres et les plus
reproductibles ont été obtenues paaf.5 MC. C’est cette série que nous présentons en détail ici.

La procédure de dépdts alternés sur notre appareillageoegilétement automatique. Nous
programmons des macros qui contrélent les différentesestde porte cible comprend les deux
cibles de Fe et d’Ag collées cdte a cbte. Cette cible est smmi¢ translatée verticalement en face
du faisceau laser pour évaporer Fe ou Ag. Cependant I'Ag et lenfFdes parameétres d’ablation
sensiblement différents, ce qui nous a obligés a faire debnemx essais pour optimiser la pro-
cédure. En effet, il faut une fluence plus forte que celle dpdig évaporer une quantité d’Ag
identique par unité de temps. Pour évaporer des quantitdigdes de Fe et d’Ag nous avons
plutét choisi de garder la méme focalisation pour les deutameéet de jouer plutdt sur la durée
du dépét. Le choix de la fluence unique a conduit & une vitessenme de dépot de 0.2 A/min
pour Ag et de 0.45 A/min pour Fe, mesurée a l'aide de la midestz® & quartz. Notons que ces
échantillons ont été fabriqués sur une série de couchesotadgwMo(110) dont la direction des
marches était perpendiculaire a [001](fig.4.3b). Commeduémment, tous les dépodt ont été faits
a une température de 450 K.

Dans la figure 4.9 sont présentées les images STM corresmoada différents stades de
croissance du systeme [AgFe 5]n—1,12/M0(110) en fonction du nombrede couches atomiques.
Les configurations sont trés similaires a I'étude précédantc apparition successive de "bandes"”,
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Fe(0.5MC)/Ag(111)

2)
1.5MC)/Ag(111

0)

)

FIG. 4.8 —Images STM de 60 nr60 nm sur les surfaces Fe/Ag(1.5MC)/Ma0) en fonction de

I'épaisseur de Fe, correspondrp= ﬁ% avec:a)n <0.3; b)0.3<n <05;¢c)n >0.5;
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de "zigzags" et de "damiers". Les bandes ont une corrugatiorsdiedt une périodicité de 3.5 nm,
et sont présentes jusqu’a 4 MC (fig. 4.10). Au-dela appaatggrogressivement les damiers. Pour
des épaisseur comprises entre 4 et 6 MC les bandes et legslap8gistent, répartis sur différentes
régions de la surface. Les damiers ont une période moyenBe3aen dans la direction [D] et

de 3.6 nm dans la direction [001]. Au-dela de 6 MC les damierg présents mais s’atténuent
progressivement. Au-dela de 10 MC ils ne sont plus visibtda surface devient plus rugueuse
(présence de marches atomiques).

Dans le but d’étudier plus en détail le premier stade de €aoise, nous avons également dé-
posé des séquences plus faibles deg[#am 3], ou n prend les valeurs 1, 2, 3. La figure 4.11
montre I'image STM de la surface lors du début de croissaeda deuxieme monocouche. Elle
est constituée d'ilots allongés, orientés en moyenne suligadirection Mo[001], et répartis aléa-
toirement sur la surface. Ces ilots ont une largeur minimptugpres uniforme de5 nm. De plus,
comme le montre le profile STM de 'un d’eux, nous observoresdifférence de hauteur entre les
bords des ilots et le milieu, ce qui nous laisse supposerradiion de tri-bandes Ag-Fe-Ag dés ce
stade de croissance. Les détails reportés dans les zoomsiderdvelent la présence des bandes
de la premiere monocouche.

4.5.4 Discussion

La premiére expérience sur la bicouche, ou le Fe était dépasane couche d’Ag, nous a
donné des indications sur les conditions d’apparition defeugation. Les bandes Fe/Ag obtenues
avaient les caractéristiques attendues mais il ne nous pgpagudicieux d'utiliser cette option
pour faire croitre les nanostructures plus épaisses, cariaation de bandes par dép6t de Fe
sur une couche épaisse d’Ag avait nécessité un transporatdérenimportant. Nous avons donc
préféré continuer en utilisant la méthode du dép6t alteandrpctions de monocouches, qui nous
permettait d’une part de garder en continu la compositioi\g-davorable a la formation des
bandes, et d’autre part d’étudier leur structure et leuiogéren fonction d’'un nombre quelconque
de couche®. C’est avec cette procédure que nous avons pu suivre ensdiéailution de la
morphologie de la surface. A posteriori il nous a sembléadgaht que la régularité des bandes est
meilleure (comparer par exemple les figures 4.8 b) et 4.9abes les deux pour un recouvrement
proche de 2 MC). Nous pouvons maintenant comparer nos réssatac ceux de Tober at. [11],
comprendre I'évolution de la morphologie en fonction du gledju’ils ont proposé et sur la base
de notre étude essayer de comprendre le comportement désleesau-dela de I'épaisseur critique
de stabilité des bandes a savoir 4 MC.

1) © <4MC:

La corrugation en bandes est similaire a celle qui avaitlétémue par Tober et.. Intéressons-
nous d’abord a la surface correspondant aux deux premiéyaeacouches (premiére image de la
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FIG. 4.9 —Images STM de 200 nxv200 nm pour les systemes [fgfeps]n, oU n est 2, 4, 6, 8, 10
et respectivement 12.
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FIG. 4.10 —La périodicité de fils déterminé par STM pour [#qfey 5] quand: a) n=2; b) n=4;
C) n=6

FIG. 4.11 —-Image STM de 200 nrR200 nm et les zooms (11 vthl nm et 14 nm 14 nm) corres-
pondant aux carrées gris, pour le systemeJAkeo 3] 2
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figure 4.9). La configuration est trés homogéne, avec unalgnaagularité des bandes y compris au
passage de la marche atomique ou on peut observer une dtenties bandes d’'une monocouche

a la suivante. La structuration qui apparait au bord de neacolrespond exactement a celle de la
terrasse du bas, témoignant de la continuité de la croissambandes alternées de la troisieme
monocouche. La période de 3.5 nm est cependant supérieetie @uai est observée par Tober et

al. de 2.3nm:0.2 nm. Nous n’avons pas trouvé d’explication a ce phénomeéne

En nous reportant a la figure 4.9, il est clair que la qualitéadairface correspondant a 4 MC
est différente de celle qui correspond a 2 MC. Autant celle a&2d¢t bien ordonnée, autant celle a
4 MC comporte des zones d’épaisseurs differentes, avecistamtnuités dans le recouvrement.
Peut étre 'augmentation d’énergie élastique mise en jeuggue-t-elle ces inhomogénéités, ce
qui explique aussi pourquoi I'épaisseur de 4 MC est I'émaissritique.

2) © Z4MC:

Tober etal. n'avaient pas mentionné ce qu'’il se passait au-dela des 4 didinales lorsque
la structuration en bandes disparait, mentionnant seuletaedégradation du diffractogramme
LEED qui devient diffus, et le fait que la surface devientatédsnnée sur les images STM. Pour
nos échantillons, la disparition des bandes laisse placgeanauvelle structure ordonnée (fig.
4.9 c) pour®=6 MC. La corrugation prend la forme d’un réseau hexagonah ddicomprendre ce
changement de reconstruction, nous avons compare celtgién@vec le processus de croissance
des premiéeres couches de Fe sur le Mo qui présente des asalogi

Il est intéressant de confronter nos expérience et celleotberTd’une part, au cas trés do-
cumenté Fe/Mo(110) et Fe/W(110) d’autre part. En effet ldssence du Fe sur Mo(110) et
sur W(110) s’accompagne de la formation d’'un réseau unidsinanel de dislocations pour la
deuxieme couche puis bidimensionnel hexagonal pour Isiémie couche. La morphologie de la
surface est donc similaire au cas du (Fe,Ag), ou cependagalmmes correspondantes sont plus
épaisses: (2,3,4)MC pour le réseau unidimensionnel puis &t\lus pour le réseau bidimension-
nel (fig. 4.12 et fig. 4.13).

La question qui se pose est la suivante: est-ce que finaldesamiorphologies observées pour
le dépbt (Fe,Ag) ne résulteraient pas simplement de distssadans une couche par ailleurs
désordonnée chimiquement? La corrugation des dislocatians le cas du Fe pur esd.4 A pour
le réseau unidmensionnel=0.4 A pour le réseau hexagonal. Ces valeurs sont similaireesc
trouvé dans le cas (Fe,Ag) (fig. 4.10) méme si pour certainesune corrugation supérieure est
observée (fig. 4.8). Dans ce cas la modulation est induleitaht d’origine chimique. De plus, les
corrugations linéaires montrent dans le cas de (Fe,Agydiglarités de hauteur et d’orientation,
voire des iterruptions, qui ne sont pas rencontrées dareslde Fe pur. Il est donc vraisemblable
gu’'une modulation chimique intervienne dans notre cas. Qdg# I'absence d'effet cumulatif
systématique des corrugations er@e2 MC et©=4 MC (fig. 4.10) rend improbable la formation
des bandes de 4 MC. Ce point constitue une contradiction ageexf@ériences de Tober [11].
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FIG. 4.12 —Structuration unidimensionnelle suivant la directi@®®1 du Mo(110) dans les sys-
temes: a)[AgseF€en.44](1.5 MC) par Tober et al. [11]-formation de bandes alternats de Fe et
Ag; b)[Ag smcFensmc] 2—formation de bandes alternatives de Fe et Ag; ¢) Fe(1.5 MG)IMIO)

par Murphy et al. [139]-dislocations

FIG. 4.13 —Relaxation de contraintes suivant un réseau bidimensignésentés dans les images
STM dans les systemes: b)AgicFeosmcls/Mo(110); c)Fe(2.4 MC)/M@110) [139]; a) mise
au méme niveau des cinquieme et sixieme couches en trditaagé b par la fonction: f=-

round((image b)/0.23-0.15)+(image b)/0.23+2*(image b)
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Enfin, a notre avis la discussion sur I'origine de réseau ¢nexal pour©>4 MC ne pourrait étre
que plus spéculatif encore.

En conclusion, nos nanostructures sont similaires a cdéeBober et compatibles avec leur
modele de domaines de déformation. Cependant nous sommsserdn que ni dans leur cas ni
dans le noétre il n’y a de preuve absolument sans appel derbaihce de Fe et d’Ag. Il faudrait
pour le prouver une méthode de résolution chimique suffisamisensible. Seule la spectroscopie
STM (de préférence a basse température) pourrait noustappette preuve car il est fort probable
gue les configurations d’états de surface de Fe et d’Ag seraés différentes. Pour cela il faudrait
des surfaces parfaitement plates, accéder a la résolutionicaue. Nous avons fait quelques essais
mais dans les images spectroscopiques il est difficile dangdiger le contraste topographique du
contraste chimique.

Nous avions pensé a la diffusion résonante des Rayons X maosisr@eeaux seuils du Fe et
de I’Ag, qui nous aurait permis de détecter une surstru@nigotrope. Pour cela il fallait pouvoir
accéder a la géométrie de réflectivité planaire en incidesante et détecter des modulations de
I'ordre de grandeur de quelques nm, ce qui est peu courarnéesutispositifs existant dans les
synchrotrons. Nous avons dans ce but entamé une colladmoatec J.M. Tonnerre (Laboratoire
de Cristallographie Grenoble) dont le montage de diffusémonnante magnétique avait été trans-
féré en Suisse au SLS. Le montage adéquat est en cours khit@tamais n'a donc pas pu étre
opérationnel dans le courant de cette these. Un autre @aagetJ.M. Tonnerre était la diffusion
aux petits angles en incidence rasante (GISAXS). Nous daitripuelques essais en collaboration
avec D. Carbone sur la ligne ID01 de 'ESRF (responsable: T.etzlyer). Les résultats ont été
encourageants. lls ont mis en évidence la nécessité ddaramoéscouche protectrice de symétrie
différente de celle de la nanostructure. Ceci n’est pas siroat seul le Mo garantit une réelle
protection contre I'oxydation. Nous avons essayé avec e il semble que les nanostructures
aient été détruites du fait de la formation possible d’uigwie. Mais d’autres expérience de spec-
troscopie X en XMCD nous avaient confrontés a ce genre de émuhl La solution est de faire
croitre sur les nanostructures quelques monocouches deuMale recouvrir avec de I'Al, qui
dans le cas des RX durs peut étre relativement épais (5 a 7 rat)eiMeusement notre demande
d’expérience de GISAXS sur IDO1 n’a pas été acceptée.

4.6 Essais complémentaires et autres systemes

4.6.1 Influence des conditions de depot

Nous avons décrit le processus de croissance qui nous aspaerfabriquer avec succes le sys-
teme de nanofils (Fe/Ag)/Mo(110), mais il ne faut pas en dédyue ce fut un résultat immédiat.
Il a fallu de nombreux essais, souvent peu reproductibtas;, en arriver la. En effet la formation
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des nanofils est tres sensible a la stoechiométrie des daaxxret a la température de dépot. Une
|égére variation de ces parametres peut parfois empécliemtation de la structuration 1D en
fils périodiques. De plus, malgré I'utilisation des ostitas RHEED pendant la croissance, nous
ne contrélons pas suffisamment bien les vitesses de dépotrsiy les courtes durées, ce qui
entraine des défauts de stoechiométrie. Par exemple, te #gld), présente la morphologie d’un
dépdt de 4 MC avec excédent d’Ag effectué a 450 K: les fils seatiboup moins rectilignes que
pour un rapport equi—atomique des deux métaux, et la périédist trés variable sur la surface. La
figure 4.14) montre le résultat obtenu dans le cas d’'un dépoét de 4 MC effeécune température
plus basse (440K): la structuration 1D n’apparait plus caregmdroit et la majeure partie de la
couche présente une surface en damier.

4.6.2 Essais sur d’autres systemes: Co,Ag/Mo(110) et Fe,Ag/W(110)

Nous avons vu plus haut pourquoi nous avions choisi le colif@gAg) au début de I'étude.
Le systeme (Co,Ag) était pourtant intéressant car il devaisgnter une plus forte anisotropie
d’origine magnéto-cristalline que le Fe. Nous avons faiessai de dép6t alterné [AgCoy5]n
dans les mémes conditions que pour le Fe. Le résultat esvatéc@l.14)) car on n'observe
aucune structuration. Il faudrait sans doute reprendred&systématique de la croissance comme
pour Fe, Ag. Le but de notre travail n’étant pas de faire uneléexhaustive des systemes de
nanofils a démixtion, nous avons préféré nous concentrde $ig.

Nous avons essayé de changer de substrat dans le but de madi@iodicité du réseau de
fils, en gardant cependant la surface cc(110). C’est ainshqus avons fait une tentative avec
le W(110) couche tampon, dont le parametre de maille estdéggmt supérieur a celui de Mo
(3.165A au lieu de 347A). L'essai a été effectué a 450 K avec une alternancg {éke 2s)n. Le
résultat est présenté sur la 4d)4La majeure partie de la surface n’est cependant pas stéectu
sans doute du fait d'un écart a la stoechiométrie et compegeones désordonnées de démixtion
sur une grande échelle.

4.7 Conclusion

Nous avons reproduit les résultats de I'étude publiée pheietal. [11] (section 4.1): for-
mation de bandes périodiques alternées de Fe/Ag sur Mo[idf)’'a 4 MC nominales avec un
comportement similaire. Cette auto-organisation en baestedonc un phénomene robuste, intrin-
seque au systeme, car elle ne dépend ni de la méthode emgldB&ecou DLP) ni du protocole
utilisé (codépbt, bicouche, dépbt séquentiel alternéidNvons aussi essayé de comprendre pour-
quoi la structuration était limitée en épaisseur. Nos tasisuggerent qu’a partir de la quatrieme
monocouche, I'énergie élastique emmagasinée par le sgstans la direction [001] devient trop
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FIG. 4.14 — Images STM de 100 %100 nm: a) influence de la stoechiométrie sur la forma-
tion de fils — perte en périodicité; b) influence de la tempématsur la structuration — perte de
I'ordre; c) pas de structuration sous forme de fils en utifisée dépot alterné Co/Ag/M@10);

d) demixion de deux éléments Ag et Fe dans des zones dé&@ata surface pour un dépobt
[Ago.25mcF€0.25mc] 5/W(110);
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élevée et favorise I'apparition d’une structure en domaih@&pparition de la structure en damier
correspond peut étre a une structure hexagonale du réseslatmtions, similaire a celui qui se
forme pour les premiéres couches atomiques de Fe épitestiéd4o(110).
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Chapitre 5
Magnétisme du systeme (Fe,Ag)/Mo

L'étude des propriétés magnétiques des nanosystemesnid&sissante que sil'on en connait
relativement bien la structure. C’est le cas pour le systeamadofils alternés Fe/Ag po@r<4 MC
épaisseur au-dela de laquelle apparaissent des damieigiréancertaine. Nous décrivons donc
dans ce chapitre les propriétés magnétiques de systememadilsiFe/Ag pou® <4 MC. Rap-
pelons que ces propriétés macroscopiques ont été mesuraas magnétometre a SQUID (voir
chapitre 3, section 3.3).

5.1 Reésultats expérimentaux

5.1.1 Echantillon de type 1: dép6t alterné

La configuration du premier échantillon est Mo/jsgicAdo.smcl4/Mo(110). La figure 5.1 rap-
pelle la topographie des fils d’'une épaisseur nominale de 4Md€kils orientés ont une périodicité
latérale moyenne de 3.5 nm. Cette valeur correspond a 15a)@&a atomiques de Mo suivant la
direction [110], équivalente a 8 rangées atomiques de chaque élémest @@, du fait de la
stoechiométrie 1:1 (cf. le schéma a droite de I'image).

Les cycles d’hystérésis ont été mesurés dans le plan de¢hesuivant les directions Fe[001]
(direction des fils), et Fe[llD](perpendiculaire aux fils). Les cycles présentés n’tintérrigés que
par la pente en champ fort. La correction supplémentairdghakdu porte-échantillon ne s’est
pas avérée nécessaire, car elle n'apporte pas une conitmuitique aux mesures, provoquant
seulement une courbure sur les cycles (fig. 5.2).

Sur lafigure 5.3 sont reportés les cycles d’hystérésis mesutO K (a) et a 300K (b). Nous ob-
servons que l'axe difficile est suivant la directiod (] avec & 10 K une saturation proche de 1 T. A
10K nous obtenonEexp:fOMSH dme5.6+0.5 13J/m?. En terme d’énergie d’anisotropie uniaxiale
exprimée par E=Ksin? 6, le champ d’anisotropie est défini pagHa=2K/Ms= 0.65+0.06 T, ol
K est la constante d’anisotropie @t'angle entre I'aimantation et la direction de facile airtean
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FiG. 5.1 —Image STM de200nmx 200nm et zoom de60nmx 60nm pour le systeme
[Feo.smcAd.smcl4/Mo(110). Sont représentés aussi un profil suivant la directibh0], perpen-
diculaire aux fils (ligne noire dans la figure) et un schéma a@ednfiguration des fils alternés
Fe/Ag
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Fic. 5.2 — Cycle mesuré a 10K: corrigé seulement par la pente en champ (fantrés
pleins) et sur-corrigé par le signal du porte-échantillonarés ouverts) pour le systéeme
[Feo.smcAQ.smcl4/Mo(110)
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FiG. 5.3 —Cycles d’hystérésis mesurés sur le systeme M&reAdo smcl4/Mo(110) pour un
champ magnétique appliqué suivant les directiff¥@] et [110] a: a)10K et b)300 K

tion dans le plan de la couche c.a.d I'axe des fils [001]. Ldedacile aimantation est suivant la
direction [001] et on trouve un champ coercftifH. = 0.32T & 10 K. La forme du cycle d’hysté-

resis se caractérise par une branche trés abrupte qui dénotaversement en bloc, suggérant un
phénomene de nucléation-propagation.

A température ambiante, I'anisotropie uniaxiale est redaiEeyy(300 K)= 2£0.5 1¢J/m?
L'absence de coercitivité suggere un comportement supar@gnéetique. On peut exclure un
comportement paramagnétique parce que la susceptibilitélé est grande et I'aimantation a
saturation évolue peu avec la température. En effeg(TA)/M (10 K)=0.8 au lieu de 0.97 pour
le massif, ce qui s’explique par la réduction de températier€urie attendue dans les couches
ultra-minces. Typiquement, en prenant les parametres lbe de puissance établie par exemple
dans [76] pour le Nickel, on obtiefit(4 MC)=640 K, ce qui parait raisonnable.

La figure 5.4(a) montre I'évolution des cycles d’hystéresdifférentes températures pour un
champ appliqué selon I'axe de facile aimantation. La figud€d présente la variation thermique
du champ coercitiH; déduit des cycles. On constate ddgdécroit rapidement avec la tempéra-
ture. Ce comportement suggere un caractere thermiquentedt digc renversement d’aimantation
gue nous avons analysé dans le cadre du modéle de Néel-Bragtivdtion thermique.Nous avons

rappelé (chapitre 2) que I'on attend la variation thermiguigante, en supposant un renversement
cohérent:

He(T) = He(0) (1— Zikij> (5.1)
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FIG. 5.4 — Mesures magnétiques suivant I'axe de facile aimantaticme¢tion [001]) pour le sys-
téme Mo/[F@ smcAdo.smcl 4/Mo(110). a)cycles d’hystérésis a différentes températures; biavar
tion du champ coercitif avec la température et ajustementpa fonction y=a+b{2>; c) mesures
M(T) dans le protocole ZFC/FC

Nous avons donc reporté sur la figure 5.4(b) le résultat giastament en/T qui permet de
déduireTg=170K, HC(OK):Hi—',fAS =0.35T etkV=5.8x10 20,

Nous avons mesuré la variation thermique de I'aimantatows sin faible champ appliqué de
0.01 T selon un protocole ZFC (mesure apres refroidissearenhamp nul)/FC (refroidissement
sous le champ de mesure). L'hystéresis obtenu est montsdalfigure 5.4(c). Le point d’inflexion
de la branche ZFC se situe vers 190 K en accord correct avatelandeTg déduite de la variation
thermique de l'anisotropie.

5.1.2 Echantillon de type 2: systéme bicouches Fe(1.5 MC)/Ag(1.5 MC)

Nous avons vu précédemment que les nanofils se formaiemnégat si on procede par dépots
successifs, d’Ag puis de Fe. Nous avons cherché a savois sidex types de systemes étaient
bien similaires du point de vue magnétique comme ils le sipudraphiqguement, en mesurant un
échantillon de type
Mo/Fe(1.5 MC)/Ag(1.5MC)/Mo(110). La configuration des fils Bsméme que celle qui est pré-
sentée sur la fig. 4.8 (voir section 4.5.2).

La figure 5.5 rassemble les cycles d’hystérésis mesurés &1860 K avec le champ appliqué
dans les directions [001] et1D].

L'axe de facile aimantation est toujours suivant la di@c{i001]

(Eexp(10 K)= 4.740.5 1RJ/m?, Eexp(300 K)= 1.7:0.5 1®J/n7). Des cycles ont été mesurés selon
I'axe de facile aimantation sur une gamme de température<da 300 K dans la direction [001].
lls sont représentés sur la figure 5.6a).

Ces cycles présentent une décroissance du champ coerettifatempérature correspondant
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FIG. 5.5 —Cycles d’hystérésis mesurés sur le systeme Mo/[Fe(1.5 M@)/AMC)]/Mo(110) pour
un champ magnétique appliqué suivant les directi®d] et [110] a: a)10K et b)300 K
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FIG. 5.6 —Cycles d’hystérésis mesurés sur le systeme Mo/[Fe(1.5 M@)/AMC)]/Mo(110) pour
un champ magnétique appliqué suivant I'axe facile (dim@t{d01]) dans une gamme de tempéra-

ture de 4K a 300K a) corrigés que par la pente a champ fort; Iycsurrigés par la soustraction
du signal du port-échantillon

a un comportement thermiquement activé. Ce systéme pré&semtedes propriétés magnétiques
equivalentes a celles du systeme Mo{E&@cAdo.smc]4/Mo(110) décrit préecédemment, comme le

montrent par exemple les courbes d’aimantation a basseétatnpe des deux systémes qui sont
parfaitement superposables (fig.5.7).

La variation du champ coercitif en fonction de la tempémgtrson ajustement afiT suggére
Tg ~80K. De la mesure d’aimantation en champ faible dans le pot¢aZFC/FC on déduit une
température de blocage de 'ordre de 125K. Ces deux valeatsrdérieures a celles obtenues
pour le systéme 1 par les mémes mesures (fig.5.8). Ceci ppuoainir de la taille des fils plus

petite dans le systeme 2, (voir chapitre sur la croissanfiesdee/Ag), ou de I'épaisseur totale plus
faible 3MC au lieu de 4 MC pour le systeme 1.
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vides)
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Fic. 58 — Mesures suivant la direction [001] pour le systéme

Mo/[Fe(1.5 MC)/Ag(1.5 MC)]/M¢110): a)variation du champ coercitif avec la température;
b)mesures M(T) dans le protocole ZFC/FC

5.1.3 Bilan des résultats expérimentaux

Nous constatons donc que les deux systemes de nanofils ommyrodement magnétique
similaire. Les fils sont ferromagnétiques avec une forts@rpie uniaxiale favorisant une ai-
mantation parallélement aux fils. Le renversement d’aiatént est un processus thermiquement
activé et les fils sont superparamagnétiques a tempéranbvmate. Quelques aspects semblent
différer d’'un systéme a I'autre comme la valeur de la tempéeade blocage. Dans la suite nous
analysons plus en détail les résultats obtenus. Nous drerig d’abord des propriétés d’anisotro-
pie et ensuite de la coercivité et du processus de renvensehagmantation.
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5.2 Analyse de I'anisotropie

L’'anisotropie magnétique des réseaux de nanofils Fe/Ageestpd uniaxial avec la direction
de facile aimantation paralléle a I'axe des fils et une cartetd’anisotropie a basse température
de
K=Eexp=5.6+0.5 1®J/m? (considérons le premier systéme). Nous discutons suveessit les
différentes contributions possibles a cette anisotrappolaire, d’'interface et magnétoélastique.

Pour évaluer I'anisotropie de forme ou énergie de champaiiigg nous assimilons le systeme
de bandes alternées Fe/Ag a un arrangement de parall@épipd&n premiere approximation,
nous supposons un réseau parfait de tels parallélépipéelesisbeut, de largeumw et avec un
espacemerg.

Nous rappelons la formulation explicitée par Aharoni [§&ur calculer I'énergie dipolaire
d’un fil individuel. Le coefficient de champ démagnétisantrdparallélépipéde infini dans la di-
rection perpendiculaire au grand axe a pour expression:

1—p?

Nfi = In(1+ p?) + pIn(p) +2arctar<F—1))] /T (5.2)
ou p=¢.

D’autre part, pour évaluer I'énergie dipolaire du systeradagl de nanofils aimantés transver-
salement a leur axe il faut estimer I'énergie de couplageldige entre les fils. Pour cela nous
utilisons le calcul simple de Pant [96] dans lequel le coeffitde champ démagnétisant du réseau
est égal a celui d’un fil individuel corrigé d’'un factea(r) qui dépend du rapport entre I'espace-
ment et la largeur des fils:

2r r G
a(r) = 1o 2(14r)2 (7 _4) (5-3)

ou r=g/w.

Pour les dimensions approximatives du réseau de nanofAglHe0.8 nmw=1.5 nm eg=2 nm,
nous avons obtenu pour un fil isolg;N=0.36 et pour le réseau globaj;N~0.31. Notons que pour
un fil de longueur finie, qui correspondrait au systeme rééhdlules inhomogénéités, nous avons
calculé des coefficients N de méme ordre de grandeur. Pampéxéndécroit seulement de 5%
guand on passe d’une longueur de 100 nm (cas équivalent afirfi) & une longueur de 10 nm.

A partir de ces calculs, nous avons estimé la valeur de kpaelipolaire suivant la direction
[110] & Egip ~ (64 1) x 10°J/md. Cette valeur est tout a fait similaire a la valeur expérimen-
tale, ce qui suggeére que les deux autres sources d’énemrgiesdiropie d’origine microscopique
se compensent: anisotropie de surface, anisotropie nm@agfretique. Rappelons que I'énergie
d’anisotropie magnétocristalline, qui pour le Fe massibfese la direction [001], est d'un ordre
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de grandeur plus faible que la valeur expérimentale et reegomc pas de réle prépondérant dans
les phénomeéne( ~4.8x10* J/n?).

L'énergie d’anisotropie de surface fait intervenir plusi types d’interfaces: les interfaces
supérieures et inférieures Fe/Mo(110), paralléles au giala couche, favorisent I'orientation de
I'aimantation suivant la direction [001], rapporté darsiRef. [142], [153]. Pour une couche conti-
nue de méme épaissduyue les bandes considérées ici
(Mo/Fe(4 MCx~0.8 nm)/Mo), I'énergie d’anisotropie uniaxiale a une valda 6x10° J/n?. Cette
valeur est dérivée de courbes d’anisotropie ¢het intégrent donc probablement une contribu-
tion magnéto-élastique. La relaxation des contrainteyr@ssemblablement tres différente dans
les couches continues, qui présentent des dislocatiodgnstles bandes, ou elles sont absentes
selon le modéle proposé par Tober. De plus nous n'avons paarohges sur I'état de déformation
des bandes mais seulement des conjectures uniquemenatyedi une tension suivant la direc-
tion [001], une relaxation partielle suivantl[d], et une compression suivant [110]. La contribution
magnéto-élastique est donc certainement modifiée d’'uarssh I'autre et une comparaison quan-
titative est délicate.

Une seconde contribution a I'anisotropie d’interface viges interfaces transverses
Fe(110)/Ag(112), perpendiculaires au plan de la couche le long des fils. @seait favoriser une
aimantation dans le plan des interfaces conformément a @iohlc plutét selon [001] a nouveau
compte-tenu du facteur de forme dipolaire.

Un dernier aspect est I'énergie d’anisotropie de bord qaceme les atomes qui constituent
les arétes des bandes. Les études de Gambardellaait montré que I'ordre de grandeur de
I'énergie d’anisotropie d’'un atome en coordination réelait a une dimension était encore réduite
par rapport a une surface 2D et pouvait atteindre des vatetssélevées. En fait la direction
facile ne peut pas étre prédite et il n’est pas impossibleltusoit perpendiculaire a I'axe des fils.
Par exemple,les chaines de Co fabriquées par décorationrdbesaur une surface vicinale de
Pt(997), présentent une direction de facile aimantatiopgreliculaire a I'axe des fils a environ
45° de la surface (111) [30, 154].

En conclusion, I'énergie d’anisotropie magnétique urdbximesurée dans les systemes de
nanofils Fe/Ag est comparable a I'anisotropie de forme &sinCet accord est sans doute fortuit
et signifie que les autres sources d’anisotropie, d'inteat magnétoélastique, se compensent.

5.3 Analyse de la coercitivité

Bien que l'origine de la forte anisotropie uniaxiale du systede nanofils Fe/Ag ne soit pas
entierement comprise, elle permet d’établir une certadeedtivité. Nous allons voir que I'analyse
de cette coercitivité nous informe sur les processus dersenent de I'aimantation, et par ce biais
indirectement sur la structure des fils.
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5.3.1 Coercitivité a basse température

Examinons tout d’abord le comportement magnétique a basgeérature quand le systéme est
ferromagnétique. A la rémanence a 4K le systéme est cofstitdils aimantés dans le sens de la
longueur. Cette aimantation s’inverse en franchissantriédoa d’énergie d’anisotropie sous I'effet
d’'un champ appliqué, pour la valeur du champ coertltif0.32 T. Ce champ est plus faible que
le champ d’anisotropie de 0.65 T, mais reste du méme ordreashelgur. Compte tenu de la forme
carrée des cycles d’hystérésis, ceci suggere un processes\wersement cohérent: par nucléation-
propagation de paroi, avec des contributions proches desadli retournement cohérent pour le
volume d’activation.

5.3.2 Activation thermique et volume de nucléation

La variation thermique du champ coercitif s’ajuste comewtnt suivant une loi ey/’T, ce
qui nous a renforcés dans I'hypothése d’'un retournemergi quénérent, active thermiquement
d’un petit volume de nucléation. Pour approfondir ce méraei nous avons essayé de relier les
données expérimentales tirées de I'ajustement a des paesrplysiques realistes.

L'ajustement de la variation thermique de la coercitivitdis avait permis d’extraire le champ
coercitif & OK,He(T=0)=0.35T et la barriére d’énergi€v=5.8 102°). PourTg=170 K+10K, et
K=5.6x10° J/m?, en utilisant la relatiog = KV/25kg, nous déduisons un volume de nucléation
Vi, ~100 nn¥. L'épaisseut des fils correspond en moyenne & 4 couches atomiqueg€0o8nm,
ce qui nous permet d’interprétel; comme une surface de nucléation de 136.n& nous suppo-
sons que la nucléation s’opere au sein d’'un fil isolé dontrigelar de 8 rangées atomiques est de
I'ordre de 1.5 nm, la longueur de fil impliquée dans la nudtéatloit étre de~90 nm. Cette taille
est beaucoup plus grande que la largeur totale d’'une pamoehaine, qui compte-tenu de I'ani-
sotropie déterminé expérimentalement véarr\/m <20 nm. Cette conclusion va a I'encontre
des résultats expérimentaux, modeéles et simulations densgs unidimensionnels de taille finie
ou non (voir chapitre 2).

En conséquence, pour le systéme de fils Fe/Ag, le volume déatian de 130 nfhne semble
pas pouvoir refléter un processus dans un fil individuel. loegssus de renversement d’aiman-
tation semble impliquer plusieurs fils adjacents, coupbéspar effet dipolaire, soit par échange
indirect.

Un couplage d’échange indirect pourrait provenir d’'unerattion de type RKKY transmise
par 'Ag séparateur. Dans des multicouches polycrisedlifi-e,Ag}o, une étude de la magnéto-
résistance en fonction de I'épaisseur du séparateur de Aajut@ une oscillation du signe du cou-
plage de 1.1 nm de période avec un couplage ferromagnétanrdgs épaisseurs d’Ag de 1.6 nm
et 2.6 nm et un couplage antiferromagnétique pour les é@assle 1 nm et 2.1 nm [155]. Dans les
réseaux de nanofils, I'épaisseur d’Adx.d.la largeur du fil d’Ag est comprise entre 1.7 et 2nm,
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ce qui favoriserait plutét un couplage ferromagnétiquenddes multicouches Fe(110)/Ag(111),
un couplage d’échange oscillant a été mis en évidence, meéste ferromagnétique jusqu’a
40 MC d’Ag résultant sans doute d’'une superposition avedfendipolaire de type peau d’orange
[156]. Dans le cas des nanofils le couplage est transmis pgrdélon une interface différente
Fe(110)/Ag(112)/Fe(110) et la géométrie est égalemestdi®érente, donc il est difficile de

conclure quantitativement.

Le couplage inter-fils pourrait aussi étre di a un échangetdntre les fils. ICette hypothese
est renforcée par le renversement rapide de I'aimantatrs ., méme a basse température,
comportement qui est caractéristique d’un processus dengment par nucléation-propagation,
incompatible avec une assemblée de fils isolés et aux ptépuéstribuées.)2Jn palier trés franc
dans les courbes FC/ZFC, difficilement explicable compte-tées distributions de morphologie
observées et de la grande distribution de valeurs d’anigigtrgénéralement constante dans les
systemes magnétiques de trés petite taille [157]. Ce coaglagrrait intervenir a I'intersection
des fils résultant des imperfections dans I'alignement ¢es fi

Il n’est pas non plus impossible que ce comportement soiglzagure d’un systeme encore
plus homogéne structuralement. Cela redonne un certais pdilypothése que les corrugations
sont en partie I'effet de dislocations, pas d’'une démixttbimique. On peut également imaginer
une situation intermédiaire, comme des fils de 2 MC de hauésmuverte d’'une couche melangée
(Fe,Aqg) couplant les fils entre eux.

5.4 Conclusion

Les arrangements auto-organisés de fils alternés (Fe,Agpapes par dépbt alterné
Mo/Fe(1.5 MC)/Ag(1.5 MC)/Mo(110) ou bien par dépdt de bicoesh
Mo/[Fep smcAdosmc]a/Mo(110) possedent des propriétés magnétiques trés sisildls pre-
sentent une anisotropie uniaxiale planaire, avec I'axeaddef aimantation suivant la direction
[001], c’est a dire le long des fils. La valeur du champ d’amguie est de 0.65 T. L'accord avec la
valeur du champ dipolaire estimée a partir de la géométésymee des fils est sans doute fortuite.
Cela signifie que les autres sources d’anisotropie (magtésiique et interfaces) qui malheureu-
sement ne peuvent pas étre estimées du fait de la complex#gsteme, se compensent.

Les fils sont superparamagnétiques a température ambigtaine température de blocage
moyenne de 125K pour le dépbt bicouche et de 190K pour le dédné. Le volume de nu-
cléation ramené en termes de longueur dexf®@ nm), est bien plus grand que la largeur d’'une
paroi de Bloch £20 nm), ce qui laisse supposer I'existence d’un certainotera collectif dans la
nucléation du renversement, résultat d’'un couplage magreentre fils. Son origine, dipolaire,
RKKY ou échange direct, n’est pas élucidée. Ce comportemdieictif qui n’avait pas été mis
en évidence par Tober lors de ses études préliminaireselplaner un doute sur la réalité de la
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structuration du systeme en bandes, pour des épaisseersesups a 2 MC.
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Chapitre 6

Preparation de nanofils sur des gabarits en
toits d’'usine

La deuxieme partie de mon travail sur les nanofils magnétiguén-organisés fait appel a une
méthode de fabrication différente de celle présentée danbdpitre 4. Ainsi, une surface prée—
structurée, sert de gabarit de croissance pour le Fe, abantia la formation de fils magnétiques.
La fabrication des gabarits et leur utilisation pour faireitce des fils sont présentées ci-dessous.

6.1 Fabrication de toits d'usine

Faisons tout d’abord un point détaillé sur la littératura ckoissance épitaxiale effectuée a tem-
pérature modérée conduit au développement d’'une rugasiééque, induite par I'impossibilité
de franchir des barriéres Schwoebel aux marches atomiDaes.le cas d’'un matériau cc(110), il
a été constaté que sous certaines conditions se dévelappaiigosité regulierement facettée sous
forme d’arétes et de sillons orientés suivant la directi@®il] [41, 42, 114]. L'origine microsco-
pique de cette rugosité anisotrope a été discutée danst[diij@ée dans [42]. Elle a été expliquée
par une diffusion anisotrope au stade de nucléation, siuwi effet cinétique lié a la barriere de
Schwoebel. Ces études ont concerné I'homoépitaxie du Fef41M2] et du W(110) [42].

Dans [41] I'homoépitaxie du Fe en toits d’'usine a été étudieéonction de I'épaisseur et de
la température. Il a été montré que I'angle des facettes antsit avec I'épaisseur. Les auteurs
ont reproduit leurs données par des simulations unidiransiles de croissance, dans un modele
de diffusion limitée dans le plan (layer-restricted-dsifon, LRD). Ces simulations reproduisent
'augmentation de I'angle des facettes, mais ne prédisastde valeur limite. Par contre [42]
conclut a I'existence d’'un angle stationnaire associé agetfes de type {310}. Concernant la
période il a été postulé que la période de ces structureglestisnnée pendant la nucléation au
stade de croissance sous-monocouche [41].Ceci a été comupééimentalement en montrant
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50 nm

FIG. 6.1 —Images STM de 150 nvd50 nm pour différentes épaisseurs de Mo déposé a TA sur
Al,03(1120). La formation de sillons suivant la directidd01] est accompagnee de la formation
de macles a cause de la relation d’épitaxie minoritaire dae(iLl10)//Al,03(1120) (figure 6.3a)

'augmentation de la périodicité quand la température g@td@ugmente. Dans cette étude il a été
aussi découvert que pour le Fe, la structuration persistpije 600 K.

Nous avons repris ces études pour la croissance de Mo(1¥0{1610) sur AbO3(1120), afin
de fabriquer des gabarits auto-organisés sous forme dessidlignés suivant la direction [001].
Le dépdt a température modérée (TA pour Me-@20 K pour W) conduit a la formation de toits
d’'usine, en accord qualitatif avec la littérature préseriédessus. Rappelons que I'on constate
deux relations d’épitaxie d’'un cc sur saphir (figure 4.2)rélation d’épitaxie minoritaire induit la
formation des macles, caractérisées par une désoriantatinaire de 70 par rapport a la direc-
tion majoritaire. Ces cristallites de macles sont élégammélés sur la surface en toits d’usine,
car la direction des sillons suit I'orientation locale d@10, tournée de 70 par rapport a la ma-
trice majoritaire (fig.6.1). Dans le cas de Mo déposé a teatpér ambiante sur AD3(1120), les
macles ne dépassent pas 10% de la surface, pour une tailEnnm®ye 15 nm. Ces caractéristiques
évoluent peu au cours du dép6t (fig.6.1). Pour obtenir desrgalsans macles nous repartons des
couches tampons recuites et donc non maclées, déja détaiiesa section 4.2 (fig.4.3). Nous re-
déposons ensuite du Mo a TA. La surface obtenue est alocsigtee en toits d’usine, tous orientés
suivant la direction [001](figure 6.3a).
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FIG. 6.2 —a) Image STM et b),c) clichés RHEED correspondant a la sertecMo obtenue apres
dépdt a TA et recuit &1000 K

[001] (110)

a) b) C)

[110]

FiG. 6.3 —a) Image STM et b),c) les clichés RHEED sur les toits d’'usméld obtenus par le
re-dépot sur une surface comme celle présenté dans I'image 6

Pour réaliser des gabarits de W nous avons choisi de regartiouches tampon de W, pour
éviter d’éventuels effets de contrainte. Dans le cas du Wr pbminer les macles, un recuit a
~1000K (température maximale qui peut étre atteinte avesuede la chambre d’évaporation)
n'est pas suffisant. Des études précédentes menées dabgridare [99, 114] ont conduit a une
solution qui consiste a déposer d’abord une petite quatditslo (1-3 MC) a TA sur le substrat,
pour mouiller la surface, et ensuite le W pour former une beutampon épaisse. Dans ce cas un
recuit a~1000 K est suffisant pour éliminer les macles.

Des toits d’usine sont obtenus par dép6t du W420 K. On a constaté par RHEED qu’un
dépot de W a TA ne permet pas la formation de toits d’'usine shidavons pas imagé par STM les
surfaces obtenues par dépot a TA, mais nous pensons guseliésugueuses bien que peut étre
anisotropes. En ce qui concerne les limites supérieures, aeons observé que les toits d’'usine
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se forment pour un dépot d’épaisseur raisonnable (8-9 nnedampératurec500 K pour le Mo

et <600 K pour le W. Ces deux limites en température pourraieatstsociées au franchissement
des barriéres de Schwoebel dans les direction [001]H][¥espectivement, mais ceci reste a
démontrer.

Une étude RHEED pendant le dépdt de la préparation de toisind'umontre que I'angle des
facettes augmente progressivement puis devient statrenpaur quelques nm déposésanm).
RHEED et STM s’accordent sur un angle ¢d8°. Dans ce cas, nous calculons I'an@lede
possibles facettes qui se forment par rapport a la surfatc®riche, correspondantes a I'azimut
[001] du faisceau électronique RHEED.

Sia=ai, b=g] etc=ak sontles trois vecteurs d’'un réseau cubique dans I'espatete&=21/ai,
b*=2m/aj etc*=2m/ak sont les vecteurs de I'espace réciprogque, on écrit le vedewdliffusion
comme:g=ha*+kb*+Ic*.

Les noeuds qui apparaissent pour le réseau cubique centedpondent 2h+ k+1 =0[2].

Pour un azimuR, les clichées RHEED des facettes se forment paR=0. Pour I'azimut [001]
qui nous intéresse, on regarde les plans déterminés.@=0, doncl=0. L'indexation générale de
ces plans estik0) avech+ k =0[2]. On a alors
cosB = (h+k)//2(h? +12),
sinB = (h—k)/v/2("? +k2) et
tanf = (h—k/h+Kk).

Les angles obtenus sont représentés dans le tableau suivant

(hK) | plan (hkl) | angle des facettes
(24) (240) ~ 18.43
(13) (130) ~ 26.57
(02) (020) 45°

Un angle dex18° correspond aux facettes de type {210} et a la formation de+tarrasses
d’une largeur deai\/Ti ~7A. Chaque nano-terrasse contient 3 rangées atomiques4Jig.6

La qualité de I'ordre est mise en évidence par les satetigssraies RHEED (fig.6.5 c). L'es-
pacement des satellites est en parfait accord avec la pdatéetrale des sillons dans la direction
[110]. Pour Mo déposé a TA et W déposé-a20K, la période est de’5 nm et la profondeur des
sillons est en moyenrel nm. Nous reviendrons plus loin sur 'inclinaison des siio

Concernant la période des sillons, remarquons tout d’aboellg n'augmente que modéré-
ment avec I'épaisseur. En revanche, conformément a [4Hriaglicité de ces structures augmente
avec la température. Ainsi en déposant du W selon un grad@ésrbissant de température (de
~800K a~420K pendant la durée du dépot €43 nm déposé avec une vitesse~d& 7 A/min)
nous avons réussi a doubler la période et la profondeur tesssiles portant a respectivement
10-12nm et 2-2.5nm (fig.6.6). L'angle des facettes détegraipartir de clichés RHEED est trés
précis et correspond toujours aux facettes de type {21@}eaimouvé aussi dans les profils STM.
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FIG. 6.4 —Représentation schématique de la structure atomique dettés selon une coupe dans
le plan (001) a) et projection sur le plar{110) b); dans ce dernier cas les nuances de gris du
schéma correspondent aux altitude des nanoterrasses;ldardeux cas les points noirs repré-

sentent les atomes du plan et les plus petits points grislssrdtomes du plan précédent. Les
fleches montrent les vecteurs de maille

Discussion:1) Ce type de facettes est différent des facettes de type {B&0yées par LEED
dans [42] pour la croissance de Fe(110) a TA. Ceci peut étriggeppar une imprécision de la
détermination d’angle du diagramme LEED (assez flou) pokeldéposé a TA (sillons de petite
période?) (voir en comparaison les clichées RHEED de figure®166.6). 2) Aux facettes de
type {210} correspondent des nanoterrasses d’'une largegedlement 3 rangées atomiques: la
barriere de Schwoebel et les coefficients de diffusion,rpatees qui déterminent la rugosité, sont
certainement modifiés et favorisent cette dimension. Maisesnent un calcul pourrait confirmer
cette supposition. 3) Un autre point a noter est le fait quedea parametres cinétiques il est
possible de moduler la période et la profondeur de ces sgstemais avec le méme angle de
facettes. C’est un effet trés favorable pour le magnétisrsesgstemes de fils fabriques dans ces
gabarits, parce gu’ils peuvent servir pour des études sixtes) en gardant la surface mais en
modifiant la période. En perspective il sera intéressantairalre d’autres périodes et d’améliorer
I'ordre des sillons.

Nous rajoutons ici, avant de passer au paragraphe suivantar la préparation de ce type de
sillons il y a besoin d’une quantité de W suffisantel@ nm) pour assurer la formation des toits
d’usine bien ordonnés. Il y a aussi a noter que pour des é&paiges grandes il apparait le risque
de former des petits sillons entre les sillons de grand@géri
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FIG. 6.5-a) Image STM des toits d’'usine de W obtenus par un dép@2® K sur une couche tam-
pon W(110)/Al,03(1120). Encart: profil suivant la ligne noire sur 'image; b),c) cliés RHEED
suivant les deux azimuts : respectivem@at] et [001] et zoom sur les raies satellites correspon-
dant a la périodicité latérale
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FIG. 6.6 —a) Image STM des toits d’'usine de W obtenus par un dépot dagsadient décrois-
sant de température (de800K a~420K pendant le dép6t de13 nm); b), c) clichés RHEED
correspondants

6.2 Préparation de fils magnétiques par dépot dans les tran-
chées

Nous avons utilisé les surfaces structurées en toits dusmmme gabarits pour la préparation
de fils magnétiques. Nous avons choisi le W comme matériace pgie les facettes restent stables
jusqu’a une température plus élevée que dans le cas de M, l@activation de processus de
diffusion conduisant a terme a la restauration de la fac@)(Ie plus basse énergie. L'utilisation
de W nous offre donc une gamme de température plus large ptiamiser la croissance sur les
gabarits.

Pour préparer les nanofils, nous déposons du+420 K, température pour laquelle la crois-
sance s’effectue couche-par-couche, comme sur le W platNi22is avons étudié la morphologie
du dépbt en fonction de son épaisseur, par des dépots erLediigure 6.7 présente une succession
d'images STM du dépét entre 0 et 3 MC déposés sur un gabaréritedicité dex~5 nm.

Des profils suivant la direction D] sont présentés sur la figure 6.7. lls montrent que la pro-
fondeur des tranchées diminue avec la quantité de Fe démogéj suggere que le Fe se dépose
au fond des tranchées et pas ou peu sur les sommets destisitseedPar conséquent ce sont des
fils qui sont préparés pour des quantités de Fe pour lesgquellemplissage des tranchées n’est
pas complet. En pratique la préparation des fils est suiviRp&EED et le dépbt est arrété quand
les raies caractéristiques des facettes commencent a ssddédCeci arrive pour des épaisseurs
équivalant a un dépot de 0.5MC dans le cas d’'une périodealatde~5 nm et respectivement
de 2.5MC dans le cas d’'une période latérale de 10-12 nm. Dféseatlices de hauteurs dans les
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FIG. 6.7 —Images STM de 80 nr80 nm pour plusieurs épaisseurs de Fe dépos&d0 K sur un gabarit de W de petite périodeqnm).

Les profils montrent la diminution de la profondeur des ttaées avec I'épaisseur de Fe déposé
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FIG. 6.8 -Image STM et profil sur les fils de Fe préparés dans les trarectiéaoits d’usine

profils STM on déduit les dimensions moyennes des fils: 3 nnaglr et 0.5nm de hauteur et
respectivement 7 nm largeur et 1-1.2 nm hauteur (fig. 6.8).

Les fils de Fe ainsi préparés, ont une épaisseur locale pguella dans le cas de couches
continues Fe/W(110) ou Fe/Mo(110), la relaxation plast@gdébuté [133,139]. Pour des couches
minces un réseau unidimensionnel (respectivement bidimmenel) de dislocations d’interfaces
s’établit des le deuxieme plan atomique (respectivemeigiéme), ce qui permet une relaxation
guasiment totale des déformations moyennes selon unes@teésgment deux) direction(s). Dans
notre cas, les dislocations sont observées seulement dgi&mremplit complétement les tran-
chées et forme des couches continues plates, soit pour besitgade petite période, pour des
épaisseurs plus grandes gus@.5 MC nominales (fig.6.7). A partir de cette observation entp
supposer que les nanofils de Fe formés dans les tranchées @eiV@+40.5 MC sont pseudo-
morphes.

Revenons sur le premier stade de croissance. Le dép6t du kesgoits d’'usine de W peut
suivre deux chemins pour la formation des fils:

— mouiller la surface des nanoterrasses de W puis remplionid fle tranchées. Ce mode
s’apparenterait au mode Stranski-Krastanov pour des esuttinces, ce qui est le cas de
Fe/W(110) plat.

— se déposer directement dans le fond des tranchées sanentesifacettes. Ceci s’apparen-
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terait au mode Volmer-Weber. Le changement de mode de armis®ntre une couche plate
de W(110) et un gabarit facetté ne peut pas étre exclu, dugét pirobable modification des
parameétres de maille et de la structure de bord des marchgmorait également imaginer
un mode de croissance ou 1,2,3 ou plus rangées atomiquesd#eéient chaque terrasse,
avant la croissance des fils.

Une méthode qui permettrait de savoir sile Fe se dépose e&msd des sillons est la spectro-
scopie STM. Les images spectroscopiques présentent urastapériodique correspondant aux
fils. Mais ce contraste est d’'une part donné par la morphelegid’autre part peut étre lié a un
contraste chimique. Donc, il nous faudra confirmer la foromatles fils au fond des sillons par
d’autres méthodes.

Pour tenter d’élucider cette situation, nous avons faitémee quantitative de I'intensité des
pics caractéristiques du Fe (550-716 eV) et du W (163-218k¥i} les spectres Auger, pour des
dépbts en coin de Fe sur des zones rugueuses (en toits J'asse des zones plates de W(110).
Les extrémités de I'échantillon sont constituées de caaiphees de Fe et W respectivement. Les
spectres sur ces zones fournissent des spectres de réfédans avons étudié deux échantillons.
Le premier échantillon est un coin de Fe (0-3MC déposé surabarit de W de petite période
(5nm). Le second échantillon est un coin de Fe de (0 a 1 MC) éépaisun gabarit de W de
grande période (10-12 nm). La température de dépot4R0 K, correspondant a une croissance
couche-par-couche sur une surface plate.

Les spectres sont mesurés dans la gamme d’énergie 100-
800 eV par pas de 1 eV, avec une énergie des électrons inci-
dents de 5000 eV. En pratique nous déplacons I'échantillon
devant le canon a électrons par pas de (L0 correspon-
dant a des épaisseurs de Fe différentes sur I'échantilien. L
signal mesuré en chaque point du coin provient des deux élé-
i _ _ ments Fe et W. Pour I'analyse des spectres nous avons utilisé
FIG. 6.9 —Type d’échantillon pre- , , : :
i . _un programme développé en Igor, par F. Cheynis. Chaque si-
paré pour un étude spectroscopique L . e
A gnal brut est dérivé dans un premier temps, puis lissé et nor-
uger _ . .
g malisé par le fond. Ce fond est le signal d’électrons secon-
daires détecté pour des intervalles d’énergies ou nous n’at
tendons pas de pics caractéristiques de nos éléments. Cépegtee est considéré, par une ap-

proximation, comme résultant d’'une combinaison linéa@s deux spectres Auger de référence:
1(X) = Cw(X)Rw +Cre(X)Rre

ou x est I'abscisse du point , donc proportionnelle a I'épaissleu-e. Ry et Ree sont les spectres
de référence du W et du Féy (x) et Cre(X) sont des coefficients(1). La figure 6.10 présente
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FIG. 6.11 —La variation de Gy(x) et G=¢(X) pour un dép6t de Fe sur un gabarit de W de période
latérale moyenne de a) 5nm; b) 11 nm

Rw et Ree et un exemple d’ajustement d’un spectre par cette comlindiiséaire.

La variation des coefficienGy(X) etCre(X) pour les deux types d’échantillons est représentée
sur la figure 6.11. Sur chaque graphique nous avons repéékenariation de ces coefficients
correspondant a un dépét sur la partie de surface plate de#lietn toits d’'usine. Voici quelques
remarques a priori sur I'évolution attendue (fig. 6.12):

— Le dépbt de Fe a-420K sur le W plat s’effectue couche-par-couche, et sera qois
comme référence du mode Frank-van der Merwe. C’est dans ce mqmalle signal de Fe
doit croitre le plus vite et celui du W diminuer le plus vite

— Dans les gammes d’énergie utilisées le libre parcours mélgetronique est plus éleve dans
le cas des pics du Fe que dans celui des pics de W. A mode dsammoésdonné le signal du
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— 'Frank v'an der I\/Ierwe '
S oS = = Stranski-Krastanov
~ = = Volmer-Weber

épaisseur

FIG. 6.12 — Variation attendue pour les trois modes de croissance: knzan der Merwe, Stranki-
Krastanov et Volmer-Weber

W doit décroitre plus vite vers zéro que celui du Fe croit \esaturation.
Voici ce que nous pouvons déduire des courbes expérimentale

— Les variation deCyy(x) et Creg(X) sont systématiquement plus lentes dans le cas de toits
d’usine que pour une surface plane. Ceci suggeére un mode idsamoe sur les gabarits ou
I'épaisseur locale n’est pas uniforme, en accord avec lagésn STM.

— La séparation des courbes aef tendrait a montrer que le mode de croissance est plutdt du
type Volmer-Weber que Stranski-Krastanov. Puisque I'omstate durant la croissance des
toits d’usine qu’'un adatome de W ne s’adsorbe pas aux mapchesine facette {210} (ceci
est montré par I'existence d’'un angle limite), de largeuBdangées atomiques seulement,
il n’est pas aberrant de penser que cela puisse étre auss foar les atomes de Fe

— Dans le cas du gabarit a grande période la variation reld&Zy(x) avec la surface plane
est plus rapide que celle d&¢(x), comme attendu (fig. 6.12). En revanche ce n’est pas
le cas pour le gabarit a petite période (fig.6.11a). Aucunétfeode semble expliquer ce
comportement.

En conclusion I'analyse Auger suggere un mode de croissalnt@t de type Volmer-Weber
gue Stranski-Krastanov, mais un comportement qui s’écart@odéle pour I'aspect des courbes,
nous empéche de conclure de maniere non ambigué. Il fauhdapenoter que la relaxation
plastique modifie les pentes attendues pour les courbeteiinés AES, du fait de la variation
des effets de canalisation. Du fait de la différence sigaiifie de relaxation de contrainte entre
les dépobts sur gabarits ou sur surfaces plates il n'est passcune analyse réellement quantita-
tive est réalisable. Des simulations de croissance p@mtrapporter un élément de réponse, mais
elles devraient prendre en compte un nombre important e&sgcinétique de diffusion, barriére
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FIG. 6.13 —Schéma du plan de coup@0l) pour le systeme 3D de fils

Schwoebel, adsorbtion 2D et 1D, le tout en présence d’uagagbn des contraintes complexe sur
les nanofacettes).

6.3 Systemes tridimensionnels de fils de Fe

Nous avons présenté dans la section 1.1.4 du chapitre 1xelegpkes d’auto-organisation tri-
dimensionnelle. Nous avons ici préparé des systéemes gitiionnels de nanofils avec une double
périodicité: latérale et verticale. Le mécanisme est sngplconsiste a préparer les fils dans les
tranchées, comme présenté précédemment, couvrir de Weamngtituer les tranchées et répéter
plusieurs fois cette séquence.

Nous avons observé par une étude en RHEED et STM qu'’il existequantité minimale
requise de W pour conserver les toits d’'usine dans la suocesse/W/Fe/W... Dans le cas de toits
d’usine de W d’une période de 5 nm, I'épaisseur nominalemmimn de W est de 1 nm. Nous avons
prépare par cette méthode des multicouches

[Fe(0.5MC)]/W(1lou2nm]i0/W(8nm—420K)/W (8 nm— recuit) /Mo (0.7 nm) /Al 203

L'analyse statistiqgue des images STM montre que la rugesit@lus faible dans le cas du dernier
dépdt de Fe que dans le cas du dernier dépdt du W, ce qui cordéirfoemation des fils méme
pour la 10"¢ séquence.

Nous avons également réalisé des multicouches de fils dedpangs dans les tranchées de
grande période (10-12nm). Dans ce cas nous avons prépatéittes’'usine par la procédure
conventionnelle (dépdt sous un gradient décroissant dpéeture) et nous avons continué le
dépbt &~420K en réalisant le systeme:

[Fe(2MC)]/W(6nm)]10/W(13nm— 800K — 420K) /W (8 nm-— recuit)/Mo(0.7 nm) /Al ,03

Pendant la croissance, les clichés RHEED selon I'azimuf][@8¢€lant les toits d’usine, montrent
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W Fe 2 MC W 3 MC

> - -

- - -
[110]
[001] (110)
W6 MC W9 MC W 6 nm

FIG. 6.14 —Clichés RHEED pendant le dép6t de multicouches, suivanimiaiz[001], corres-
pondant a un dépot de 2 MC de Fe dans des gabarits de grandedeésuivi d’'un redépdt de
W

une dégradation des facettes pendant le dép6ét du Fe et lntisgganent a chaque dépbt de W
suivant (fig.6.14).

Ce systeme a été soumis a une investigation préliminaire jgaoscopie électronique a trans-
mission (TEM-Transmision Electron Microscopy) dans I'ggude P. Bayle au CEA Grenoble.
Pour cette étude les images représentent des coupes deiydan (001) du systeme en multi-
couches. La figure 6.15 montre une telle vue en coupe. Leseisnagt une résolution atomique et
présentent un contraste chimique substrat-métal. Le d&it’cqpn n'observe pas de contraste pour
les multicouches de fils Fe/W peut étre di a la préparatiorédbdntillon, ou a la présence de
fortes contraintes dans le systéeme.

6.4 Conclusion

La formation de toits d’usine d’'une périodicité contrékalnlous permet de préparer des sys-
temes de fils originaux. La fabrication comprend deux étapass un premier temps nous utili-
sons la croissance a température modérée de couches tahifdpui¢ métaux réfractaires cc (Mo
aTA, W a~420K). A ces températures on observe la formation d’unesitg@anisotrope, avec
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FIG. 6.15 —-Images TEM dans le plaf®01) du systéme 3D pour I'énergie d’électrons de 300 keV
et de 400 keV (images de zoom de la couche tampon et des mcHiss)

des arétes et vallées orientées selon I'axe [001] planiderplication donnée dans la littérature
de cette rugosité (en fait peu étudiée) est soit une anfsetes coefficients de diffusion, soit
une dépendance de la barriere Schwoebel selon les deukatieedJn angle de nano-facette est
favorisé, {120}, si bien qu’apres quelques nanomeétres g®idén observe au RHEED des raies
inclinées relativement bien définies, qui reflétent I'ineiison réguliere des nano-facettes et donc
une absence locale de distribution. Dans le cas de proc@dptinisées, la régularité de I'ordre
entre sillons est suffisante pour observer une surstrusturees diagrammes. L'angle des facettes
est ici mis en évidence de maniére non ambigue, par rappotades existantes. L'avantage de
I'apparition de I'ordre par un effet cinétigue nous permettianger la période par la température
de dépbt. Nous avons ainsi pu obtenir des périodes de 4-510a12 nm, la profondeur des sillons
est alors 0.6-0.8 nm et 2-3 nm respectivement.

Dans un second temps du Fe est déposé. Notre chance estrgpedtdrouver une température
ou les sillons de W persistent tandis que le Fe pousse déjdppalgplan, c’est a dire qu'il se dépose
au fond des sillons, et donc forme des fils. Une caractéoisgar STM et Auger de la croissance
en fonction du taux de dép6t de Fe, montre bien que le Fe paudsad de sillon. LAES suggere
une croissance ou les nanofacettes sont partiellementsomgpaillées.

Nous avons également réalisé des premiers essais de r&Ralexnanofils de Fe. Ceux-ci
sont obtenu par des dépots séquentiels de Fe er\2D K. Le W reforme les sillons a chaque
séquence. Des systemes [Fe(0.5 MC/W(1 ou 2 pe)][Fe(2 MC/W(6 nm){o ont été réalisés a la
fois sur des gabarits de courte et de longue période.
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Chapitre 7

Magnétisme de nanofils de Fe préparés sur
des gabarits en toits d’'usine

Dans ce chapitre nous décrivons les propriétés magnétitpueseaux de nanofils obtenus par
dépot dans les gabarits en toits d’usine. Pour les toitsriBude courte périodes5 nm) la quantité
nominale de Fe nécessaire pour former les fils est 0.5 MC. Rdierguantité le signal magnétique
est de I'ordre de grandeur de 10uem, signal qui est proche de la limite de sensibilité du SRUI
compte-tenu des corrections a effectuer (voir chapitrd®8ur ce systeme nous n’avons pas pu
mettre en évidence de maniere indubitable d’hystérésis\atagie. Pour cette raison nous nous
concentrons dans ce chapitre sur les propriétés de filgyfadsisur les gabarits de grande période
~11nm. Ces systémes ont une épaisseur nomi@ae€2-2.5 MC de Fe. La topographie de ces
systemes est présentée sur la figure 6.8. Pour les mesurastiqags I'échantillon est recouvert
d’une couche de 5nm de Mo avant la sortie a I'air.

7.1 Reésultats sur des fils Mo/Fe(2.5 MC)/W

Les cycles d’hystérésis ont été mesurés dans le plan de theauivant les directions Fe
[001], qui correspond a la direction des fils, et F&QJ, perpendiculaire aux fils. Nous présentons
systématiqguement en paralléle les résultats obtenus gaula correction de la pente en champ
fort, et ceux par une sur-correction du signal dit de pocteaétillon. La détermination du champ
coercitif et de I'énergie d’anisotropie est faite sur leant@s sur-corrigées.

Sur la figure 7.1 sont présenté les cycles d’hystérésis mesurlOK et a 300K dans les
deux directions. Nous observons que I'axe de difficile aitaion est suivant [10]. La densité
d’énergie d’anisotropie expérimentale déterminée enutaht I'aire au dessus de cette courbe:
Eexp=3.6+0.6x 10° J/m?. A température ambiante I'anisotropie uniaxiale est rédui
Eexp=1+0.4x10° J/mP(fig.7.1c,d). L'axe de facile aimantation est suivant laediion [001] avec
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FIG. 7.1 —Cycles d’hystérésis mesurés sur le systeme de fils Mo/Fe@¥B/AM10) corrigés par
la pente en champ fort a,c) et sur-corrigés par le porte-éthian b,d) a 10K a,b) et a 300K c,d)

un champ coercitif dgiHc=0.32£0.02 T, mesuré a 10 K. Sur la figure 7.2 sont représentées les
courbes d’aimantation mesurées suivant I'axe facile dglus températures, illustrant la décrois-
sance de la coercitivité avec la température. La persistdiume aimantation essentiellement in-
changée a 300 K sous champ appliqué, cependant avec pederddicité, suggéere un comporte-
ment superparamagnétique, comme nous I'avons déja reaquor le systéme précédent.

7.2 Analyse de I'anisotropie

Rappelons que l'anisotropie magnétique est de type uniax&d I'axe de facile aimantation
paralléle aux fils (suivant la direction [001]) et la dengiténergie d’anisotropie expérimentale
eStEexp=3.6+0.6x 10°J/m? & 10K. Le champ d’anisotropie epra:fA—’;:OAlT en considérant
Ms(0 K)=1750 kA/m. Les différentes sources potentielles fatmopie pouvant contribuer a cette
valeur sont détaillées ci-dessous.
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FIG. 7.2 —Cycles d’hystérésis mesurés sur le systeme de fils Mo/Fe@¥BA10) corrigés par
la pente en champ fort a) et sur-corrigés par le porte-éctlantb) suivant I'axe facile, dans une
gamme de température de 4-100 K
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FIG. 7.3 —Sections de parallélépipedes considérés pour le calcubé#icients de champ déma-
gnétisant: a) parallélépipédes encadrant les fils; b) pkélpipédes de méme aire et hauteur que
les fils

7.2.1 Energie d’anisotropie de forme

Nous avons estimé I'énergie du champ démagnétisant eniksgites fils a des cylindres a
base rectangulaire et en utilisant les formules de [82].dNauons considéré deux formes appro-
chées, voir la figure 7.3.

Nous obtenons dans ces approximations les coefficientsatapcdémagnétisant80.17 et
respectivement p-0.28. Pour ces valeurs la densité d’énergie du champ déstiagnt est res-
pectivemenEy=3.37x 10° J/n? et E4=5.32x 10° J/n?. Ces valeurs sont proches de la valeur expé-
rimentale totale, ce qui suggere une compensation enteatess termes d’énergie d’anisotropie
présentés ci-dessous: interfaces, de bord et magnétamaadNous séparons ces contributions du
point de vue conceptuel, bien que les différentes contdbatsoient intimement liées du fait des
faibles dimensions du systéme.
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7.2.2 Energie d’anisotropie d’interfaces

Deux types d’interfaces interviennent dans les fils: lifdee inférieure avec les toits d’usine
Fe/W(110) et I'interface avec la couche de couverture Fell#@). La premiére devrait favoriser
la direction [110] [158] et la seconde la direction [001] [142]. L'anisqiie d’interface Fe/W
est cependant plus forte que celle de Fe/Mo, ce qui laissawmpposer une contribution totale
favorisant [110].

7.2.3 Energie d’anisotropie de bord de marches

Une étude des dépodts de Fe sur surfaces vicinales a montiégjoearches favorisaient la
direction [110] . Les étudesn-situ [159] sur le Fe déposé sur une surface plane et rugueuse de
W(110), confirment ce fait [9].

7.2.4 Energie magnéto-élastique

La contribution magnéto-élastique a l'anisotropie estasgible a estimer en utilisant les
constantes de couplage magnéto-élastique déterminéssedanassif, car les déformations excé-
dent les limites de validité des lois linéaires, typiquetnare fraction de pourcent. Les corrections
d’ordre supérieur n'ont pu étre proposées que pour des casuides sur surfaces planes, ou la
déformation est essentiellement de tension-compres®ipiti des déformation significatives et
fortement inhomogenes sont attendues en cisaillemengitidd I'application de contraintes de
désaccord paramétrique a la fois dans le plan et hors dual&ord de marches pour ces der-
nieres. Ceci étant dit, nous avons noté plus haut que lesluatitns autres que dipolaires se com-
pensaient & peu prés. Du fait de la favorisation attendué@Xj par les anisotropies d'interface
et de bord argumentées dans les deux paragraphes précémerstsiéduisons que I'anisotropie
magnéto-élastique des fils, non déformés plastiquemerst cisdillés élastiquement dans le plan
(001), favorise la direction [001].

7.3 Analyse de la coercivite

En utilisant les données de la figure 7.2b) on déduit la variade la coercitivité (fig.7.4a).
Cette courbe est ajustée raisonnablement par une lgiersuivant le modéle présenté dans la
section 2.2. Une température de blocag@gle:110 K est déduite. Selon le protocole ZFC/FC (fig.
7.4 b) la température de blocage maximale est de 160K et lpéexture moyenne est estimée a
80 K, définie comme le point & mi-hauteur au milieu de la cotb€ (fig.7.4b)

Le volume de nucléation est déterminé a partir de I'équakips KV, /25kg et en remplagant
la température de blocage déterminée a partir de la vari&ti@T ) et en utilisant la constante
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FIG. 7.4 —a) Variation H:(T) et ajustement eR/T ; b) mesure MT) dans le protocole ZFC/FC
pour le systéme de fils Mo/Fe(2.5 MC)YAXO0)

d’énergie d’anisotropie expérimentalé;~75 nnt. Le STM avait permis d’estimer la dimension
des fils a une largeur de 7 nm et une hauteur de 1.2 nm. En atilsaaleur de cette section on
peut traduiré/, en terme de longueur et I'on trouvel8 nm, comparable a la largeur d’une paroi
de Bloch (23 nm). Ceci contraste avec le cas des fils (Fe/Ag/Maj [esquels une longueur de
nucléation,~90 nm avait été obtenue pour une anisotropie et donc uneutagdgeparoi similaire.
Cecisuggere que les fils Fe/W se comportent comme des filgiefisement isolés monodomaines.
Un argument supplémentaire appuyant cette conclusioe eshversement progressif du systeme
pendant les mesures dans le protocole ZFC/FC, a nouveau pasitiqp au systeme (Fe,Ag)/Mo
(conformément a la section 5.3.2).

7.4 Manipulation de I'anisotropie

Nous avons vu plus haut que les énergies de surface et deibanti|eur origine de I'hybrida-
tion aux interfaces, jouent un réle dans I'anisotropieléotBans cette partie nous montrons qu’il
est en effet possible de changer I'anisotropie totale earjbsur les matériaux de sous-couche et
de couverture, en modifiant les anisotropies d’interfaces.

7.4.1 Fils de Fe dans le systeme Mo/Fe/Mo/W(110)

Nous avons fabriqué des fils de Fe en intercalant une ineediadvio entre les fils et le gabarit
de W. Ceci par le dépot d’'une petite quantité de M8 MC) avant le Fe (fig.7.5).

Les mesures magnétiques effectuées dans les deux disef@ioh] et [110] du plan (110) a
plusieurs températures sont présentées dans la figure 7.6.
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Fic. 7.5 —=Schéma de I'échantillon avec une interface de Mo intercaléee les toits d’usine de
W (gris foncé) et les fils de Fe(gris clair)
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FIG. 7.6 —Cycles d’hystérésis mesurés sur le systeme de fils Mo/Fe/fMaf)\corrigés par la

pente en champ fort seule a,c) et sur-corrigés par le pocteaatillon b,d) a 10 K a,b) suivant deux
directions et dans une gamme de température de 10-100 Kwed)la champ appliqué suivant la
direction[00] entre 10K et 100K
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FIG. 7.7 —a) Mesure M(T) dans le protocole ZFC/FC; b) Variatio (T) et ajustement ey/T
pour le systéme de fils Mo/Fe(2.5 MC)/Md/AXO)

Par rapport aux fils de Fe déposés directement sur le W (fi). idus observons, en considé-
rant par exemple les courbes a 100K, que la coercitivitélastgrande. Ceci résulte vraisemble-
ment d’un accroissement d’anisotropie qui est mainteBagt4+0.4x 10°J/m? & 10K (analyse
de la figure 7.6 selon [0]). Ceci était attendu puisque linterface de Mo favoriaalirection
[001] et renforce I'énergie d’anisotropie. C’est pour cal@ gqous avions procede a I'intercalation.
Par la variatiorHc = f(T) on détermine une température de blocage=200 K, et par mesures
ZFC/FC,Tg ~240K (le maximum de la courbe aprés refroidissement sousgimal) et en valeur
moyennelg ~180K (fig.7.7). En comparant les cycles d’hystérésis entfonde la température
et le résultat des protocoles ZFC/FC, pour les systemes MadPd/ et Mo/Fe/W, au dela des
chiffres, le renforcement de I'anisotropie a pour conségada diminution relative de la distribu-
tion d’énergie d’anisotropie, attestée par une montéefphmehe de la courbe ZFC.

7.4.2 Fils de Fe recouverts par Al [Al/Fe/W(110)]

Le paragraphe précédant présente un cas d’augmentatiam®tropie du fait que l'interface
Fe/Mo(110) favorise la direction [001].

Les mesures magnétiques effectuées sur un systeme de filsédégans les tranchées de W
et recouvertes par Al, démontrent a I'inverse une diminutie I'anisotropie suivant la direction
[001] (fig.7.8). Les cycles d’hystérésis dans la directi@®l]] & plusieurs températures, la variation
du champ coercitif avec la température et les mesures ZFQigient aussi une diminution de
la température de blocageTg ~60-70 K. Ceci n’est pas étonnant du fait de la faible valeur du
couplage spin-orbite dans Al, expliquant la disparitior’deisotropie selon [001] liée au Mo.
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treés inférieure au signal de I'échantillon et les cyclesragpés par la pente en champ fort seule
sont trés similaires a ceux présentés ici

7.4.3 Fils de Fe recouverts par Pd [Pd/Fe/W(110)]

Nous avons realisé des fils de Fe recouverts par du Pd. Deseaesagnétiques préliminaires
ont été faites sur ce systeme. Les cycles sur-corrigés a LivKrg les trois directions sont mon-
trés dans la figure 7.10. L'aimantation est essentielletams le plan, mais I'énergie d’anisotropie
planaire entre les deux axes du plan est tres réduite
(Eexp=3.6+0.3x 10* J/mP) par rapport aux autres cas présentés précédemment. Leaiaiman-
tation pour le champ appliqué perpendiculairement au [@a0)(présente une ouverture non né-
gligeable, ce que ne montrent pas les autre types de fils. &ettiguration a été choisie pour une
comparaison avec le systtme Mo/Fe/W. Des essais seronsrdang I'avenir sur Pd/Fe/Mo/W,
car I'interface Fe/Mo favorisait 'aimantation perpendgire [160].

7.5 Conclusion

La fabrication de toits d’usine de W de grande période (1@ft2nous a permit de préparer
des fils magnétiques d’'une épaisseur équivalente a 2.5 M@ dee~=comportement magnétique
des fils Mo/Fe/W est caractérisé par une anisotropie unep@ec I'axe de facile aimantation
suivant la direction [001], la direction des fils. Les fils sesoperparamagnétiques a température
ambiante avec une température de blocage moyens@d&. Le volume de nucléation, traduit en
termes de longueur de fil{18 nm) est tres similaire a la largeur de pareR@ nm pour une paroi
Bloch). Ceci suggére que le processus de renversement daitioainse fait de maniére indépen-
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dante pour chaque fil. L'anisotropie dipolaire estimée ipde la géométrie des fils est similaire
a l'anisotropie totale mesurée expérimentalement. Cecitraajue les autres termes d’énergie
(d'interfaces, de bord, magnéto-élastique) se compenkeninettant a profit la dépendance de
I'énergie d’anisotropie d’interface, selon I'élément eantact avec le Fe, nous avons pu ajuster
I'anisotropie des fils en utilisant des couches intercata{Mo) ou de couverture (Pd, Al). Le ren-
forcement de I'anisotropie des systemes Mo/Fe/MoW a pedmi®orter la température de blocage
moyenne a 180K au lieu de 80 K. Des prémisses d’anisotropjgepdiculaire ont été observées
dans le systeme Pd/Fe/W.
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Conclusion géneérale

L'objectif de cette thése était I'élaboration de nanogtrtes sous forme de réseaux planaires
de fils de Fe de quelques nanometres de taille latérale, lksantil’auto-organisation épitaxiale
sous ultra-vide par Dépot Laser Pulsé, et I'étude du corapht magnétique de ces systemes.
Pour la fabrication des nanofils nous avons étudié deux vdigguto-organisation par démix-
tion d’éléments immiscibles en domaines de contraintes fmune de fils, 2) auto-organisation
cinétique de surfaces régulierement facettées sous foarées et de sillons unidirectionnels qui
servent de gabarits pour la préparation des nanofils. Latéaisation des propriétés magnétiques
des fils a été réalisée ex-situ par SQUID sur des coucheswextes essentiellement pa5 nm
Mo.

Réseaux de fils (Fe,Aq)

En ce qui concerne le premier systeme, nous avons repris etieode rapportée par [11]
pour la formation de fils périodiques alternés de quelquegéas atomiques de large de Fe/Ag
sur Mo(110). L'auto-organisation est induite par le cageeinon miscible des deux métaux et par
un mécanisme modulé de relaxation des contraintes d'épitBbous avons procédé a la crois-
sance a~450K soit par un dépbt bicouches Fe sur 1.5MC d’Ag soit par digsdts alternés
[FeosmcAdosmcln/Mo(110). Les deux approches donnent des résultats sieslavec des nano-
fils alignés selon Mo[001] et une période 48.5 nm, sur la base de corrugations de hauteurs de
0.5-1 A. Ces motifs persistent jusquid4. Au dela de 4 MC nos résultats suggérent que I'énergie
élastique emmagasinée par le systeme dans la directioh §@dient sans doute trop élevée et
gu'il se forme une structure bidimensionnelle en "damierilsiire au réseau de dislocations qui
se forme pour les premiéres couches atomiques de Fe épaastie Mo(110). La difficulté avec
ce systéme consiste a étre certain de la structure en filslésodbimiqguement, sur la base de
seules images STM. De ce point de vue des mesures magnépieuesnt apporter des indices.
Les deux procédés de préparation des fils conduisent a desgdés magnétiques trés similaires.
L'aimantation est dans le plan avec une anisotropie un@fgp~5.6+0.5x 10° J/m? favorisant
la direction [001], c’est a dire le long des fils. La températde blocage moyenne est 190K.
L'analyse de la variation thermique de la coercitivité quk que le volume de nucléation rapporté
a la section d’un fil est anormalement élevé par rapport ar¢gela totalen\/m d’'une paroi.
Ceci suggere un comportement collectif des fils, et donc ulaicecouplage entre eux. L'origine
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du couplage, dipolaire, RKKY ou direct n’est pas établie.

Réseaux de fils de Fe dans des gabarits de W(110) en toits diuesi

Pour le deuxieme systéme, une méthode originale de crassapermis de fabriquer des ré-
seaux de fils magnétiques a périodicité latérale modulablpremiére étape a consisté a optimiser
la fabrication de surfaces de métal réfractaire [Mo(110)A110)] préstructurées. A l'issue du
dépbt ces surfaces présentent une rugosité anisotrope iend'tesine"”, avec des arétes et des
sillons orientés selon la direction [001] et des facettesyde {120}. L'avantage de I'apparition
de l'ordre par un effet cinétique est de permettre le chamgerde la période par la tempéra-
ture de dépbt. Nous avons ainsi pu obtenir des périoded diash a 12 nm, et la profondeur des
sillons allant de 0.6 nm a 3 nm respectivement. La deuxiémaygeétonsiste a déposer du Fe dans
ces sillons pour réaliser des fils. Enfin, des systémes teidlsionnels de nanofils de Fe, avec une
double périodicité ajustable (latérale et verticale) anéfre préparés, en faisant des multicouches
de Fe/W.

Seuls les réseaux de fils a grande périod@Q-12 nm pour une hauteur del.5 nm et une
largeur de~7 nm) ont été étudiés magnétiquement.

Ces réseaux présentent a nouveaux une anisotropie unidaizdde plan de la couche
Eexp=3.6+0.6x 10°J/m? & 10K, avec l'axe de facile aimantation suivant la directjo@l]. La
valeur du champ dipolaire estimée a partir de la géométésymée des fils est proche de la valeur
expérimentale. Cela signifie que les autres sources d'anset(magnéto-élastique, interfaces et
de bord) qui malheureusement ne peuvent pas étre estiméais diella complexité des systemes,
se compensent.

Cette fois le volume de nucléation, traduit en terme de loangde fil (~18 nm) est tres si-
milaire a la largeur de paror23 nm pour un paroi Bloch). Ceci suggere que le processus de
renversement d’aimantation se fait ici de maniére indéaetedpour chaque fil. Enfin, I'anisotro-
pie magnétique a pu étre manipulée en jouant sur des maténigucalaires (Mo/Fe/Mo/W) ou
de couverture (Pd/Fe/W par exemple). Dans le premier caistitropie magnétique entre les deux
axes du plan est renforce, induisant une augmentation @gnpérature de blocage moyenne de
80K a 180K. Dans le second cas des prémisses d’anisotroppermiiculaire sont observés. En
perspective, il serait intéréssant d’'une part de retrigvasur la croissance des gabarits pour dis-
poser d’'une large gamme de périodes accessibles, et djzarre’obtenir des fils a anisotropie
perpendiculaire. Les systemes Pd/Fe/Mo/W ou Pd/Co/Mo/Véigigsent comme de bons candi-
dats.
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Index des notations

(of;
a(r),r=g/w

(a,b), (a*,b*)

ab

Aech

AES

AFM

BLS

cc, cfc, hep
0D, 1D, 2D, 3D
DLP

rl — nFe
NFe+Nag

Ean

Edip

Eech

Eexp

Ez

Yo, Vs, Yint, Ab/s

GISAXS
GMR

He

Hq

ks

K

Cosinus directeurs de I'aimantation
Facteur de correction du coefficient de champ démagnétisamfils
par I'effet du couplage dipolaire
g-'espacement at-la largeur des fils
Vecteurs du réseaux direct et du réseaux réciproque d'@ileem
cristallographique
Dimensions de la section d’un parallélépipéde &} p=
Constante d’échange
Spectroscopie d’électrons Auger
Microscopie a force atomique
Brillouin Light Scattering
cubique centré, cubique faces centrés, hertgyoampacte
zéro-, uni-, bi-, tridimension
Dépot Laser Pulsé
Rapport utilisé pour caractériser la croissance de (Feyhgst le
nombre de monocouches de chaque élément
Energie d’anisotropie
Energie dipolaire ou de champ démagnétisant
Energie d’échange
Energie expérimentale
Energie Zeeman
L'énergie de surface du dépdt, du substrat, d’interfaca eatiation
d’énergie de formation d’'une couche continue
Diffusion de rayons X aux petits angles en inciderasante
Magnétorésistance géante
Champ coercitif
Champ démagnétisant
Constante de Boltzmann
Constante d’anisotropie
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Ky Constante d’énergie dipolaire

lech Longueur d’échange

Iparois Yparois Largeur et énergie de parois

LEED Diffraction d’électrons de basse énergie

LLN Laboratoire Louis Néel

LRD Layer-restricted-diffusion

Ho Perméabilité du vide

m Moment magnétique

M, M;, Mg Aimantation, aimantation rémanante, aimantation a stiura

MBE Epitaxie par jet moléculaire

MC Monocouche

MEB Microscopie Electronique & Balayage

MRAM Magnetic random access memory

RHEED Diffraction d’électrons de haute énergie en incideasante

RKKY Couplage magnétique indirect de type
Ruderman-Kittel-Kasuya-Yosida

SQUID Superconducting QUantic Interference Device

STM Microscopie a effet tunnel

6 Angle entre I'aimantation et la normale au plan de I'écHemmti

© Epaisseur

T, Tp Temps de mesure et le temps caractéristique dans le prgcessu
d’activation thermique

TA Température ambiante

Ty Température de blocage

Tc Température de Curie

TEM Microscopie électronique a transmission

TMR Magnétorésistance tunnel

UHV Ultra-vide

uv Ultra-violet

XMCD Dichroisme magnétique circulaire de rayons X

ZFC/FC Zero Field Cooled/Field Cooled
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