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Introduction

Depuis les débuts de la microélectronique, la fonction de traitement des données
est dissociée de la fonction de stockage de I'information. Cette distinction s’est imposée
naturellement pour des raisons technologiques. En effet, la fonction de calcul et de
traitement des données est assurée par des composants utilisant des transistors a base
de matériaux semiconducteurs. Dans ces composants, 'information est véhiculée par des
courants de charges dans des canaux de conduction. La seconde fonction, le stockage
des informations, est en revanche réalisée sur des médias magnétiques, ot I'information
est codée dans I'aimantation des matériaux magnétiques, c’est-a-dire dans le spin des
électrons de la couche d des atomes magnétiques qui les constituent. Si dans les unités
de calcul, les propriétés de spin des porteurs ne sont pas utilisées, de la méme facon,
dans les matériaux magnétiques utilisés pour le stockage des données, les propriétés de
conduction des électrons ne sont pas mises a profit.

Depuis une vingtaine d’années, on assiste a un rapprochement de ces deux techno-
logies et de leur physique respective au sein d’une nouvelle discipline : I’électronique de
spin ou spintronique. En effet, cette discipline se fixe pour but la réalisation de dispositifs
dans lesquels sont utilisées a la fois les propriétés de charge et de spin des porteurs. L’im-
pact de cette nouvelle branche de I’électronique est déja considérable, dans la mesure ot
toutes les tétes de lecture des disques durs actuels sont constituées de vannes de spin,
I’'un des premiers dispositifs appliqués issu de la spintronique. De plus, ’attribution en
2007 du prix Nobel de physique a Albert Fert et Peter Griinberg pour la découverte de
Ieffet GMR, effet sur lequel sont basées les vannes de spin, montre également 'intérét
croissant porté par la communauté scientifique & I’électronique de spin.

Aujourd’hui, I’électronique de spin est a la recherche de nouveaux matériaux per-
mettant de répondre & un certain nombre de défis technologiques qui conditionnent la
réalisation de nouveaux dispositifs. Parmi ces matériaux, les matériaux semiconducteurs
magnétiques font désormais 'objet de nombreuses études. En effet, le dopage d’un se-
miconducteur avec un élément magnétique est susceptible de lui conférer les propriétés
d’un matériau ferromagnétique, tout en conservant le caractére semiconducteur. Cela
permet de manipuler I’état de spin des porteurs ainsi que la densité de porteurs, par
I'intermédiaire de champs magnétiques et électriques.

Ce travail de these s’inscrit dans ce cadre et porte sur la synthése de matériaux semi-
conducteurs ferromagnétiques pour I’électronique de spin. Au cours de celui-ci, nous nous
sommes intéressés a ’élaboration et la caractérisation de couches minces de Ge_,Mn,.



Introduction

Ce manuscrit traitera donc de différents aspects concernant le matériau Ge;_,Mn,,
et plus particuliéerement de son ¢laboration et des ses propriétés physiquse. Il s’articule
autour de cinq chapitres.

Le premier chapitre présente les enjeux de 1’électronique de spin, et particuliérement
les problémes liés a I'injection de courants polarisés en spin dans des semiconducteurs.
Il y est discuté de l'intérét des matériaux semiconducteurs magnétiques comme solution
aux problémes de I'injection de spin. Le matériau GeMn est ensuite présenté d’un point
de vue théorique d’abord, puis expérimental a travers un état de l’art relativement
exhaustif. De facon plus générale sont également présentés les autres semiconducteurs
magnétiques basés sur des matériaux semiconducteurs de la famille IV.

Dans le second chapitre sont décrites les techniques expérimentales les plus impor-
tantes ayant permis la réalisation de ce travail de thése. L’élaboration des échantillons
a été réalisée par la technique d’épitaxie par jets moléculaires dont on décrit dans ce
chapitre le fonctionnement. Les techniques de caractérisation structurale utilisées sont
également présentées. On s’est principalement concentré sur la microscopie électronique
en transmission, technique indispensable dans le cadre de ces systémes structurés a
'échelle nanométrique. Les techniques de diffraction (Gixp), diffusion (GISAXS), ab-
sorption (EXAFS) de rayons X utilisant le rayonnement synchrotron sont également
décrites dans ce chapitre. Pour la caractérisation des propriétés magnétiques, on pré-
sente le fonctionnement du magnétométre & SQUID qui a permis 'intégralité des mesures
magnétiques présentées dans ce manuscrit.

Dans le troisiéme chapitre, on s’intéresse a I’élaboration et la caractérisation struc-
turale des couches de GeMn épitaxiées. On étudie en particulier la structure cristalline
des couches, et leur homogénéité du point de vue chimique. On cherche & comprendre
les mécanismes de ségrégation du Mn conduisant a la formation d’inhomogénéités. On
étudie également I’évolution des différents types d’inhomogénéités et de précipités en
fonction des parameétres d’élaboration.

Le quatriéme chapitre nous permet de décrire les propriétés magnétiques des dif-
férentes phases observées dans le GeMn. On s’intéresse notamment a l'influence des
paramétres de croissance sur la présence de ces différentes phases, et sur leurs proprié-
tés. L’anisotropie magnétique ainsi que le caractére superparamagnétique des phases
nanométriques est également discuté.

Le dernier chapitre est consacré a I’étude d’hétérostructures basées sur le matériau
décrit dans les troisiéme et quatriéme chapitres. Il peut étre vu comme un premier pas
vers la réalisation de dispositifs pour I’électronique de spin. Trois systémes sont discu-
tés @ un systeme a couplage d’échange entre le GeMn ferromagnétique et un matériau
antiferromagnétique, un systéme basé sur I’hétéroépitaxie du GeMn sur le GaAs, et un
systéme de nanostructures de GeMn auto-organisées.



Chapitre 1

De I’électronique de spin au
semiconducteur magnétique GeMn

Depuis une vingtaine d’années, on assiste a un formidable essor d’une nouvelle
branche de I’électronique : ’électronique de spin ou spintronique. Contrairement a 1’élec-
tronique traditionnelle basée exclusivement sur le controle de la charge des porteurs
(électrons, trous) dans les semiconducteurs, Iélectronique de spin se propose d’utiliser
non seulement leur charge, mais aussi leur spin. En effet, la maitrise de ce nouveau
degré de liberté ouvre entre autres une voie vers des fonctions de calculs a des vitesses
accrues, des consommations électriques plus faibles, tout en permettant également la
fonction de stockage de 'information dans 'orientation des spins, et donc ’aimantation
des matériaux ferromagnétiques.

La réalisation industrielle de certains dispositifs utilisant des propriétés telles que
les magnétorésistances géante et tunnel a déja montré que la spintronique pouvait ré-
pondre & un certain nombre de problématiques liées aux technologies de 'information et
de la communication. Cependant de nombreux obstacles restent encore & franchir pour
parvenir a la réalisation de certains dispositifs spintroniques tels que les transistors a
spin. La maitrise des matériaux utilisés pour la réalisation de tels dispositifs reste un
probléme central pour le développement futur de I’électronique de spin. En particulier,
on verra que la synthése d’un bon injecteur de spin est un défi majeur de cette nouvelle
électronique. Dans ce chapitre, on essaiera de décrire les principaux enjeux de I'électro-
nique de spin. On s’attachera & expliciter les nouveaux effets mis en ceuvre et certains
des dispositifs en découlant. Parmi les problématiques soulevées par la fabrication de
ces nouveaux dispositifs, on s’attardera sur celle de l'injection de spin, pour montrer
dans quelle mesure les matériaux semiconducteurs magnétiques dilués (DMS) peuvent
y répondre.



Chapitre 1 : De ’électronique de spin au semiconducteur magnétique GeMn

1.1 L’électronique de spin ou comment allier magné-
tisme et électronique

La découverte de la magnétorésistance géante (GMR) en 1988 par les équipes d’Al-
bert Fert [9] et de Peter Griinberg [15] a sans doute marqué le début de ce qu’on appelle
aujourd’hui I’électronique de spin. Il est important de revenir sur cette découverte qui
a été la premiére utilisation de la polarisation en spin des électrons dans le cadre de
I’électronique, c’est a dire du transport de charge. La magnétorésistance géante est un
phénomeéne induit par le transport d’électrons a travers un empilement de couches métal-
liques, ferromagnétiques et non magnétiques. On observe une variation de la résistance
de 'empilement selon que les couches ferromagnétiques sont alignées ferromagnétique-
ment ou antiferromagnétiquement (cf. fig. . Ainsi, la présence d’'un champ magné-
tique extérieur, en perturbant la configuration magnétique de I'une des couches change
la résistance de 'empilement de facon notable. C’est ce phénomeéne qui est a la base des
vannes de spin qui constituent les tétes de lecture des disques durs actuels [51].
g Less scattering

— low resistance

~15%

GMR
Magnetic multilayer

Much scattering
—+ large resistance

Magnetic configuration Mechanism Result

F1G. 1.1 : Principe de fonctionnement de la magnétorésistance géante (d’aprés Moodera

[119])

Dans le cas de la magnétorésistance tunnel (TMR), la couche métallique non magné-
tique séparant les deux couches magnétiques est remplacée par une couche isolante. C’est
cette fois un courant tunnel dont I'intensité est modifiée par la configuration magnétique
de 'empilement. On parle alors de résistance tunnel pour la résistance de I’empilement.
Cette technologie est a la base des fameuses MRAM, mémoires vives non volatiles dont
chaque point mémoire est assuré par une jonction tunnel magnétique (MTJ).

L’intégration combinée des matériaux magnétiques et semiconducteurs dans I’élabo-
ration des futurs composants spintroniques est I'une des voies privilégiées pour parvenir
a réaliser sur les mémes puces les fonctions de stockage et de calcul. La combinaison
de ces deux technologies jusqu’a présent bien distinctes peut présenter certains avan-
tages. En particulier, les matériaux magnétiques permettent de polariser en spin les
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1.2 LI’injection de spin

porteurs de charge, alors que les semiconducteurs permettent de véhiculer 'information
contenue par le spin des porteurs sur des distances compatibles avec les applications
de la microé¢lectronique, le temps de vie de spin dans les semiconducteurs étant beau-
coup plus important que dans les métaux (To=3us & 4 K dans des puits quantiques de
silicium[I79)])

Le désormais classique transistor de Datta et Das [49] est probablement le cas d’école
des potentiels dispositifs spintroniques. Ce transistor est basé sur un transistor classique
HEMT (high electron mobility transistor) dont le canal de conduction est constitué d’un
gaz bidimensionnel d’électrons (2DEG).

Va
Schcﬂky?Gate 2
(LA, g
lron > fron_,
Corntac in Al As Z Coi\tl;ct ,4
(IS /;—a----u-—————u-g:«--/ 2 /
in GaAs ARG

F1G. 1.2 : Schéma du transistor & spin SPINFET de Datta et Das [49]

Dans le transistor & spin (SPINFET) de Datta et Das, les électrodes de source et
drain sont constituées de matériaux ferromagnétiques. Ainsi, la source joue le role de
polariseur en spin, et le drain celui d’analyseur. L’effet du couplage de Rashba-Bychkov
rend ce dispositif particuliérement intéressant. En effet, grace au couplage spin-orbite, les
électrons circulant dans le canal de conduction vont voir leur spin précesser sous l'effet
du champ électrique induit par la tension de grille. Le courant mesuré dans le drain
dépendant de la polarisation en spin des électrons en sortie du canal, on va observer une
oscillation du courant en fonction de la tension de grille. On a évoqué ici le SPINFET
a des fins illustratives. Mais il existe (au moins virtuellement) un grand nombre de
dispositifs spintroniques, des transistors, aux diodes, en passant par les dispositifs pour
la logique reprogrammable et le calcul quantique (on pourra se référer aux articles de
revue de Zutic [200] et Fabian [61] sur ces sujets).

Le transistor & spin, quoique fort intéressant sur le plan théorique, pose de nom-
breux problémes en terme de réalisation. L'un des obstacles, et non des moindres, est le
probléme de l'injection de spin dans le canal de conduction ; en effet, il est aujourd’hui
extréemement difficile d’injecter efficacement des courants polarisés en spin dans un se-
miconducteur a partir d’'un métal ferromagnétique. Or, les problémes liés a l'injection
de spin sont cruciaux pour la fabrication de dispositifs pour la spintronique basée sur
les semiconducteurs.

1.2 L’injection de spin

Rapidement aprés les débuts de I'électronique de spin, la problématique de la création
de courants polarisés en spin dans un semiconducteur s’est imposée comme un point clé
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Chapitre 1 : De ’électronique de spin au semiconducteur magnétique GeMn

pour les développements futurs de la discipline. Pour générer un déséquilibre entre les
populations de porteurs de spin up et down dans un semiconducteur, on peut distinguer
deux approches : I'injection par pompage optique et l'injection électrique. Une troisiéme
approche consiste a générer directement dans le semiconducteur un pur courant diffusif
de spin par effet Hall de spin [99]. Cet effet ne sera pas détaillé ici.

1.2.1 L’injection de spin par pompage optique

Cette méthode pour polariser les porteurs dans un semiconducteur est bien antérieure
aux développements récents de la spintronique. Elle consiste a illuminer un matériau
semiconducteur avec de la lumiére polarisée circulairement. La polarisation en spin des
électrons photo-excités dans la bande de conduction du semiconducteur est alors fonction
de la polarisation de la lumiére incidente. On crée également des trous polarisés en spin,
mais le temps de vie du spin des trous est beaucoup plus faible que celui des électrons.

Cette methode de pompage optique est particuliérement adaptée aux matériaux
semiconducteurs a bande directe comme le GaAs [I01]. Cependant, dans les matériaux
a gap indirect, G. Lampel [I10] a pu montrer en 1968 qu’il était possible de générer par
pompage optique une polarisation massive des électrons dans la bande de conduction du
silicium, ce qui se traduisait dans son cas par la polarisation des noyaux via l'interaction
hyperfine. Bien que cette méthode soit toujours utilisée pour étudier les phénoménes
d’interaction entre les spins des porteurs et le réseau du semiconducteur, (notamment
la relaxation de spin [101]) elle ne semble pas trés appropriée pour générer des courants
polarisés en spin dans des dispositifs “industriels”. C’est pour résoudre ce probléme
d’intégration que l'injection électrique a été développée.

1.2.2 Les difficultés de I’injection électrique de spin

La deuxiéme approche permettant la polarisation en spin des porteurs dans un se-
miconducteur est une approche d’injection électrique de spins. Dans ce cas, il s’agit
par exemple de transférer des électrons d’une électrode ferromagnétique ou il existe un
déséquilibre entre les deux populations de spin au niveau de Fermi, vers un matériau
semiconducteur non magnétique ol a 1’équilibre la polarisation moyenne est nulle.

Injection a travers un contact ohmique

L’approche la plus intuitive pour créer un courant de charges polarisées dans un
semiconducteur consisterait & mettre en contact une électrode métallique, ferromagné-
tique, constituée de métaux de transition (Fe, Co, Ni par exemple) avec le matériau
semiconducteur. Si la polarisation des porteurs était conservée au passage de l'interface,
on pourrait ainsi faire circuler dans le semiconducteur un courant majoritairement pola-
risé en spin. L’expérience et plus récemment la théorie ont montré qu’il était impossible
de réaliser une injection performante par le biais d’un contact ohmique. Deux obstacles
majeurs empéchent ce dispositif simple de fonctionner.
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1.2 LI’injection de spin

Les phénomeénes d’interdiffusion et de réactivité chimique a l'interface entre le métal
ferromagnétique et le semiconducteur sont d’abord apparus comme les raisons princi-
pales aux faibles rendements d’injection. L’étude notamment du dépdt du Fe sur GaAs
[148] [65] a pu montrer qu’il était inévitable de former des alliages souvent non magné-
tiques a l'interface ce qui diminue considérablement I'efficacité de l'injection.

Mais des travaux ultérieurs ont montré qu’il existait un obstacle plus fondamental &
'injection par un contact ohmique [159, 63]. En effet, la différence de conductivité impor-
tante entre le métal et le semiconducteur ne permet que des polarisations extrémement
faibles dans le semiconducteur, sauf si le semiconducteur est demi-métallique, c’est a
dire 100% polarisé en spin au niveau de Fermi. On peut montrer que dans un mode
de transport diffusif, le rapport entre la polarisation dans le métal et le semiconducteur
dépend directement du rapport de leur résistanC(ﬂ ce qui dans le cas de l'interface cobalt
sur arséniure de gallium donne des pertes d’au moins 6 ordres de grandeur [63]. La seule
réponse a cette limitation d’ordre physique consiste a jouer sur les différences de résis-
tance des matériaux utilisés. Pour cela, on distingue deux approches : I'insertion d’une
barriére tunnel ou Schottky suffisament fine pour un transport tunnel a I'interface mé-
tal /semiconducteur, on 'utilisation d’une électrode ferromagnétique de résistivité assez
élevée, typiquement semi-conductrice. Ces deux approches sont actuellement les axes
principaux de recherche dans le cadre de I'injection de spin.

Injection a travers une barriére tunnel

La possibilité d’injecter des courants polarisés en spin par effet tunnel a été mise
en évidence par Alvarado et al [4] sur une expérience de microscopie & effet tunnel
(STM). Dans cette expérience, Alvarado et al observent ’émission de lumiére polarisée
circulairement par un cristal de GaAs excité par des électrons injectés par effet tunnel
via une pointe de STM en nickel, ferromagnétique. Une expérience similaire a été réalisée
par LaBella et al [I09] montrant 'injection par effet tunnel, et la détérioration de celle
ci au voisinage de défauts de surface

Depuis, Rashba et al [1I50] en 2000 et Jaffrés et al [89] en 2002 ont montré que si
I'injection par un contact ohmique entre métal ferromagnétique et semiconducteur était
inopérante, 'ajout d’une résistance d’interface devrait permettre de réaliser une injec-
tion efficace de porteurs polarisés en spin dans un semiconducteur. Il est alors possible
d’interpréter les bons rendements d’injection de spins dans les expériences d’Alvarado
et Labella, le vide entre la pointe STM et la surface du semiconducteur faisant office de
résistance d’interface.

On peut pour cela réaliser une jonction tunnel en déposant une couche de diélectrique
entre le métal et le semiconducteur. Différentes solutions ont été envisagées, en utilisant
des barriéres amorphes comme ’alumine ou cristallines épitaxiées comme MgO.

Motsnyi et al [122] en 2003 ont mis en évidence une injection de spin dans ’AlGaAs

'Par résistance, on entend la grandeur définie par Fert[63] r = p 55 (en Qm?) avec p la résistivité et
lsrla longueur de cohérence en spin des porteurs. La polarisation en spin dans le semiconducteur s’écrit
alors Ps¢o = H_Lsic avec (3 la polarisation dans le métal ferromagnétique

TF



Chapitre 1 : De ’électronique de spin au semiconducteur magnétique GeMn

allant jusqu’a 16% a température ambiante avec une électrode de FeCo sur une barriére
d’Al,O3. Jonker et al [94] en 2007, ont montré qu’il était possible d’injecter des courants
polarisés en spin dans le silicium a travers une barriére d’alumine jusqu’a 125 K avec
des polarisations dans le silicium de 30% a 5 K. Ce résultat bien que discutable (aucune
mesure du temps de vie de spin et du temps de vie radiatif n’a été réalisée, et seule la
polarisation circulaire de la lumiére de 3% est observée) est intéressant dans la mesure o
le silicium reste aujourd’hui le matériau incontournable de I’électronique traditionnelle
et qu’il semblerait profitable de pouvoir intégrer la nouvelle technologie spintronique a la
technologie microélectronique silicium. Récemment, Appelbaum et al [6] ont montré une
injection d’électrons polarisés dans le silicium a travers ce qu’ils appellent un “transistor
a spin d’électrons chauds”. La détection est en revanche réalisée de fagon électrique, par
une structure similaire & celle utilisée pour injecter. Une polarisation des porteurs de
35% dans le silicium a ainsi pu étre mise en évidence a 85 K [85]

Pour ce qui est des barriéres épitaxiées d’oxyde de magnésium, les résultats de Jiang
et al [92] sont particuliérement prometteurs. En effet, une injection de spins de 32% dans
le GaAs a 290 K a été démontrée, ce qui ouvre la voie a des applications & température
ambiante.

Il est également possible de réaliser une barriére par 'établissement d’une jonction
Schottky a l'interface métal /semiconducteur. Cette technique présente le gros avantage
d’éviter une étape de dépot, mais elle nécessite un bon controle de la qualité de 'interface
et du dopage du semiconducteur au voisinage de la jonction.

Dés 2001, Zhu [199] a démontré une injection de l'ordre de 2% a ’ambiante a partir
d’une jonction Fe/GaAs. Sur le systéme Schottky Fe/AlGaAs Hanbicki et al [82] en
2003 ont mis en évidence une efficacité de 32% a 4 K, alors qu’en 2005, Adelmann et al
[1] ont annoncé sur le méme systéme une polarisation en spin des porteurs de 6% dans
le semiconducteur i température ambiante.

Il est a noter que dans tous les systémes mentionnés ci dessus (& l’exception des
travaux d’Appelbaum), la mesure de polarisation est une mesure indirecte. Il s’agit
en général de la mesure de la polarisation optique circulaire issue de la recombinaison
radiative de paires électron-trou dans une structure de type puits quantique ou spin-LED
[93]. Par conséquent, le calcul de la polarisation réelle des porteurs injectés nécessite un
certain nombre d’hypothéses notamment sur les mécanismes de relaxation de spin dans
le semiconducteur, le temps de vie radiatif des paires électron-trou, et sur la structure
électronique fine du puits quantique.

Injection a partir d’un semiconducteur magnétique

Le point crucial pour I'injection d’'un courant polarisé en spin étant 1’adaptation de la
résistivité a l'interface, 'utilisation d’un matériau ferromagnétique de grande résistivité
parait toute indiquée. C’est le point de départ des nombreux travaux sur les oxydes et
semiconducteurs magnétiques. Ces matériaux présentent le gros intérét de pouvoir étre
pour un certain nombre épitaxiés sur un semiconducteur ce qui en rend 'intégration plus
aisée. L’injection de spin a partir de semiconducteurs magnétiques a déja été démontrée
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a plusieurs reprises, notamment par Fiederling [64] a partir de BeMnZnSe vers une
LED AlGaAs/GaAs, et Ohno [131] de GaMnAs vers GaAs. D’autre part, la plupart
des semiconducteurs magnétiques sont prédits demi-métalliques; de ce fait, méme si
un dopage important les rendait métalliques, une injection serait encore possible sans
I'insertion d’une barriére.

1.3 Les semiconducteurs magnétiques : des matériaux
pour la spintronique

La spintronique se trouve a l'intersection de 1’électronique conventionnelle et du
magnétisme en cela qu’elle consiste & manipuler conjointement des charges et le spin
des porteurs de charge. Par conséquent, des matériaux semiconducteurs magnétiques
apparaissent comme les matériaux de choix de cette nouvelle discipline. En effet, les
propriétés électroniques dans un matériau semiconducteur peuvent étre modifiée par le
dopage, mais aussi par I’application d’un champ électrique ou d’une impulsion lumineuse.
D’autre part, les matériaux magnétiques vont voir leurs propriétés magnétiques (liées
au spin des électrons) modifiées par application d’un champ magnétique. Un matériau
qui serait ferromagnétique et semiconducteur, devrait donc permettre la manipulation
indépendante ou conjointe des spins et des courants de charges (suivant que les porteurs
sont responsables ou non du couplage magnétique), ce qui constitue I'objectif méme de
I’électronique de spin. Pour réaliser des semiconducteurs magnétiques, 1'idée de base est
d’introduire des éléments magnétiques dans une matrice semiconductrice.

1.3.1 Classification des semiconducteurs magnétiques
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FiG. 1.3 : Classification des semiconducteurs magnétiques. (A) Semiconducteur ma-
gnétique concentré (CMS) : les éléments magnétiques forment un sous ré-
seau du semiconducteur. (B) semiconducteur magnétique dilué (DMS) : les
atomes magnétiques sont aléatoirement positionnés dans le réseau du semi-
conducteur hote. (C) Semiconducteur non magnétique. Dans cet exemple,
le semiconducteur considéré est un semiconducteur binaire. (d’aprés Ohno

[129])

On peut distinguer deux grandes familles de semiconducteurs magnétiques :
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— La premiére est constituée de matériaux semiconducteurs dans lesquels on intro-
duit en grande quantité des éléments magnétiques (métaux de transitions ou terres
rares) de sorte que les atomes magnétiques s’ordonnent sur un réseau périodique
formant avec les atomes de la matrice un réseau cristallin défini (fig. [[.3(A)) et
donc une phase parfaitement définie. Ces matériaux sont parfois appelés CMS pour
Concentrated Magnetic Semiconductors. Les principaux représentants de cette fa-
mille sont des chalcogénures de chrome (CdCrySey, CuCrySy) ou d’europium (EuS,
EuSe) et certains manganites. Bien que certains de ces matériaux présentent des
comportements ferromagnétiques et des températures de mise en ordre parfois su-
périeures a la température ambiante, la difficulté a les intégrer dans les filiéres
existantes de la microélectronique (Si, GaAs) rend leur intérét limité. C’est pour
cette raison que 'approche consistant a utiliser des semiconducteurs magnétiques
dilués (DMS : Diluted Magnetic Semiconductors) semble plus prometteuse.

— I’approche DMS est sensiblement différente de la précédente. Ici, on va encore
introduire des ions magnétiques (principalement métaux de transition) dans une
matrice semiconductrice, mais dans des quantités suffisamment faibles pour ne
pas modifier la structure cristalline de la matrice (fig. [[.3(B)). Pour cela, on va
travailler avec des concentrations de quelques dixiémes a quelques pourcents en
général.

Dans un premier temps, les travaux sur les DMS se sont focalisés sur le dopage par des
ions magnétiques des semiconducteurs I1-VI [71]. En effet, dans ces matériaux, les atomes
magnétiques (métaux de transition) présentent la méme valence que les cations de la
matrice (Cd ou Zn en général) ce qui permet de les incorporer facilement en substitution
de ces cations, sans modification des propriétés électriques. Ainsi, des calculs ont annoncé
des solubilités de 86% et 77% du Mn dans les composés Zn;_,Mn,Te et Cd;_,Mn,Te
respectivement [86]. La phase métastable MnTe sous forme zinc-blende a méme pu étre
épitaxiée sur CdTe [56]. De plus, lintérét des métaux de transitions dans les II-VI
réside aussi dans le fait qu’ils introduisent des spins, sans introduire de charges libres
dans le matériau. Le dopage des II-VI au Mn, par exemple, introduit aléatoirement des
spins localisés S = 5/2 dans la matrice sans modifier la densité des porteurs. Pourtant,
parmi les semiconducteurs II-VI, le Zn;_,Cr,Te est le seul matériau dans lequel a été
démontré un ferromagnétisme a température ambiante (300+£10 K) [I57] et ces résultats
sont aujourd’hui discutés dans la mesure ou ils ne sont pas la conséquence de la dilution
du Cr, mais plutdt de sa précipitation [107]. Ainsi, les trés faibles températures de Curie
annoncées jusqu’a aujourdhui dans les I1-VI réellement dilués n’en font pas de trés bons
candidats pour des applications futures.

Dans la synthése de semiconducteurs ITI-V magnétiques, la faible solubilité des élé-
ments magnétiques a tendance a entrainer la formation de précipités métalliques. En par-
ticulier, dans GaMnAs, un probléme récurrent est la formation de précipités de MnAs,
alliage stable, ferromagnétique dont la température de Curie est proche de 'ambiante
[16, [184]. Pour éviter ces problémes de recristallisation, il est nécessaire de faire appel a
des méthodes de croissance hors équilibre. La solution technique généralement adoptée
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est l'utilisation de I’épitaxie par jets moléculaires (MBE : Molecular Beam Epitaxy) a
basse température. Ainsi, des couches de GaMnAs, mais aussi InMnAs, GaMnN, AICrN
ont pu étre synthétisées avec des dopages conséquents en ions magnétiques (plusieurs
pourcents), et des comportements ferromagnétiques. Dans la plupart des ITI-V, les tem-
pératures de Curie obtenues sans dépasser la température ambiante sont bien supérieures
aux températures de mise en ordre mesurées dans les II-VI. Cela tient notamment au fait
que la structure de bande dans les arséniures est plus favorable que dans les tellurures
a dopage et concentration d’ions magnétiques équivalents.

Les semiconducteurs IV (Si, Ge) ont été les derniers a investir le champ d’étude
des semiconducteurs magnétiques dilués. Pourtant la potentielle compatibilité avec la
technologie silicium en fait des candidats privilégiés. Leur sous-représentation dans le
monde des DMS tient probablement aux difficultés a y étudier la polarisation en spin
des porteurs par des moyens optiques a cause des gaps indirects du silicium et du germa-
nium. De plus, I'utilisation des semiconducteurs IV a généralement pour conséquence la
formation de composés métalliques (siliciures, germaniures). Pourtant on montrera plus
loin que les matériaux semiconducteurs magnétiques de la famille IV sont extrémement
prometteurs pour les développements futurs de 1’électronique de spin.

Aujourd’hui, il apparait que la classification CMS/DMS ne peut décrire tous les se-
miconducteurs magnétiques. En effet, on observe dans de nombreux cas, méme en régime
dilué, des phénomeénes de ségrégation des ions magnétiques conduisant a la formation de
précipités cohérents ou non avec la matrice semi-conductrice. Cette séparation de phase
peut conduire & 'apparition de ferromagnétisme, mais on ne peut plus strictement parler
de DMS, ni de CMS.

1.3.2 Semiconducteurs magnétiques dilués : au deld de I’injec-
tion de spin

Quand nous avons introduit le concept de DMS nous avons essentiellement discuté de
leur intérét en tant qu’injecteur de spin. Il est important de remarquer que leur applica-
tion s’étend bien au dela de I'injection de spin. La dualité matériau magnétique /matériau
semiconducteur peut rendre possible le contréle des propriétés électriques avec un champ
magnétique (effets magnetorésistifs entre autres) mais il est également possible de contro-
ler les propriétés magnétiques sous l'effet d’'un champ électrique, ou de la lumiére. En
effet, on cherche dans les DMS un ferromagnétisme qui soit induit par les porteurs et en
particulier les troug] Or la nature semiconductrice du matériau confére a sa densité de
porteurs une grande sensibilité & un champ électrique extérieur ou a un flux de photons
incidents. Les propriétés magnétiques y sont donc également extrémement sensibles.

En 2000, Ohno et al [130] ont prouvé qu’il était possible dans un DMS ou le fer-
romagnétisme est induit par les trous de controler les propriétés magnétiques, et en
particulier la température de Curie. Ils ont pu montrer que dans une structure de type

2L’intérét du dopage p réside dans le fait que le couplage p-d des impuretés magnétiques avec les
trous est beaucoup plus important que le couplage s-d avec les électrons; les températures d’ordre
seront donc plus importante dans le cas du dopage p
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transistor a effet de champ (FET) dont le canal de conduction est constitué du DMS
(InMn)As, lapplication d’une tension de grille de £125 V permet de faire varier la
température de Curie d’environ 1 K et de faire ainsi passer ’échantillon d’un état pa-
ramagnétique a ferromagnétique. Des effets similaires ont été réitérés en améliorant
la technologie(notamment au niveau du diélectrique) de fagon a diminuer les tensions
de grille [36]. Park et al [139] ont montré sur le systéme Ge;_,Mn, que I'application
d’une tension de grille, en modifiant la densité de porteurs dans la couche de GeMn
modifiait également l'intensité du phénomeéne d’effet Hall extraordinaire, caractéristique
d’un transport polarisé en spin dans cette couche.

Les travaux de Boukari et al [2I] en 2002 ont confirmé dans les II-VI qu’il était pos-
sible par une tension de grille de modifier la température de Curie, ainsi que 'aimanta-
tion a saturation d’'une couche de CdggsMng o4 Te, mais également, que I'illumination de
I’échantillon par un laser dont I’énergie est supérieure au gap pouvait élever ou diminuer
la température de mise en ordre selon la nature de la diode utilisée (p-i-p ou p-i-n).

Chiba et al [37] en 2004 et Elsen et al en 2006 [60] ont réussi a retourner I’aiman-
tation d’une couche de GaMnAs grace au passage d’un courant électrique dans une
structure de type tricouche GaMnAs/GaAs/GaMnAs. Ce phénoméne appelé effet spin
torque avait déja été prédit par Slonczewski [163] et mis en évidence dans des des multi-
couches métalliques [3] type GMR. L’intérét des DMS sur les métaux est la diminution
considérable du courant nécessaire au retournement de la couche. Les courants critiques
observés par Chiba et Elsen sont de I'ordre de 10° A.cm~2 contre 107 A.cm~2 pour
les multicouches métalliques. Cette diminution du courant critique rend envisageable
lintégration de DMS dans les dispositifs de stockage de données par exemple.

Le concept de DMS dépasse donc largement les applications d’injection de spin, dans
la mesure ou les propriétés magnétiques et électriques sont intrinséquement liées de par
la nature du ferromagnétisme induit par les porteurs.

1.4 Les semiconducteurs magnétiques a base de semi-
conducteurs de la famille IV

De fagon assez surprenante, les semiconducteurs magnétiques basés sur les éléments
IV ont été dans un premier temps complétement négligés au profit des II-VI et ITI-
V. En effet, ces derniers, matériaux semiconducteurs a gap direct, rendent possible la
manipulation et la détection optique du spin des porteurs de charge. Cependant, bien que
le silicium et le germanium ne soient pas a priori les matériaux les mieux adaptés pour
I'optique, ils restent incontestablement et particuliérement le silicium, les matériaux
principaux de la microélectronique actuelle. L’intégration de la spintronique dans les
technologies existantes rend donc les DMS de la famille IV absolument incontournables.
De plus, certaines de leurs propriétés physiques les rendent particuliérement attractifs :
— Ces semiconducteurs n’étant pas binaires, on évite les problémes liés aux défauts
de type antisite qui dans le cas du GaMnAs neutralisent le dopage induit par les
atomes de Mn.

12
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— D’autre part, le temps de relaxation dans ces matériaux est relativement long :
il a été prédit [201] que le faible couplage spin-orbite et la présence de symétrie
d’inversion dans le silicium et le germanium augmentent considérablement le temps
et la distance de relaxation de spin. Huang et al [84] en 2007 ont démontré un
transport cohérent en spin sur plus de 350um ce qui est tout a fait compatible avec
la conception de dispositifs utilisant le transport polarisé en spin dans le silicium.
Des mesures faites sur des fils de Ge [142] ont montré malgré des mécanismes
de relaxation de spins a l'interface rugueuse du fil (mécanisme d’Elliot-Yafet) des
longueurs de relaxation de spin de 180 nm a 100 K.

1.4.1 Le Ge;_,Mn,

Le Mn dilué dans le Ge : prédictions théoriques et premiers résultats

Dans un semiconducteur magnétique dilué idéal, on estime que les atomes magné-
tiques se trouvent en substitution sur le réseau du semiconducteur hote. C’est cette
hypothése qui est a la base de la plupart des modéles théoriques décrivant les DMS.

Avec cette hypothése, le modéle de Zener traité grace a 'approximation du champ
moyen par Dietl et al en 2000 [54], 53] a permis de calculer une température de Curie de
140 K et 80 K respectivement pour le silicium et le germanium présentant des concentra-
tion de 2.5% atomique de Mn2" et un dopage de 3.5 x 10?° trous.cm=3. Il est important
de noter que dans le germanium, le Mn joue le role de double accepteur [187], ce qui
veut dire que chaque atome de Mn introduit deux trous dans le germanium. Depuis,
assez peu de travaux théoriques ont été menés par cette méthode de calcul sur les DMS
a base de germanium.

L’approche plus couramment utilisée aujourd’hui dans le cas du germanium est basée
sur des méthodes dites ab initio. Ces méthodes permettent de prédire les configurations
énergétiquement favorables d’un ensemble d’atomes de Ge ou Si, et d’impuretés magné-
tiques. Un calcul précis de la structure cristalline modifiée peut permettre de remonter
aux propriétés électroniques du matériau massif, & sa structure de bande, ainsi qu’aux
propriétés magnétiques. Cette technique & ’avantage de se baser sur des structures réa-
listes énergétiquement parlant, ce qui n’était pas le cas du modeéle de Zener qui supposait
a priori une configuration “diluée, tout substitutionnel”. Les premiers travaux ab initio
sur le systéme GeMn ont été mené par Zhao et al [I97] en 2003. Leur étude des confi-
gurations de deux atomes de Mn dans une cellule contenant 62 atomes de Ge et des
structures électroniques et magnétiques en résultant, a permis de mettre en évidence
un comportement oscillatoire de la constante d’échange, ce qui est caractéristique des
interactions RKKY. Ils ont ainsi pu montrer par une approche ab initio que le systéme
GeMn strictement dilué répondait a la théorie RKKY.

L’intérét du Mn par rapport aux autres éléments magnétiques dans le germanium
a été démontré grace a des calculs ab initio par A. Continenza et al [43]. En effet, de
tous les métaux de transition et terres rares le Mn est le seul a permettre a la fois un
ordre ferromagnétique et un moment magnétique par atome de manganeése relativement

important (de ordre de 3 pp/Mn) (fig. [1.4).
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FiG. 1.4 : Moment magnétique des différents métaux de transition dilués dans le ger-
manium (d’aprés Continenza [{3])

L’intérét du germanium par rapport au silicium a également été démontré de facon
théorique. L’étude de la structure de bande induite par le dopage au Mn dans le germa-
nium et le silicium par Stroppa et al [167] ainsi que dans les alliages Si;_,Ge, par Picozzi
et al [143] montre qu'un environnement riche en germanium autour des atomes de Mn
peut conduire & un comportement de demi-métal (100% polarisé au niveau de Fermi),
ce qui n’est pas le cas avec un environnement riche en silicium. Ainsi , les résultats de
ces travaux théoriques donnent & penser que le matériau Ge;_,Mn, pourrait étre un
excellent candidat pour les applications spintroniques.

Les premiers résultats expérimentaux sur du GeMn supposé dilué ont été présentés
par Park et al [139] en 2002. Il y est montré que dans des films de Ge;_,Mn,, épitaxiés par
MBE a basse température, on peut observer un comportement ferromagnétique avec des
températures critiques fonction linéaire de la concentration en Mn, et comprises entre
25 K et 116 K. Ces températures de Curie observées sont plus importantes que celles
prévues par le modéle de Zener |54, B3|. De plus le fait que les effets ferromagnétiques
soient induits par les porteurs est mis en évidence par la présence d’Effet Hall Extra-
ordinaire (EHE) et la possibilité de moduler cet EHE par I’application d’une tension
de grille. Cependant les mesures d’aimantation & saturation tendent a prouver qu’une
partie des atomes de manganése est magnétiquement inactive, ce qui se traduit par un
moment magnétique moyen de 1.4 — 1.9 ug/Mn . En outre, les auteurs relévent sans
I'expliquer des inhomogénéités chimiques dans ’échantillon avec la présence de petits
précipités. On voit bien que 'on dépasse largement les hypothéses du modéle de Zener,
et que de facon plus large, "application du concept méme de DMS devient discutable.

Les limites du modéle DMS

Par une expérience de croissance cristalline par tirage de cristal, la solubilité du
manganése dans le germanium a été estimée a 10" cm™ [187], ¢’est a dire de P'ordre
de 1075%. Tl est donc clair que pour parvenir & des concentrations permettant un cou-
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plage ferromagnétique entre les impuretés magnétiques, il est nécessaire de réaliser une
solution solide hors équilibre. Différentes méthodes permettant cette croissance hors
équilibre seront étudiées plus loin. Cependant, méme dans des conditions de croissance
hors équilibre, nous verrons qu’il semble de plus en plus improbable de parvenir & une
dilution totale du Mn en substitution dans le germanium.

En effet, de nombreux travaux aussi bien théoriques qu’expérimentaux mettent en

évidence la difficulté a incorporer le Mn de facon diluée dans le Ge.

— Les travaux théoriques (ab initio) de Continenza et al [44] ont pu montrer que si
le Mn isolé était énergétiquement plus stable sous forme substitutionnelle qu’in-
terstitielle, il est encore beaucoup plus stable sous la forme d’assemblages de sub-
stitutionnels et d’interstitiels. C’est probablement ’'une des raisons pour lesquelles
il est si difficile de diluer efficacement le manganése dans le germanium.

— Expérimentalement, de nombreux travaux récents traitent de la formation de
phases riches en manganése dans le systéme germanium manganése. Cette sé-
grégation du manganése peut se faire selon deux processus qui seront détaillés
ultérieurement : la précipitation dans une phase cristalline définie du diagramme
binaire de phase du systéme germanium-manganeése, ou la décomposition spino-
dale en une matrice appauvrie en Mn et des précipités enrichis en Mn sans pour
autant former une phase définie sur le plan cristallographique.

Diagramme de phase du systéme binaire GeMn

Pour comprendre la formation de précipités dans le matériau Ge;_,Mn,, il est in-
dispensable d’étudier le diagramme de phase qui nous renseigne sur les alliages définis
existant a ’équilibre thermodynamique pour une température et une concentration don-
nées. Il définit de facon exhaustive les phases stables, thermodynamiquement parlant
d’un systéme binaire. Ainsi, il est clair & la lecture du diagramme de phase Ge-Mn en
figure qu’il n’est possible de réaliser la dilution du manganése dans le germanium
qu’hors équilibre. En effet, il n’existe pas de phase stable contenant moins de 50% de
manganése atomique.

De plus, on voit qu’il n’existe qu'un nombre limité de phases définies de GeMn.
Depuis les années 1980, on considére généralement 7 phases stables : e—GeMng 4 [133],
61—G6MH3.4, C—GGQMH5 [127] s I{—GegMIl7, U—G63MH5 [132]7 GGMHQ [59] s et GegMHH
[128] historiquement identifice comme GesMns. Bien que certaines de ces phases soient
ferromagnétiques, leur intérét est relativement limité dans le cadre des DMS, dans la
mesure ou toutes sont métalliques.

Synthése hors équilibre d’alliages définis de GeMn

Les alliages thermodynamiquement stables ne convenant pas ou peu aux exigences de
I’électronique de spin, il est nécessaire d’utiliser des techniques de synthése alternatives
permettant de sortir du diagramme de phase. Grace a des techniques de croissance a
partir d’'un mélange liquide de Ge et de Mn sous trés haute pression (~ 4 — 6 GPa),
I'équipe de Takizawa a pu réaliser depuis une vingtaine d’années un certain nombre
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de phases cristallines définies qui n’appartiennent pas au diagramme de phase. Ces
alliages hors équilibre sont dits métastables. Ils ont par exemple pu synthétiser du GeMn
stoechiométrique [I71], du GeyMn [I72], du GesMng [I70] ainsi que du GeMny [I73].
L’avantage de cette technique est qu’elle permet de réaliser des alliages riches germanium
(GeyMn, GeMn et GesMnj3), ce qui semble trés intéressant dans le cadre d’applications
pour la spintronique (en se rapprochant du caractére semiconducteur du matériau).
Cependant, la difficulté d’élaboration de ces matériaux ne permet pas pour le moment
d’imaginer leur intégration dans la filiére microélectronique.

Le GeMn : entre dilution et précipitation ...

Pour parvenir a introduire du Mn dans le germanium en évitant la formation des
phases métalliques, les seules thermodynamiquement stables, il est indispensable d’utili-
ser des techniques d’élaboration hors équilibre. Nous nous intéresserons ici aux résultats
obtenus par les techniques d’implantation et d’épitaxie par jets moléculaires sur des
couches minces et des nanofils de GeMn.

Ottaviano et al ont réalisé I'implantation du Mn dans le germanium [I36]. Le cristal
étant relativement désordonné aprés implantation, un recuit est nécessaire pour amé-
liorer la qualité cristalline des échantillons. Avec ou sans recuit, ils observent par mi-
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croscopie électronique en transmission la ségrégation du Mn dans des précipités. Ces
précipités semblent amorphes aprés implantation alors qu’ils cristallisent en GezMnjs
aprés recuit. Il semble d’aprés des mesures d’absorption de rayons X que la surface de
la couche soit exempte de précipités et contienne du Mn dilué substitutionnel [135]. Des
mesures d’effet Kerr montrent un comportement ferromagnétique avec des température
de mises en ordre de 270 K et 255 K. De plus, la forme complexe des cycles d’hystérésis
est interprétée comme la conséquence de la présence de plusieurs phases magnétiques
dont des précipités de GezMns.

Aprés que Park et al [I39] ont rapporté les premiers résultats sur I’épitaxie par jets
moléculaires de couches de GeMn, de nombreux groupes se sont intéressés a ce nouveau
matériau. Nous allons essayer de donner un apercu des résultats marquants réalisés
depuis les travaux de Park et al sur la thématique GeMn par MBE.

— D’Orazio et al ont montré dans leurs couches épitaxiées la présence de ferroma-
gnétisme jusqu’a 250 K [55]. Pinto, Morresi, et al [144] 121I] ont interprété les
propriétés magnétiques et de transport dans ces films comme la percolation de po-
larons magnétiques. Des caractérisations structurales ultérieures [120] ont permis
de montrer que ces films contiennent majoritairement des précipités de GesMns,
la matrice de germanium environnante contenant environ 1.5% de Mn.

— Padova et al [137, [138] a également démontré par TEM et spectroscopie de photo-
électrons la coexistence d’atomes de Mn substitutionnels paramagnétiques avec
des précipités de GezMnjy ferromagnétiques jusqu’a 300 K. Des résultats similaires
ont été annoncés par Bihler [14].

— La croissances de précipités de phases définies autres que GesMnjy a été rapportée
par plusieurs équipes. Park et al [I40] ont montré dans des films épitaxié entre
250°C et 300°C la formation de précipités de GegMny;. Cette phase a la parti-
cularité de présenter une transition antiferromagnétique/ferromagnétique a 150 K
[191] et une température de Curie de 285 K. La méme phase a également été ob-
servée (via ses propriétés magnétiques) dans des échantillons élaborés par d’autres
méthodes de croissance cristalline par Cho et al [39] et Biegger et al [13] sans que
des méthodes de caractérisation structurales aient pu confirmer la précipitation
en GegMny;. Plus récemment, Wang et al [183] ont montré par microscopie élec-
tronique en transmission la présence de GegMny; ainsi que GesMny dans les films
épitaxiés. De plus, ils ont montré que dans certaines conditions de croissance, on
pouvait s’affranchir de ces phases secondaires définies, bien qu’on observe encore
un phénomeéne de ségrégation du Mn résultant en la formation d’inhomogénéités
chimiques dans I’échantillon.

— Depuis 2005, un certain nombre de groupes ont montré qu’il était possible dans
certaines conditions de s’affranchir de la recristallisation des couches de GeMn en
GesMns, GegMnq1,GesMns... Cependant, dans la plupart des cas, des techniques de
microscopie électronique, ou des mesures magnétiques de type ZFC-FC ont permis
de mettre en évidence la présence de nanostructures magnétiques dans les couches,
résultant de la ségrégation du Mn. Sugahara et al [168] en 2005 ont montré la for-
mation de précipités apparemment amorphes, de forme allongée, et responsable de
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propriétés ferromagnétiques jusqu’a 100 K environ. Ahlers, Bougeard et al |2, 20]
ont mis en évidence, outre la présence de précipités de GesMns bien connus, des
précipités de structure cubique, cohérents sur la matrice de germanium et enrichis
en Mn. Ces précipités présentent un comportement superparamagnétique, et des
températures de Curie de 'ordre de 200 K. Sans s’appuyer sur des caractérisations
structurales, Jaeger et al [88] montrent & partir des propriétés magnétiques que
les couches de GeMn contiennent deux populations de clusters, I'une constituée de
précipités de GezMns, I'autre de précipités riches en Mn, mais de nature inconnue,
manifestant un comportement de verre de spin. En 2006, notre équipe a Grenoble
[91], a mis en évidence la ségrégation du Mn dans des nanocolonnes riches en Mn,
entourées d’'une matrice de germanium. Ces nanocolonnes sont ferromagnétique
au-dela de la température ambiante. De plus il a été démontré par des mesures
d’effet Hall extraordinaire, un transport polarisé en spin dans les couches de na-
nocolonnes. Pour finir, Ti et ol [I15] en 2007 ont également mis en évidence la
formation de précipités allongés, ou colonnes, riches en Mn, cohérents avec la ma-
trice de germanium, responsables d’un ferromagnétisme a basse température. Ils
discutent également l'incorporation des dopants Mn dans la matrice et leur role
sur le transport.

L’un des résultats les plus récents et les plus remarquables sur les couches de GeMn
réalisées par épitaxie par jets moléculaires est sans doute celui de Zeng et al [194].
Contrairement a la plupart des travaux précédents, ils ne réalisent pas le codépot
du Ge et du Mn, mais plutdot un dépot a basse température (150 K) d’une demi-
monocouche de Mn. Lors du dépot ultérieur de germanium, la majorité du Mn
flotte & la surface (effet surfactant) alors qu’une partie s’incorpore progressivement,
donnant au matériau un caractére dilué. Par cette méthode, Zeng et al atteignent
des températures de Curie supérieures a 400 K, et un transport polarisé en spin
dans la couche avec un caractére apparemment structuralement dilué.

L’utilisation de la technique de pulvérisation d’une cible de Gegr75Mngo5 pour réaliser
des couches de GesMn amorphes [102] induit la présence de ferromagnétisme jusqu’a
350 K . D’aprés Kim et al une partie du signal magnétique est liée & la présence de
germes de GegMnjet GesMns qui ne sont pas détectés en diffraction. La contribution
magnétique observée au dela de 300 K est attribuée a la phase amorphe de GesMn.

Pour finir, deux groupes ont présenté récemment des résultats trés originaux sur la

croissance de nanofils de Ge dopés Mn.
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— Kazakova et al [100] ont réalisé la croissance de ces nanofils de GeMn par crois-

sance fluide supercritique a travers une membrane d’alumine nanoporeuse. Les
fils obtenus présentent des diamétres de 'ordre de 35 nm, sont cristallins et sans
aucune traces des phases secondaires habituelles (GegMny; etGegMnj). De plus,
les mesures EXAFS montrent que les atomes de Mn ne ségrégent pas puisqu’ils
ont en premiers voisins des atomes de germanium ou d’oxygéne. Les propriétés
magnétiques de ces nanofils sont particuliérement intéressantes puisque du ferro-
magnétisme est observé jusqu’a la température ambiante. L’optimum en terme de
champ coercitif se trouve a des concentrations de Mn de 3%
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— Cho et al [40] ont eux utilisé la technique VLS (Vapor Liquid Solid) pour faire
pousser des fils de GeMn catalysés par des gouttelettes d’or. Ces fils ont des lon-
gueurs de 'ordre de 20pum et des diamétres de I'ordre de 60 nm. Des mesures EDX
montrent que le Mn est uniformément distribué dans les nanofils, et la diffraction
de rayons X ne permet pas de mettre en évidence d’autres phases cristallines que le
germanium. Des expériences de XAS et XMCD montrent que le manganése est ma-
joritairement en substitution dans le cristal de germanium. C’est & ce manganése
substitutionnel qu’est attribuée I'existence de ferromagnétisme jusqu’a la tempéra-
ture ambiante mesurée en XMCD et SQUID. Cependant, une faible partie du signal
magnétique observé a température ambiante semble intrinséque a la structure du
nanofil, puisqu'un comportement ferromagnétique est observé méme sans élément
magnétique. L'utilisation d’autres métaux de transition (Co, Fe) dans des nanofils
de Ge est également discutée dans ces travaux mais les effets magnétiques dans
ces échantillons ne sont pas aussi remarquables que dans ceux contenant du Mn.

1.4.2 Autres semiconducteurs magnétiques basés sur les semi-

conducteurs IV

Dans la partie précédente, nous nous sommes intéressés longuement au semiconduc-

teur magnétique GeMn qui est I’objet de ce manuscrit. Dans cette partie, nous essaierons
de donner un apercu des résultats marquants obtenus sur les autres semiconducteurs

magnétiques utilisant les semiconducteurs de la famille IV (Ge et Si).

Semiconducteurs magnétiques a base de germanium

Bien que le GeMn soit probablement le plus étudié¢ des semiconducteurs magnétiques
utilisant le germanium, un certain nombre de travaux discutent du dopage ou codopage

avec d’autres métaux de transition

— Kioseoglou et al [103] se sont intéressés au codopage Cr-Mn dans le germanium.
IIs montrent que l'augmentation de la concentration de Cr tend a abaisser la
température de Curie des couches de Gegg75_,Mng g25Cr, (de 120 K en I’absence
de Cr a 40 K pour y=4%).

Dans le méme article, Kioseoglou a mis en évidence un comportement paramagné-
tique des couches de GeCr réalisées par MBE, alors que Choi et al [41] montrent
un comportement ferromagnétique jusqu’a 126 K d’échantillons réalisés dans des
conditions d’équilibre thermodynamique (ce qui est probablement lié a la présence
de précipités de GegCryy). Goswami et al [80] ont réalisé des micrographies TEM
de couches de GeCr épitaxiées, et mettent ainsi en évidence une structure colon-
naire riche en chrome, la structure & I'intérieur des colonnes étant GegCryy. Malgré
les propriétés ferromagnétiques du GegCry; massif (T¢=91 K), aucun signal ferro-
magnétique n’a pu étre mis en évidence sur cette structure colonnaire.
L’élaboration d’échantillons de GeggsFeq o5 par la méthode des poudres (mélange
de poudres de Ge et Fe fondu & 1050°C puis refroidi) réalisée par Choi et al [42] a
pour conséquence la formation d’un monocristal de GeggsFeq 05 dont le paramétre
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de maille est légérement plus important (0.46%) que celui du germanium. Ces
échantillons présentent un comportement ferromagnétique avec une température
de curie de 233 K. Un comportement magnétique similaire (7¢=230 K) est observé
dans un systéme de nanoparticules de GesFes noyées dans une matrice de Ge,
réalisé par MBE “basse température” (150-400°C) de GeFe [81]. Plus récemment
Shuto et al [162] ont analysé par HR-TEM des films de Ge;_,Fe, épitaxiés a
basse température (200°C). Ils ont montré une absence de précipités sous une
forme cristalline. En revanche, ils ont pu observer la ségrégation du Fe dans des
zones cristalisées sur le méme réseau diamant que le germanium. Cependant, ils
observent également des fautes d’empilement induites par la présence du fer dans
le cristal. Dans ces échantillons, des températures de Curie de 'ordre de 170 K
ont été mesurées.

Des échantillons de Ge codopés au Mn et Fe, ont été élaborés par dépot successif
de fines couches de Ge, Fe et Mn, et recuits par Braak et al [22]. La structure de
surface reste monocristalline et dans des échantillons de Geggs(Mng gsFego2), ils
observent la présence de ferromagnétisme, avec des T de 'ordre de 350 K. Aucun
comportement ferromagnétique n’est en revanche observé sur les échantillons de
Geg.gsMng o4

Pour finir, le codopage du germanium au Mn et Co a été étudié par Tsui et ol [177),
178]. Aprés avoir étudié les alliages formés dans de larges gammes de concentration
de Mn et Co, ils montrent que les propriétés magnétiques et particuliérement la
Tc sont optimales pour une composition de GeggsCog12Mng o3 (Tc=270 K).

Semiconducteurs magnétiques a base de silicium et d’alliages SiGe

Quelques travaux, beaucoup moins nombreux que pour le germanium, traitent du

dopage du silicium avec des métaux de transition pour en faire un semiconducteur ma-
gnétique. Comme pour le germanium, on cherche généralement a réaliser des solutions
solides hors équilibre. Pour ce faire, les principales techniques utilisées sont 'implanta-
tion ionique et 1’épitaxie par jets moléculaires.
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— Bolduc et al [I7] ont montré des propriétés de ferromagnétisme jusqu’a 400 K

dans des films de silicium implantés par des ions Mn™* & 350°C. Les caractérisations
structurales (TEM) réalisées sur ces échantillons par Awo-Affouda et al [8] ont mis
en évidence la présence de précipités de MnSi; 7 dont ils affirment qu’ils ne sont
pas responsables du ferromagnétisme haute T (la T¢ de la phase MnSi; 7 étant
de 47 K dans le massif). Des mesures d’EXAFS et de XANES réalisées par Wolska
et al [I186] sur des couches de Si implantées Mn ont montré que 'environnement
local n’était pas caractéristique d’un précipité métallique de Mn, ni d’un oxyde, ni
d’un atome dilué en site substitutionnel ou interstitiel. L’environnement pourrait
plutot étre interprété comme un précipité de type SiMn relativement désordonné.
La réalisation de nanofils de Si :Mn par implantation par Wu et al [I88] montre
également dans ce systéme 'apparition d’une phase haute T¢.

— L’implantation de Mn a également été réalisée dans des alliages SiGe. Kwon et al

[108] ont annoncé dans des couches de SipsGego implantées par du Mn, des pro-
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priétés ferromagnétiques a des températures supérieures a I’ambiante. Ces couches
bien que contenant des grandes densités de fautes d’empilement et de dislocations
sont exemptes de phases secondaires et de précipités. Ko et al [105] ont quant
a eux réalisé des couches de Si;_,Ge, :Mn par implantation qui présentent des
températures de mise en ordre ferromagnétique remarquablement élevées (entre
600 K et 800 K). Ils observent la formation de précipités qui ne sont responsables
que d’un signal basse T, l'origine du signal haute T restant inexpliquée. Des
empilements de boites quantiques de (Ge encapsulées dans le silicium ont aussi été
implantés par du Mn [192], conduisant aprés recuit a 650°C a la formation d’une
phase ferromagnétique dont la T est 160 K.

— Quelques résultats intéressants ont aussi été obtenus dans des couches de Si :Mn
élaborées par épitaxie par jets moléculaires. Gajdzik et al [73, [75] ont montré
qu’en codopant des couches de SiMn avec du carbone il était possible de transfor-
mer 'alliage Mn5Si3 antiferromagnétique, en Mn5Si3C, ferromagnétique dont la
température de mise en ordre peut dépasser 400 K. Zhang et al [195] ont également
mis en évidence du ferromagnétisme au dela de 400 K pour des échantillons de
Sig.95Mng g5 déposé amorphe puis recuit. Le méme groupe a publié en 2005 [196] les
résultats d’études structurales réalisées sur des échantillons de Si;_,Mn, (x<3.5%)
épitaxiées & basse température (<350°C). Ils mettent en évidence une structu-
ration chimique du film en précipités cohérents de forme cylindrique traversant
I’épaisseur du film. Cette structuration colonnaire s’accompagne de la formation
de fautes d’empilement. La croissance d’un super-réseau Si/Mn a également donné
des résultats intéressants avec un comportement ferromagnétique a température
ambiante [38]. Pour finir, la réaction a haute température et sous vide d’une couche
de Mn sur un substrat de SiC entraine la formation de ’alliage SioMnj; paramagné-
tique [169]. Cependant, des effets ferromagnétiques a température ambiante sont

aussi observés, probablement dus a l'incorporation de carbone dans la maille de
SigMng) .

1.5 Conclusion

Dans ce chapitre, on a décrit les intéréts et les enjeux de cette thématique en émer-
gence qu’est ’électronique de spin. On a montré en quoi les matériaux semiconducteurs
magnétiques constituent une brique de base indispensable a la construction de cette
nouvelle discipline, et susceptibles de répondre a la problématique de I'injection de spin.

La compatibilité avec les technologies de la micro-électronique actuelle, ainsi que les
propriétés physiques (temps de relaxation de spin notamment) font des semiconducteurs
de la famille IV, et de GeMn en particulier de trés bons candidats pour de futures
applications en spintronique.

Cependant, l'expérience a montré qu’il était extrémement difficile d’élaborer des
semiconducteurs magnétiques dilués au sens strict du terme, particulierement dans les
semiconducteurs IV. Dans de trés nombreux cas, on observe des phénomeénes de ségréga-
tion des éléments magnétiques pouvant conduire a la précipitation de phases métalliques,
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potentiellement néfastes pour le transport et 'injection de spin.

Pour éviter ces phénoménes de précipitation, il est indispensable d’utiliser des tech-
niques d’élaboration hors équilibre. A ce titre, I’épitaxie par jets moléculaires a basse
température est une technique incontournable. De plus I’étude des processus de ségréga-
tion, nécessaire pour appréhender la physique de ces systémes semiconducteurs magné-
tiques non homogénes, rend indispensable 'utilisation de techniques de caractérisation
structurale a I’échelle nanométrique. La mesure des propriétés magnétiques d’objets na-
nométriques présentant de faibles moments magnétiques est au méme titre un moyen
essentiel pour parvenir a la compréhension des propriétés physiques de ces matériaux.
L’étude des techniques permettant ’élaboration et la caractérisation de ces systémes
complexes sera I’objet du prochain chapitre.
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Chapitre 2

Techniques expérimentales

Dans ce chapitre, on s’attachera a décrire les techniques expérimentales essentielles
a la réalisation de ce travail de thése. La technique d’épitaxie par jets moléculaires ainsi
que le RHEED, outil de caractérisation qui y est souvent associé seront étudiés dans un
premier temps. On s’intéressera ensuite aux techniques de caractérisation structurale
utilisant un faisceau d’électrons (microscopie électronique en transmission) ou un fais-
ceau de rayons X ( GIXD, GISAXS, EXAFS). Pour finir, on étudiera le principe de
fonctionnement d’un magnétométre a SQUID, qui nous a permis de réaliser toutes les
mesures magnétiques présentées dans ce manuscrit.

2.1 L’épitaxie par jets moléculaires, une technique adap-
tée a I’élaboration des nanostructures

Le terme épitaxie vient du grec de én{ (épi) qui signifie sur et talic (taxis) qui
signifie ordre, arrangement. Cette notion a été introduite par le minéralogiste L. Royer
[155] en 1928 pour qualifier la propriété de deux cristaux juxtaposés présentant une
relation ordonnée de leur réseau cristallin. Si les deux cristaux sont de méme nature,
on parle d’homoépitaxie, s’ils sont différents, on parle d’hétéroépitaxie. Dans le cas de
I’hétéroépitaxie, I’éventuelle différence de paramétre de maille induit soit la déformation
d’un des cristaux (qui est alors contraint) soit la relaxation plastique de la contrainte
par la création de défauts (de type dislocation) a I'interface.

Dans le domaines des nanotechnologies ou de la microélectronique, le terme épitaxie
désigne communément le fait qu'une couche mince déposée sur un matériau massif cris-
tallin (substrat) ordonne son réseau cristallin sur celui du substrat. Par abus de langage,
on utilise également souvent le terme épitaxie pour désigner le phénoméne de croissance
d’une couche cristalline par un procédé de dépot tel que la CVD (Chemical Vapor De-
position) ou 'épitaxie par jets moléculaires (MBE : Molecular Beam Epitaxy) qui va
nous intéresser ici.
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2.1.1 Principe de la croissance par épitaxie par jets moléculaires

La technique d’épitaxie par jets moléculaires consiste généralement a évaporer sous
vide des sources solides pour diriger un jet de vapeur atomique ou moléculaire vers
un substrat chauffé & une température appropriée. Le flux d’atomes incidents sur la
surface est de 'ordre de 10'® — 10%° atomes.m~2. s~'. On ne peut réellement parler de
jets moléculaires que dans la mesure ou ces jets ne subissent pas d’interactions entre
la source et le substrat, ce qui revient a dire que le libre parcours moyen des atomes
(ou des molécules) est grand devant la distance source-substrat. Cette condition ne peut
étre vérifiée que dans des conditions de vide poussé (< 10~ %Torr).

Alors que les premiéres expériences d’épitaxie par jets moléculaires sur des substrats
amorphes ont été rapportées par Giinther en 1958 [7§], il a fallu attendre 1968 pour
que Davey et Pankey [50] ainsi qu’Arthur Jr [7] parviennent & la réalisation de couches
monocristallines de GaAs par la méthode dite des trois températures précédemment
décrite par Giinther. Depuis, la technique a été étendue a la plupart des semiconducteurs,
y compris le silicium et le germanium [11], 134]

Mécanismes réactionnels de surface

La croissance cristalline par la technique de I'épitaxie par jets moléculaires nécessite
la réaction d’un jet moléculaire avec la surface d’un substrat.

\ . 7

Y ® » /
\ flux d’atomes ° ® /
réseau . ® ® /
CFISta”ln\\ \ @ & diffusion de

\ N ’ . ' @ ;7 surface
\\\\0 désorption //

diffusion de { TIH /; f/
surface Z7 7 7 jﬁ)/ij
: Y % '/jﬁjﬁi
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| AT Ts : Y M \ croissance
[T substrat )
| - interdiffusion
incorporation
dans le réseau 2
hucléation

Fi1G. 2.1 : Mécanismes mis en jeu lors de linteraction d’adatomes avec une surface.
Plusieurs phénoménes permettent de décrire 'interaction des atomes issus du jet
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moléculaire avec la surface de I’échantillon. Ils sont représentés sur la figure [2.1

— L’adsorption d’atomes sur la surface est le phénomeéne a la base de la croissance
d’un matériau par MBE. Ce phénoméne traduit le fait que quand un atome arrive
sur une surface (on parle d’adatome), la création d’une liaison de cet adatome avec
la surface est énergétiquement favorable. Quand cette liaison est forte (impliquant
un transfert d’électrons comme la liaison covalente), on parle de chimisorption,
alors que si cette liaison est faible (Van der Waals) on parle de physisorption. Les
énergies mises en jeu dans la physisorption permettent généralement a4 un adatome
de diffuser sur la surface avant d’étre chimisorbé.

— La diffusion de surface est un processus indispensable pour la réalisation de couches
de bonne qualité cristalline. L’apport d’énergie thermique permet a un adatomes
de briser les liaisons (faibles en général) qui le relient au substrat pour se déplacer
vers un site voisin. On peut montrer par la théorie BCF [I81] que dans la limite de
I'incorporation en bord de marche, la longueur de diffusion moyenne peut s’écrire :
[ ~ (%)6 ol Dy est le coefficient de diffusion et F' le flux issu du jet moléculaire.
Le coefficient de diffusion augmentant avec la température, on peut controler les
longueurs de diffusion avec le flux incident et la température de croissance.

— La nucléation est la liaison de plusieurs adatomes mobiles sur la surface en un
amas fixe. C’est généralement le germe permettant la croissance de terrasses dans
le cas 2D ou d’ilots dans le cas 3D.

— Linterdiffusion correspond a la diffusion en volume des adatomes.

— La désorption est induite par la rupture de la liaison entre la surface et 'atome et
I’évaporation de celui-ci. La désorption augmente avec la température du substrat.
Pour réaliser la croissance d’une couche cristalline, il est évidemment indispensable
d’avoir un flux incident supérieur au flux désorbé.

Il est important de noter qu’il est possible de favoriser certains de ces mécanismes en
jouant sur les paramétres de croissance (température du substrat, flux des différents
éléments, rugosité de la surface). C’est 1’équilibre entre tous les phénoménes décrits ci
dessus qui va conditionner les propriétés de la couche épitaxiée.

Différents modes de croissance

Lors de la croissance d’une couche cristalline, on distingue généralement trois modes
de croissance possibles selon I’évolution de la morphologie de la surface. Le mode de
croissance observé est principalement conditionné par la minimisation des énergies élas-
tiques, de surface, et de liaison chimique entre les atomes. Les modes de croissance de
Frank Van der Merwe et Volmer-Weber peuvent étre décrits par la théorie classique du
mouillage développée par Young. Le mode de croissance de Stranski-Krastanov nécessite
la prise en compte de I’énergie élastique.

Notons vg I’énergie de surface du substrat, yo 'énergie de surface de la couche, et
vo—s I'énergie d’interface couche-substrat.

— Le mode de croissance Frank - van der Merwe correspond a une croissance bidi-

mensionnelle couche par couche (fig. 2.2)(a)). C’est le mode de croissance observé
lorsque vs > v¢ + Yo—s. Dans ce cas, le systéme minimise son énergie en cou-
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F1G. 2.2 : Schéma illustrant les trois modes de croissances : (a) croissance couche par
couche (Frank-van der Merwe), (b) croissance tridimensionnelle (Volmer-
Weber) et (c) transition 2D-3D (Stranski-Krastanov)

vrant toute la surface du substrat par la couche. Ce mode de croissance nécessite
des températures de croissance suffisantes pour assurer une mobilité des adatomes
leur permettant de joindre les bords de marches. Ce mode de croissance est gé-
néralement observé dans le cas de I’homoépitaxie de semiconducteurs. On peut
également 'observer dans le cas d’une hétéroépitaxie si la faible différence de pa-
rameétre de maille permet la croissance d’une couche contrainte bidimensionnelle
ou si la différence de parameétre de maille induit la relaxation plastique de la couche
par la formation de dislocations, ce qui était 'objet des travaux de Frank et van
der Merwe [67, 68].

— Le mode de croissance Volmer-Weber [182] correspond lui & une croissance tridi-
mensionnelle dés la premiére monocouche (fig. 2.2b)). Cela correspond a vy <
Yo + Yo—s. La minimisation de ’énergie induit le démouillage de la couche épi-
taxiée, et la formation de gouttes, ou ilots.

— On appelle mode de croissance Stranski-Krastanov [166] la transition d’une crois-
sance bidimensionnelle a tridimensionnelle (fig. 2.2](c)). Il est observé dans le cas
de I'hétéro-épitaxie avec différence de paramétre de maille. Pour comprendre ce
mode de croissance, il est indispensable de rajouter au calcul de I’énergie un terme
d’énergie élastique. L’énergie élastique emmagasinée dans une couche épitaxiale
contrainte est proportionnelle & I'épaisseur de cette couche. Quand cette énergie
devient grande, la couche peut relacher élastiquement la contrainte en formant des
ilots. On appelle épaisseur critique 1’épaisseur déposée au dela de laquelle le ma-
tériau relaxe. On ne peut cependant pas parler de croissance Volmer-Weber dans
la mesure ol une couche de mouillage subsiste a la surface malgré 'apparition
d’ilots.

Les avantages de la technique MBE

Bien que peu utilisée dans le milieu industriel, la technologie de ’épitaxie par jets
moléculaire reste une technique incontournable pour réaliser la croissance de nanostruc-
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tures et particuliérement de semiconducteurs ; voici quelques uns des aspects qui rendent
cette technique intéressante dans le cadre du développement de nouveaux matériaux ou
interfaces.

— La pression résiduelle, extrémement faible, permet de limiter au maximum la
contamination des échantillons, et de réaliser la croissance de couches d'une grande
pureté et d’une grande qualité cristalline. De plus cela autorise aussi 'utilisation
d’outil de caractérisation in situ pendant la croissance, utilisant des faisceaux
électroniques ou de rayons X telles que le RHEED, ou la diffraction de rayons X.

— Les faibles vitesses de croissance (de 'ordre du nm/min) permettent un excellent
controle des épaisseurs déposées, avec une précision inférieure a la monocouche
atomique. De plus, il est ainsi possible de réaliser des hétérostructures de trés bonne
qualité, telles que des puits quantiques ou des miroirs de Bragg pour 'optique.

— Les basses températures de croissance limitent la diffusion de surface, ainsi que
I'interdiffusion aux interfaces. On peut alors réaliser des couches hors de ’équilibre
thermodynamique ce qui s’avérera extrémement important pour la croissance des
couches de GeMn.

2.1.2 Le bati d’épitaxie par jets moléculaires

Tous les échantillons présentés dans ce manuscrit ont été réalisés sur un bati ultravide
RIBER 2300 connecté via des modules ultravides a un sas d’introduction d’un coté, et
a une chambre de diffraction de rayons X (SUV) sous ultravide également, et implantée
sur la ligne de lumiere BM32 de 'ESRF. Le vide de la chambre d’épitaxie est assurée
par une pompe turbo-moléculaire, une pompe ionique, ainsi qu'un panneau cryogénique
dans lequel circule de I'azote liquide. Grace a ce systéme de pompage, on atteint un
vide résiduel dans la chambre inférieur & 3x10~"Torr. L’introduction d’échantillons
dans la chambre se fait aprés passage successif dans un premier sas ot 'on fait un vide
primaire, une boite a gants sous atmosphére d’azote, dans laquelle on peut réaliser des
traitements chimiques avant dépot, puis un sas pompé a 1x10~"Torr par une pompe
turbo-moléculaire et un module de transfert ot la pression est de 1x10~?Torr . Le vide
dans toute la ligne de modules de transfert, de 'ordre de 1x107°Torr est assuré par
des pompes ioniques. Ainsi, il est possible de réaliser une introduction d’échantillons
relativement rapidement, tout en conservant dans la chambre de dép6t un excellent
vide.

2.1.3 Les sources

Le bati d’épitaxie qui a été utilisé est équipé de différents modéles de sources pour
pouvoir déposer aussi bien des matériaux semiconducteurs, que des diélectriques et des
métaux. Certaines sources sont dédiées au dopage des semiconducteurs. Dans le cadre de
ce manuscrit, les sources qui nous intéressent sont les sources d’évaporation de germa-
nium et manganése, et dans une moindre mesure la cellule d’évaporation d’aluminium
et le canon d’évaporation de silicium. Les sources d’évaporation de germanium et man-
ganése sont des cellules a effusion dites de Knudsen (cf. fig. 2.3).
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Filaments

Creuset

F1G. 2.3 : Représentation schématique d’une cellule d’évaporation de Knudsen a double
filament

Ces cellules sont constituées d’'un creuset en nitrure de bore pyrolitique (PBN) de
forme allongé, au fond duquel se trouve la charge de matériau a évaporer. Un filament
permet le chauffage du creuset, et un thermocouple en contact avec le creuset permet
le controle de la température de la charge. L’évaporation des matériaux est controlée
par la température des cellule et 'ouverture des caches situés devant les cellules. Dans
la pratique, pour les deux cellules utilisées, on dispose de deux filaments, situés en bas
et en haut du creuset de sorte que I'on peut surchauffer la partie haute du creuset
pour éviter la recondensation de la vapeur de germanium ou manganeése. La géométrie
particuliére des cellules de Knudsen permet I’établissement d’un équilibre solide-vapeur
du matériau a évaporer (ou liquide-vapeur si 'on est au dessus du point de fusion). Le
fait que I'on puisse considérer étre a I’équilibre thermodynamique dans la cellule nous
permet de relier de facon simple la pression partielle du matériau a évaporer (égale a
la pression de vapeur saturante au niveau du creuset) avec la température de la charge.
L’évolution de la pression de vapeur saturante avec la température est donnée par la
relation de Clapeyron

In(Put) = —ﬁ;{e + cte (2.1)

oll Py, est la pression de vapeur saturante, R la constante des gaz parfaits, 7' la tem-
pérature en Kelvin, et AH, 'enthalpie de vaporisation du matériau (que 1’on supposera
constante dans la gamme de température considérée).

Sur la figure on a représenté la pression de vapeur saturante en fonction de la
température dans un graphe In(P) = (1) pour les éléments germanium et manganése.
L’intérét de connaitre cette relation réside dans le fait que le flux incident sur ’échan-
tillon est strictement proportionnel a la pression partielle dans la cellule et donc a la
pression de vapeur saturante. Le rapport entre les deux est uniquement fonction de la
géométrie de la cellule et de la chambre d’épitaxie. La loi décrivant I'évolution du flux
avec la température est donc a un facteur multiplicatif prés la méme que pour la pression
de vapeur saturante, et peut donc s’écrire sous la forme :
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F1G. 2.4 : Diagramme théorique présentant la pression de vapeur saturante (échelle loga-
rithmique) en fonction de la température (échelle inverse) pour les éléments
germanium et manganése. Ces courbes ont été calculées a partir de la relation
pour les valeurs suivantes issues de la littérature : AHS® = 343 kJ.mol ™!
et AHM™ = 218 kJ.mol™! et en prenant comme référence la pression de va-
peur saturante a la température de fusion de chacun des deuz éléments

_AHe

b = e BT (2.2)

ou & est le flux d’atomes incidents et o une constante positive liée a la géométrie.

Calibration des sources

Pour la calibration réelle des sources, on dispose de deux moyens pour remonter a la

courbe expérimentale ®(Tiepue) :

— Le premier consiste & utiliser une jauge de type Bayart-Alpert située sur le bras
manipulateur. En placant cette jauge devant une cellule, on peut mesurer la pres-
sion totale, et par différence avec la pression résiduelle, la pression partielle de
I’élément évaporé dans le flux de la cellule. L’évolution de cette pression avec
la température de la cellule nous donne la loi d’évolution du type décrit par
I’équation On obtient grace a cette méthode I'enthalpie AH, de vaporisa-
tion (AHY® = 314 kJ.mol ™ et AHM™ =195 kJ.mol1) qui est du méme ordre de
grandeur que les valeurs issues de la littérature, mesurées aux points de fusion, et
qui ont permis le tracé des courbes de la figure 2.4

— Pour obtenir une valeur absolue du flux d’atome arrivant sur la surface de I’échan-
tillon, il est nécessaire de faire une mesure des quantités déposées sur une surface.
On peut pour le germanium utiliser les oscillations du RHEED lors de la croissance
de Ge sur Ge(111) qui nous donne une mesure extrémement rapide et précise
de la vitesse de dépot (cf. partie [2.1.5)) ; cette vitesse de croissance peut ensuite
étre vérifiée ex situ par des mesures d’épaisseur en réflectivité de rayons X ou
microscopie électronique en transmission. Pour le manganése en revanche, on ne
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quantifie pas directement la quantité de manganése déposée, mais la concentra-

tion de manganése dans une couche de GeMn dont la vitesse de croissance de

germanium est connue. Cette quantification a été réalisée par deux méthode : la

fluorescence de rayons X (EDX) dans un microscope électronique a balayage et la

retrodiffusion Rutherford (RBS). Ces deux méthodes présentent des incertitudes

sur la concentration de ’ordre du pourcent, et donnent des résultats comparables.

Connaissant la loi d’activation qui régit I’évolution de flux avec la température, on

peut a partir de quelques points expérimentaux extrapoler les vitesses de dépot de ger-
manium et manganése dans une large gamme de température.

La source de silicium est d’un type complétement différent. L’évaporation du silicium
requiert des températures telles que le chauffage par conduction dans un creuset est
inapproprié. La technique utilisée consiste donc a chauffer une charge de silicium par
bombardement avec un faisceau électronique de 100mA accéléré par une tension de
10 kV. Cette technique permet d’obtenir localement sur la charge des températures
suffisantes pour permettre son évaporation. Le controle de la vitesse de dépot du silicium
se fait grace a une balance a quartz située dans le flux du canon d’évaporation. On ne
détaillera pas plus le fonctionnement de cette source dans la mesure ou elle n’a été que
peu utilisée dans le cadre de ce travail de thése.

2.1.4 Le porte-échantillon

Dans notre systéme MBE, les échantillons sont fixés sur un porte-échantillon en
molybdéne appelé molybloc. Ce molybloc est ensuite fixé mécaniquement sur un bras
manipulateur équipé d’un four (filament de tungsténe) permettant un chauffage par
conduction (jusqu’a 500°C) et par bombardement électronique (jusqu’a 1000°C). Un
thermocouple de type K (chromel-alumel) en face arriére du molybloc assure le controle
de la température.

La fixation de 1’échantillon sur le molybloc peut étre soit mécanique (I’échantillon
est alors maintenu par des pattes en molybdéne et des vis en tantale), soit par col-
lage (c’est alors une fine couche de métal liquide ou solide qui assure la cohésion de
I’échantillon avec le molybloc). La deuxiéme solution permet un meilleur controle de
la température, mais proscrit 1'utilisation de hautes températures (>600°C). L’épitaxie
du germanium dopé manganése ne requérant pas de hautes température et exigeant un
controle précis de la température de croissance, la solution adoptée a été celle du collage
& l'indium. Cependant, malgré cette technique de fixation des échantillons, le controle
de la température du substrat reste relativement imprécis, dans la mesure ou il dépend
de la qualité inégale du contact thermique entre le thermocouple et le molybloc, ainsi
que de variations trés faibles de la géométrie du molybloc. La simple rotation du moly-
bloc dans le plan de I’échantillon peut induire des modifications de la température lue
au thermocouple de l'ordre de la dizaine de degrés. Pour cette raison, nous avons pris
le parti de réguler non la température lue au thermocouple mais la puissance du four,
en utilisant des temps de stabilisation thermique suffisamment longs pour assurer une
température constante.
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2.1 L’épitaxie par jets moléculaires, une technique adaptée a 1’élaboration des
nanostructures

2.1.5 Caractérisation structurale in-situ : le RHEED

Le RHEED (Reflexion High Energy Electron Diffraction) s’est clairement imposé
comme ’outil de caractérisation indissociable de I’épitaxie par jets moléculaire. En effet,
cette technique in situ permet de caractériser des échantillons sans en interrompre la
croissance. De plus elle donne accés a des informations précieuses telles que la structure
cristalline, sa qualité, le paramétre de maille, la vitesse de dépot, 1’état de surface ...

Ecran|phosphorescent

Réseau réciproque
de |a surface

FiG. 2.5 : Schéma de fonctionnement du RHEED : un faisceau d’électrons de haute
énergie est diffracté en réflexion sur une surface. Le cliché recueilli est la
projection sur un écran phosphorescent de ['intersection du réseau réciproque

de la surface avec la sphére d’Ewald. (d’apres [10])])

Le fonctionnement du RHEED est relativement simple, bien que I'interprétation des
clichés puisse étre beaucoup plus complexe. Un canon envoie un faisceau d’électrons de
haute énergie (20 kV dans notre cas) en incidence rasante sur la surface de ’échantillon.
L’angle trés faible (0.5° - 3° ) entre le faisceau et la surface de I’échantillon ne permet pas
aux électrons incidents de pénétrer dans la matiére au dela de quelques plans atomiques.
On a ainsi une sensibilité exclusive a la surface de 1’échantillon.

Le cliché de diffraction issu de l'interaction entre les électrons et la surface de I’échan-
tillon peut étre visualisé sur un écran phosphorescent, et enregistré numériquement via
une caméra. Ce cliché correspond a la projection sur I’écran de l'intersection entre la
sphére d’Ewald avec le réseau réciproque de la surface. Comme on le sait, le réseau
réciproque d’un cristal est un réseau tridimensionnel de points. Ici, il s’agit du réseau
réciproque d’une surface cristalline : on obtient donc un réseau bidimensionnel de tige
semi-infinies comme le montre la figure [2.5] Dans le cas idéal d’une surface parfaitement
2D et d’un faisceau électronique monocinétique non divergent, les tiges de diffractions
sont infiniment fines, et ’épaisseur de la sphére d’Ewald est nulle ; 'intersection de la
sphére d’Ewald avec le réseau réciproque de la surface nous donnerait des taches infi-
niment fines réparties sur un anneau. Cependant, la divergence du faisceau ainsi que
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F1G. 2.6 : Schémas représentant les clichés RHEED dans les configurations suivantes :
(a) surface bidimensionnelle dont les terrasses sont plus grandes que la lon-
gueur de cohérence du RHEED (~ 10 — 100 nm); (b) surface bidimension-
nelle dont la taille des terrasses est faible devant la longueur de cohérence du
RHEED : le cliché est constitué de tiges allongées; (¢) surface tridimension-
nelle : la diffraction se fait toujours par réflexion sur la surface mais aussi
par transmission G travers les aspérités présentes sur la surface ce qui en-
gendre un cliché dont [intensité est modulée le long des tiges de diffraction,
allant méme jusqu’a la formation de points (d’apres [31])

sa non monochromaticité augmente 1'épaisseur de la sphére d’Ewald. De plus, les im-
perfections de la surface tendent & augmenter le rayons des tiges. Tout ceci induit un
allongement des taches de diffraction, si bien qu’on voit généralement des tiges, ou au
moins des taches allongées sur ’écran du RHEED. La rotation de I’échantillon dans son
plan permet I'étude des clichés de diffraction dans tous les azimuths.

La premiére information que I'on peut tirer d’un cliché RHEED concerne la cristalli-
nité de la surface. En effet, on est capable assez facilement de remonter aux symétries
de la surface, ainsi qu’au rapport de paramétre de maille entre les différentes directions.
On peut ainsi avoir une idée précise de la structure du matériau que 1’on épitaxie. La
sensibilité aux quelques monocouches supérieures nous permet aussi d’identifier 'arran-
gement des adatomes sur la surface qu’on appelle reconstruction de surface (§ . Dans
le cas de ’hétéroépitaxie, on est capable d’observer dans I’évolution des clichés RHEED,
la relaxation du paramétre de maille, qui se traduit par un changement de la distance
entre les raies.

De plus, la modulation d’intensité le long d’une tige de diffraction va nous renseigner
sur la rugosité de la surface, comme illustré figure [2.6
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2.2 La microscopie électronique en transmission
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F1G. 2.7 : Origine des oscillations du RHEED (a4 gauche), et oscillations expérimen-
tales(a droite) mesurées pendant la croissance d’une couche de germanium
sur Ge(111), la courbe bleue correspondant a lintensité de la réflexion spé-
culaire, et la courbe rouge a l'intensité d’une tache diffractée (110).

Pour finir, le RHEED est un excellent outil pour mesurer la vitesse de dépot d'un
matériau monocristallin. Harris et al en 1981 ont montré que dans le cas d'une crois-
sance 2D couche par couche (Frank-van der Merwe), 'intensité des taches de diffraction
oscille. On peut directement relier la période de ces oscillations au temps qu’il faut pour
déposer une monocouche. Comme on le voit sur la figure quand une monocouche est
compléte, I'intensité diffractée est maximum, alors que si elle n’est qu’a moitié pleine,
la rugosité de la surface augmente la diffusion ce qui se traduit par la diminution de
I'intensité des taches diffractées.

2.2 La microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission (TEM) est clairement devenue une tech-
nique incontournable dans I’étude des nanomatériaux et des couches minces. Dans le
cadre de cette thése, on a utilisé cet outil pour deux applications spécifiques :

— L’analyse structurale des échantillons a été réalisée par microscopie électronique en
transmission en faisceau paralléle, de facon conventionnelle, et en haute résolution
ainsi que par diffraction électronique en transmission.

— L’analyse de la structuration chimique des échantillons a nécessité les techniques de

spectroscopie de perte d’énergie d’électrons (EELS) et d’images filtrées en énergie
(EFTEM)

2.2.1 Optique électronique : quelques bases

L’idée de pouvoir réaliser de 'optique avec des électrons repose sur la nature ondula-
toire des électrons. En effet, un faisceau électronique peut étre décrit par une onde dont
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la longueur d’onde est définie par A = % ou h est la constante de Planck et p la quantité
de mouvement. Dans le cas des électrons de haute énergie (= 100 kV) il est nécessaire
de prendre en compte les corrections relativistes ce qui nous donne

B h
\/QmoeV(l—l— v

2moc?

A

(2.3)

ou V est la tension d’accélération du microscope. Pour les tensions d’accélération utili-
sées dans ces travaux, a savoir 300 kV et 400 kV, on obtient respectivement des longueurs
d’ondes de 1.97 pm et 1.64 pm. A ces longueurs d’onde, les interactions électrons-matiére
ne rendent possible ’'observation en transmission que pour des échantillons dont I’épais-
seur est inférieure a la centaine de nanomeétres. C’est ce qui justifie les procédures de
préparation d’échantillons qui seront vues dans la partie

2.2.2 Le microscope : description de ’'instrument

De la méme fagon qu’en optique conventionnelle, trois éléments sont indispensables
pour pouvoir réaliser de I'optique électronique : une source, un systéeme de lentilles et
un détecteur.

Les sources d’électrons

Il existe deux familles de sources d’électrons :

— les canons thermo-électroniques qui sont constitués d’un filament chauffé. Ce fila-
ment peut étre en tungsténe (W) ou en hexaborure de lanthane(LaBg)

— les canons & émission de champ (FEG) pour lesquels il n’est pas nécessaire de
chauffer le filament. Celui-ci est constitué d’une pointe métallique dont le rayon de
courbure, extrémement faible induit des champs intenses au voisinage de 'apex de
la pointe, ce qui permet ’éjection d’électrons par émission de champ. Ces canons
permettent une augmentation significative de la brillance et de la cohérence du
faisceau électronique par rapport aux filaments thermo-électroniques.

Les lentilles

L’équivalent de la lentille en verre de 'optique traditionnelle est la lentille électroma-
gnétique en optique électronique. Ces lentilles sont constituées d’un bobinage en cuivre
produisant un champ magnétique qui est reconcentré par l'intermédiaire de piéces po-
laires. LLe champ magnétique généré par les lentilles permet de modifier les trajectoires
électroniques d’une facon relativement similaire & la déviation des rayons lumineux par
des lentilles classiques. De plus la distance focale des différente lentilles peut étre modi-
fiee par la variation du courant dans le bobinage en cuivre.

Il existe plusieurs jeux de lentilles dans un microscope électronique & transmis-
sion. Citons les lentilles condenseurs qui permettent de former un faisceau paralléle
ou convergent avant I’échantillon, la lentille objectif, située juste aprés I’échantillon, les
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FiG. 2.8 : Schéma de la colonne d’un microscope électronique en transmission. La
configuration de gauche correspond au mode diffraction, alors que celle de
droite correspond au mode image

lentilles intermédiaires et projecteurs qui permettent la formation des images. Toutes
ces lentilles possédent des imperfections et générent des aberrations comme en optique
traditionnelle. Certaines de ces aberrations sont corrigées grace a des multipoles. Il est
important de remarquer qu’aux énergies mises en jeu, la longueur d’onde n’est plus le
facteur limitant la résolution du microscope (contrairement a 'optique visible). Ce sont
bien les aberrations qui conditionnent la résolution limite du microscope.

Le détecteur

Il existe de nombreux détecteurs sur les microscopes électroniques en transmission.
Pour réaliser de I'imagerie dans des conditions conventionnelles ou en haute résolution,
on utilise généralement une caméra CCD dans I’axe de la colonne optique du microscope
(ou anciennement des films photographiques). Pour sélectionner les électrons en fonction
de leur énergie, il est possible de collecter les électrons dans un spectrométre (cf. .
Sur des microscopes récents équipés d’un mode balayage, on peut également utiliser un
détecteur annulaire a grand angle (HAADF) de fagon a collecter les électrons diffusés a
grand angle dont la quantité dépend du numéro atomique (Z) des atomes diffuseurs.

2.2.3 Diffraction électronique

Avant méme d’aborder la formation des images, il est nécessaire de présenter la dif-
fraction électronique. En effet, la technique de diffraction électronique est une technique
a part entiére de la microscopie électronique en transmission, mais les phénoménes de
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diffraction sont également responsables d’une partie du contraste observé en microscopie
conventionnelle et en haute résolution.

Sans entrer dans les détails de la diffraction électronique en transmission, nous allons
en décrire trés briévement le fonctionnement. Il s’agit ici d’une technique de diffraction
en transmission. Le faisceau traverse l’échantillon et va diffracter sur des familles de
plans vérifiant la loi de Bragg, ie 2dsin 6 = nA.

Le rayon de la sphére d’Ewald étant grand devant les distances caractéristiques de
I’espace réciproque, on va observer sur I’écran un grand nombre de taches de diffraction
correspondant généralement a plusieurs zones de Laue. Ce cliché de diffraction élec-
tronique nous renseigne sur la structure cristalline dans le plan orthogonal au faisceau
d’électrons. En insérant un diaphragme de sélection d’aire, il est possible d’observer le
cliché de diffraction associé a une zone précise de I’échantillon et d’identifier ainsi les dif-
férentes phases cristallines. A I'inverse, 'insertion d’un diaphragme objectif dans le plan
de diffraction permet si ’on repasse en mode image de visualiser les zones correspondant
a cette diffraction.

2.2.4 Microscopie électronique conventionnelle

Par microscopie conventionnelle, on entend généralement microscopie en contraste
d’amplitude. Pour cela, on limite le nombre de faisceaux diffractés participant a la for-
mation de I'image a un faisceau. On incline ’échantillon de fagon a n’avoir qu'une famille
de plans {hkl} en condition de diffraction, puis on sélectionne a 1’aide du diaphragme
objectif le faisceau transmis ou diffracté. Si le faisceau sélectionné est le faisceau trans-
mis, on parle d’image en champ clair. Si ¢’est un faisceau diffracté, on parle de champ
sombre. Cette technique simple d’imagerie permet de mettre en évidence de petits écarts
aux conditions de Bragg. On peut ainsi visualiser des défauts dans un matériau cristal-
lin, et particuliérement des dislocations. Dans le cas de la superposition de deux cristaux
dont les parameétres de maille ou les orientations sont différents, on est aussi capable en
microscopie conventionnelle, et cela sans haute résolution, de mesurer la différence de
paramétre de maille entre les cristaux grace aux figures de Moirés issues de la superpo-
sition des deux réseaux.

2.2.5 La microscopie haute résolution

En microscopie électronique en transmission haute résolution (HRTEM), on cherche
a observer la matiére & des échelles inférieures a la distance interatomique. A ces échelles,
I'interaction d’une onde plane électronique avec une fine couche de matiére peut étre
assimilée & la traversée d’'un objet de phase, c’est a dire que sa seule influence sur
I'onde électronique sera la modification de sa phase. La récupération de l'information
de phase doit permettre de remonter a la structure de 1'objet diffusant/diffractant avec
lequel le faisceau électronique a interagi. Cette information de phase qui était perdue en
microscopie conventionnelle (en contraste d’amplitude) peut étre récupérée a condition
de garder des faisceaux diffractés en plus du transmis. De plus, pour réaliser des clichés
haute résolution, il est nécessaire d’aligner 1’échantillon de sorte que I'axe optique du
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microscope soit confondu avec un axe de haute symétrie du cristal appelé aze de zone.
L’interférence du faisceau direct avec les faisceaux diffractés va alors donner dans le
plan image un cliché appelé image haute résolution. Contrairement aux idées recues,
la microscopie électronique en transmission haute résolution ne donne pas strictement
une image des atomes, mais bien une figure d’interférence qui pour étre parfaitement
interprétée nécessite le recours a la simulation du cliché. Cependant, dans la majorité des
cas, on se contentera du cliché brut, qui donne en général une bonne idée de la structure
cristalline, de ses symétries, des distances interatomiques et des défauts cristallins.

2.2.6 La spectroscopie de pertes d’énergie d’électrons : EELS

Au-dela des techniques d’imagerie pure, un microscope électronique permet égale-
ment par des méthodes spectroscopiques de remonter a des informations liées a la nature
chimique des éléments. En effet, si 'on a tenu compte jusqu’a présent uniquement de
la diffusion élastique des électrons dans la matiére, il existe également des processus
de diffusion inélastique. Ainsi, certains électrons vont interagir avec les atomes pré-
sents dans ’échantillon, et perdre une partie de leur énergie. Cette énergie peut étre
transférée au matériau sous forme de plasmons (<50eV), ou par excitation de certains
niveaux atomiques . De I'excitation de ces niveaux atomiques résulte une désexcitation
qui s’accompagne par 1’émission de rayons X ou d’électrons Auger. Deux techniques per-
mettent de retirer de 'information de ces interactions dans un microscope électronique
en transmission :

— la spectroscopie des rayons X issus de 1’échantillon (EDX : Energy Dispersive X-
ray spectroscopy) nous renseigne sur la nature des atomes présents sous le faisceau
électronique. En effet, le spectre d’émission de rayons X est spécifique a chaque
atome et permet de les identifier de facon précise. Cette technique permet égale-
ment une quantification des espéces présentes dans I’échantillon, et une localisation
de celles-ci, pour peu que le microscope soit équipé d’un mode balayage (STEM :
Scanning Transmission Electron Microscopy). On ne détaillera pas cette technique
dans ce manuscrit

— la spectroscopie de perte d’énergie d’électrons(EELS) qui consiste a réaliser la
spectroscopie des électrons ayant traversé 1’échantillon. L’énergie qu’ils ont per-
due nous renseigne sur les atomes avec lesquels ils ont interagi. Nous allons en
approfondir le fonctionnement ici.

Le spectromeétre

Pour réaliser de la spectroscopie EELS, le microscope électronique doit étre équipé
d’un spectrométre dans le prolongement de la colonne (fig. .

Ce spectrométre est constitué d’un prisme magnétique permettant de séparer spatia-
lement les électrons en fonction de leur énergie, et d'une fente, d’ouverture et de position
variables, située aprés le prisme. Cette fente permet de sélectionner des électrons possé-
dant une énergie donnée. Une caméra CCD située aprés la fente permet de recueillir les
électrons qui passent a travers la fente. Pour faire varier I’énergie des électrons collectés,
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FiG. 2.9 : Schéma d’un spectrométre post-colonne; le prisme magnétique permet de
séparer les électrons selon leur énergie[76]

on peut faire varier la position de la fente, ou faire varier la déviation des électrons
dans le prisme en modifiant I'intensité du champ dans celui-ci. Grace a cet instrument,
on peut réaliser de la spectroscopie, ie 'acquisition du nombre d’électrons en fonction
de leur énergie, ol bien de 'imagerie filtrée, ce qui permet de tracer des cartographies
chimiques.

La spectroscopie

En EELS, I'information importante n’est pas réellement ’énergie des électrons, mais
plutot I'énergie qu’ils ont perdu en diffusant inélastiquement dans I’échantillon. C’est
pourquoi on parle de spectroscopie de perte d’énergie.

Dans un spectre EELS (fig. , on distingue plusieurs parties :

— Le premier pic, le plus intense, correspond aux électrons n’ayant pas subi de col-

lision inélastique avec la matiére. Ces électrons ont I’énergie du faisceau incident.
Ce pic est généralement appelé zero-loss car il correspond a des pertes nulles.

— Viennent ensuite les pics de plasmons (<50eV) : ces pics correspondent a l'exci-
tation de modes de vibration collective des électrons de valence du matériau. Il
est & noter que plus une lame est épaisse, plus l'intensité des pics de plasmons est
importante.

— On trouve ensuite les pertes correspondant aux interactions spécifiques a chaque
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F1G. 2.10 : Ezemple de spectre EELS. On distingue (par ordre croissant de perte d’éner-
gie) : le pic élastique (zero-loss), un pic de plasmons, puis les pics de perte
liés aux transitions électroniques dans le matériau sondé, ici Mn et Ge.

espéce chimique. La structure de ces pics dépend de la raie observée (K, L ou M)
de 'atome. De plus la structure fine des pics (EXELFS) permet de remonter a des
informations d’environnement chimique, ou de distance interatomique au méme
titre que PTEXAFS le permet pour les rayons X. De I'intensité entre les différentes
raies correspondant aux différents éléments chimiques dans I’échantillon, on peut
également remonter aux concentrations des éléments contenus dans 1’échantillon.

L’imagerie filtrée : EFTEM

L’imagerie filtrée nécessite généralement une connaissance du spectre EELS de I’échan-
tillon. Connaissant les différents éléments dans ’échantillon et leur spectre de pertes,
on va réaliser les images correspondant a des électrons ayant perdu une énergie donnée.
En acquérant des images a I'un des seuils d’un élément, on va collecter majoritairement
les électrons ayant interagi avec cet élément. Une série d’'images autour du seuil, nous
permet de séparer les électrons ayant réellement interagi avec les atomes considérés, du
fond continu ce qui donne accés a des cartographies chimiques des éléments présents
dans I’échantillon.

2.2.7 La préparation d’échantillons

Pour pouvoir utiliser les techniques citées précédemment et particuliérement la spec-
troscopie et la haute résolution, il est nécessaire de disposer de lames cristallines extré-
mement fines (<100 nm). Pour cela, il existe plusieurs techniques. Nous détaillerons ici
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celles qui ont été utilisées pendant ce travail de thése.

Préparation de vues transverses

(@ (b) (©
Colle

s

Film
Substrat

0.5mm

Art +

@

Fi1G. 2.11 : Schéma illustrant la préparation d’un échantillon en vue transverse pour la
microscopie électronique en transmission (d’apreés [146]]).

2,5 mms

(d)

U

Par vue transverse ou cross section, on entend (pour I’étude des couches minces)
une observation pour laquelle la direction du faisceau électronique est dans le plan de
la couche. Pour cela, on réalise un amincissement de sorte que le plan de la lame mince
soit perpendiculaire au plan de la couche. La procédure est la suivante :

— pour protéger le film qui est a la surface de I’échantillon, on coupe ’échantillon

en deux parties (fig. 2.11)(a)) de 3 x 2.5 mm environ que I'on colle face contre face
(b).

— on utilise ensuite une scie a fil diamanté pour couper dans ce “sandwich” des
tranches de 0.5 mm (c)

— ces tranches sont alors polies sur les deux faces jusqu’a des épaisseurs inférieures
a 30 pm (d), puis collées sur une rondelle de cuivre de 3 mm de diamétre (e).

— lamincissement est alors terminé par abrasion ionique simultanée sur les deux
faces, sous faisceau d’Art a 3 kV incliné de £7°. On amincit jusqu’a ce qu’un trou
soit percé au milieu du joint de colle (f). On dispose alors de zones extrémement
fines (quelques dizaines de nanométres) sur les bords du trou.

Préparation de vues planes

Il s’agit cette fois d’observer I’échantillon par le dessus, ie perpendiculairement au
film. L’amincissement se fait cette fois de telle sorte que le plan de la lame mince soit
paralléle avec le plan de la couche. Le travail d’amincissement consiste donc principa-
lement & supprimer le substrat. Pour cela, on a utilisé dans ce travail une méthode
chimique. Contrairement a la méthode énoncée pour la préparation de vue transverse
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qui est valable pour la plupart des matériaux solides, celle énoncée ici ne concerne que
les matériaux sur substrats germanium.

— DI’échantillon est poli en face arriére jusqu’a des épaisseurs de 'ordre de 30um

— une attaque chimique avec une solution constituée de 40% de H3PO4(80%) et 60%
d’Hy04(30%) permet d’amincir ’échantillon (toujours en face arriére) avec des
vitesses d’attaque de l'ordre de 1ym.min~*

— l'attaque par cette solution est relativement inhomogéne, et plus active au niveau
des défauts de polissage (rayures ...). On obtient ainsi de nombreux trous dans
I’échantillon. Les zones en bord de trou ont généralement des épaisseurs de I'ordre
de la centaine de nanométres.

— I’échantillon est alors décollé du pyrex et collé sur une rondelle de cuivre.

— compte tenu de la contamination résultant du traitement chimique, une légére
abrasion ionique peut étre nécessaire pour nettoyer la surface de I’échantillon avant
I’observation au microscope.

2.3 Caractérisation par utilisation des rayons X

L’utilisation des rayons X dans la caractérisation des matériaux tient principalement
a leur petite longueur d’onde. En effet, si la résolution de l'optique conventionnelle est
limitée par les longueurs d’onde du visible (400-800 nm), l'utilisation de rayons de plus
haute énergie permet de repousser les limites de résolution liées au critére de Rayleigh.
Les rayons X trouvent un intérét dans le fait que leur longueur d’onde est de l'ordre
des distances interatomiques. Ils sont par conséquent un outil privilégié pour ’étude de
la structure des matériaux & 1’échelle atomique. On va s’intéresser & trois phénomeénes
d’interaction entre les rayons X et la matiére qui vont nous permettre de remonter a des
informations structurales des échantillons : la diffraction, la diffusion, et I’absorption.

2.3.1 La diffraction/diffusion des rayons X

La diffraction de rayons X permet via I’étude de I'espace réciproque de remonter
a des informations structurales caractéristiques de ’espace réel : paramétre de maille,
contrainte, morphologie, facettes ... Dans ce travail, on a principalement utilisé deux
géométries permettant de sonder différentes parties de I'espace réciproque : la diffraction
spéculaire (6 — 20), et la diffraction en incidence rasante.

La diffraction spéculaire ou 6 — 20

Dans cette géométrie (fig. [2.12)), on impose un angle w entre le détecteur et la source
tel que cet angle soit le double de celui formé entre la surface et la source (noté ). On a
donc w = 26. Le couple d’angles échantillon-source et détecteur-source a donné son nom

— —
a cette technique : 0 —20. En notant k; et k¢ les vecteurs d’onde des faisceaux incidents
— — —
et diffractés, on définit le moment de transfert par )y = ks — k;. En configuration
—)
0 — 20, Qs est donc perpendiculaire a la surface du cristal, et colinéaire a la direction
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(001) dans le cas d’un cristal orienté (001). En faisant varier 'angle 6 (et donc w = 26),
on parcourt la direction (001) de I'espace réciproque. On parle dans ce cas de scan radial

puisque l'angle entre 67; et I’échantillon est fixe, et sa norme variable. Cette mesure
permet de sonder le paramétre de maille hors plan de I’échantillon, dans le cas d’un
cristal orienté. Dans le cas d’une poudre ou toutes les orientations sont équivalentes,
on obtient un spectre de raies correspondant a toutes les distances inter-réticulaires
du cristal composant la poudre. On peut également mesurer des distances beaucoup
plus importantes que des distances inter-atomiques par cette méthode. Typiquement,
en travaillant avec des angles suffisamment faibles, il est possible de mesurer 1’épaisseur
d’une couche déposée sur un substrat.

Source Détecteur

Fi1G. 2.12 : Diffraction de rayons X en configuration 6 — 20

Dans cette configuration, il est possible de maintenir ’angle w entre le détecteur et
H
la source constant de sorte que ’on fixe la norme du vecteur Qf = 27/d(ooy. En faisant

varier I’angle 6 on fait décrire au vecteur 67; un cercle de rayon 27 /d o). On parle alors
de scan angulaire ou de rocking curve. Dans la diffraction par un monocristal, Ce type
de mesure permet de remonter a la dispersion angulaire pour une famille de plans (001)
donnée ce qu’on appelle mosaicité.

Physique de l’incidence rasante

Pour bien comprendre I'intérét de la géométrie de I'incidence rasante, il est nécessaire
de revenir & la description de I'interaction d’une onde électromagnétique avec la surface
d’un matériau. La propagation d’une onde électromagnétique dans un matériau est régie
par 1’équation d’onde
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(V2 + kin®) .@(r) =0

ou ® est I'amplitude du champ électrique, kg le vecteur d’onde, et n I'indice optique
du matériau. Pour prendre en compte les phénomeénes d’absorption et de réfraction de
I'onde dans le matériau, il est nécessaire de prendre en compte la partie imaginaire de
I'indice en I’écrivant sous la forme

n=1—0+1i0

ou § et [ décrivent respectivement les phénomeénes de réfraction et d’absorption dans
le matériau [90]. Dans le cas du germanium, pour une énergie du faisceau incident de
11keV,onad=06.73x 105 et 3 =1.32 x 107".

Connaissant la contribution de n liée a la réfraction, 0, il est possible d’écrire les
lois de Snell-Descartes décrivant la réfraction d’une onde électromagnétique a 'interface
vide-matiére. En notant «; et ay les angles respectivement incidents et transmis (mesurés
par rapport au plan de la surface), on a (1 — d) cosay = cos ov; . Il existe donc un angle
«; dit critique et noté a,. en dessous duquel il y a réflexion totale. En incidence rasante,
cosa; = 1 —a?/2 , et 'angle critique vaut

a. =20

Ce qui donne un angle critique de 0.21° pour le germanium.

Cependant, il existe bien une onde transmise dans le matériau, dite évanescente, dont
la projection du vecteur d’onde E sur 2z notée k7 est un nombre complexe. La partie
réelle de k7 décrit la propagation de 'onde selon Z alors que sa partie imaginaire décrit
I'extinction de 'onde dans le matériau. Contrairement au cas classique, cette extinction
exponentielle n’est pas liée a 'absorption du matériau. On peut définir la profondeur de
pénétration de 'onde par

l_1_\/§ 1

k) ka4

On a représenté 1’évolution de la profondeur de pénétration en fonction de I'angle
d’incidence au voisinage de I'angle critique en figure 2.13|(a). Comme on le voit, la
profondeur de pénétration varie fortement au voisinage de I'angle critique, pour des
valeurs allant de la dizaine de nanométres au micron. Il est donc possible en choisissant
bien 'angle d’incidence de controler la profondeur de pénétration dans I’échantillon et
donc la zone diffractante ou diffusante.

A partir des équations de continuité des champs électrique et magnétique a l'inter-
face, il est possible de remonter a I’écriture des coefficients de Fresnel, de transmission
et de réflexion. On a ainsi tracé ’évolution du coefficient de transmission en intensité au
voisinage de l'angle critique pour une énergie incidente de 11 keV sur la figure 2.13|(b).

On voit donc que dans une configuration d’incidence rasante, on est capable de
propager une onde de forte intensité, parallélement & la surface, et & une profondeur
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Fi1G. 2.13 : Ewvolution de la profondeur de pénétration (a) et du coefficient de transmis-
sion (b) d’un faisceau de rayons X d’énergie 11 keV dans du germanium
en fonction de l'angle d’incidence «; . L’angle critique o, est symbolisé par
la ligne pointillée

faible et maitrisée. Cela est fortement intéressant puisqu’on peut alors grace a ce faisceau
transmis se propageant au voisinage de la surface, sonder les propriétés de la matiére
avec une extréme sensibilité a la surface.

Cette onde est naturellement sensible & la structure de la matiére, structure cristal-
line, structure chimique ... Il est donc possible d’observer des phénomeénes de diffraction
et de diffusion strictement liés & la couche superficielle dans laquelle se propage le fais-
ceau. On peut ainsi réaliser de la diffraction en incidence rasante (GIXD : Grazing
Incidence X-ray Diffraction) ainsi que de la diffusion en incidence rasante (GISAXS :
Grazing Incidence Small Angle X-Ray Scattering) que nous allons détailler ci-apreés.

Diffraction en incidence rasante (GIXD)

Bien que la géométrie de l'expérience soit radicalement différente de celle utilisée
pour la diffraction spéculaire § — 26, le principe reste conceptuellement assez similaire.
Dans la configuration incidence rasante, on place la source et le détecteur a des angles
extrémement faibles par rapport a la surface (de 'ordre de 0.1°). Les plans de 'espace
réel susceptibles d’étre en conditions de diffractions ne sont plus les plans (001), mais
les plans (hk0). Sur la figure on a représenté un montage typique d’expérience de
diffraction en incidence rasante

Pour I'études des hétérostructures épitaxiées, la diffraction en incidence rasante pré-
sente 'avantage non négligeable de pouvoir mesurer de facon directe le parameétre de
maille dans le plan de la couche et son éventuelle relaxation. En sondant de larges por-
tions du plan (hk0), on peut également tracer des cartographies 2D de ce plan de ’espace
réciproque.
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Source Détecteur

Fi1G. 2.14 : Représentation d’une expérience GIXD

Source

Fi1G. 2.15 : Représentation d’une expérience GISAXS

Diffusion aux petits angles en incidence rasante (GISAXS)

En GISAXS, on travaille généralement dans des conditions d’incidence proches de
celles utilisés en GIXD, c’est & dire proche de ’angle critique, de facon a augmenter la
sensibilité & la surface. En revanche, on ne sonde pas du tout la méme zone de ’espace
réciproque. Le GISAXS nous renseigne sur la structure de ’espace réciproque au voisinage
de Dorigine du réseau réciproque, c’est a dire pour des angles trés faible entre la source
et le détecteur (voisins de l'angle critique). A ces angles, on n’est plus sensible & la
diffraction par les plans atomiques, mais par la diffusion induite par des structures plus
grosses (10-100 nm). Pour cela, on n’utilise pas un détecteur ponctuel ou linéaire comme
en diffraction mais plus généralement un détecteur bidimensionnel (caméra CCD) placé
dans 'axe du faisceau incident, et situé le plus loin possible de I’échantillon de fagon a
augmenter la résolution a I'origine du réseau réciproque.

On peut montrer que 'intensité diffusée pour un vecteur de transfert ¢ est donnée
par

I(7) = KNF(7)S(T)T(ay) (2.4)

avec
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F(q) et S(7) les facteurs de forme et de structure correspondant respectivement
a la transformée de Fourier de la forme de l'objet diffusant et a la fonction de
corrélation entre les objets diffusants.

K une constante
N le nombre d’objets diffusants
T'(ay) le coefficient de Fresnel en transmission

Dans I'é¢tude des surfaces, le GISAXS est trés complémentaire d’autres techniques
comme la diffraction de rayons X, ou l'imagerie en champ proche (AFM/STM).

— Le GIsAXS ne donne pas d’information sur la structure cristalline. Cependant,
il permet de remonter & la morphologie d’objets de taille nanométrique : taille,
forme, facettes, corrélations spatiale entre les nano-objets.

— Contrairement a la diffraction de rayons X, cette technique permet de sonder les
propriétés morphologiques des objets aussi bien cristallin que désordonnés

— Contrairement aux techniques d’imageries en champ proche, le GISAXS est sensible
a des objets enterrés

2.3.2 Spectroscopie EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine
Structure)

La technique EXAFS est une technique de spectroscopie d’absorption des rayons X
qui permet de remonter a ’environnement local d’un élément donné dans un matériau.
L’approche “moderne” de 'EXAFS a commencé avec Sayers [I58] en 1971. Depuis, un
nombre considérable d’articles de revue ont été rédigé sur cette technique [112] 152, 123]
auxquels le lecteur interessé pourra se référer pour une description plus détatillée de la
technique. De plus, les applications de cette technique en physique des matériaux sont
nombreuses et on pourra se référer a article de Boscherini [19] sur application de cette
technique dans le domaine des semiconducteurs.

Principe de la spectroscopie EXAFS

On définit généralement le coefficient d’absorption d’un matériau g par la loi de
Beer-Lambert I = [yexp(—puz), ou Iy est 'intensité d’une onde électromagnétique in-
cidente, et I est 'intensité de 'onde a la profondeur z. Dans le domaine des rayons
X, ce coefficient d’absorption dépend fortement de I’énergie du faisceau incident et des
éléments constituants le matériau absorbant.

Pour comprendre cette dépendance, il est nécessaire de revenir aux interactions fon-
damentales rayonnement-matiére responsables de I'absorption d’'un photon X par un
atome. Un atome peut absorber un photon X si I'énergie de celui ci est suffisante pour
lui permettre d’éjecter un électron de coeur (dans le cas du seuil K) vers le continuum.
On observe donc une augmentation brutale du coefficient d’absorption pour I'énergie
correspondant au seuil considéré. Dans le cas d’un atome isolé (gaz), la décroissance
du coefficient d’absorption aprés seuil se fait de facon monotone. Cependant, dans le
cas d’'un matériau solide on peut observer des oscillations de I’absorption au dessus
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du seuil. Pour expliquer ce phénoméne, il faut s’intéresser aux interactions que subit
un photo-électron une fois qu’il a été éjecté de son niveau de coeur. On peut décrire
ce photo-électron comme une onde électronique. Cette onde émise par un atome dit
absorbeur (puisqu’il absorbe le photon X) peut interagir avec les atomes environnants
(que I'on appellera atomes diffuseurs), et étre réfléchie moyennant un déphasage dépen-
dant de la nature de ’atome diffuseur. L’onde électronique issue de I'atome absorbeur
et 'onde diffusée peuvent interférer de facon a former une nouvelle onde électronique
. On peut voir cela comme l'interférence quantique du photo-électron avec lui méme
aprés diffusion sur un atome voisin. La dépendance périodique de ce phénoméne avec
I’énergie du photo-électron (qui dépend elle-méme de ’énergie du faisceau X incident)
est responsable des oscillations du coefficient d’absorption. On décrit I’environnement
local de ’atome absorbeur comme des couches concentriques contenant N; atomes a
une distance R; de I'atome absorbeur avec une distribution de distance ;. On définit
d’autre part (expérimentalement ou par le calcul) le coefficient de réflexion sur I'atome
diffuseur i. L’équation EXAFS décrivant 1’évolution de la structure fine peut alors s’écrire
en intégrant tous les événements de diffusion autour de ’atome absorbeur :

N; —2k202 ,—2R; /\(k) (K
x(k) = Z € ekR? 1il )sin(2k’Ri+5i(k’)) (2.5)
ou
— 2kR; + 6;(k) traduit le déphasage de l'onde électronique sur laller-retour entre
I’atome absorbeur et ’atome diffuseur, ainsi que le déphasage induit par le phé-
noméne de rétrodiffusion sur 'atome diffuseur

—2R; /A(k) R . .
— &——— correspond a ’amortissement de 1'onde sphérique sur l’aller-retour en

kR?
pren:jmt en compte des phénoménes de diffusion inélastique
— fi(k) est un coefficient de diffusion de "atome diffuseur considéré
— 7277 {raduit la dispersion statistique de la distance R;. o; est appelé facteur de
Debye-Waller et correspond a 1’écart-type de la distribution radiale des distances
R;. 1l caractérise aussi bien un désordre lié a I’agitation thermique qu’un désordre
structurel intrinséque au matériau étudié.
Dans la pratique, le nombre N; ne correspond pas strictement au nombre d’atomes sur
une couche, car il faut prendre en compte ’anisotropie du matériau, ainsi que la direction

du faisceau par rapport au cristal.

Conditions expérimentales

Les spectres EXAFS ont été acquis sur la ligne de lumiére GILDA (BM08) du syn-
chrotron européen ESRF. Cette ligne est équipée d’'un monochromateur avec deux mo-
nocristaux de silicium(111) et d’un mode de focalisation dynamique [I4T]. Plus de détails
sur la configuration de la ligne sont donnés dans la référence [46]. Pour la collection des
spectres, il existe trois modes.

— La mesure de la transmission & travers un échantillon qui permet de remonter

directement a 1’absorption par soustraction.
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— La mesure d’un courant d’électrons secondaires Auger issus de la désexcitation de
I’atome absorbeur.
— La mesure de la fluorescence de photons X émis lors de la désexcitation de I'atome
absorbeur.
C’est, ce dernier mode que nous avons utilisé lors de nos expérience. Pour cela, I’échan-
tillon est placé dans le faisceau X en incidence normale. La détection de fluorescence
se fait grace a un détecteur Germanium 13 éléments. Pour la mesure, 1’échantillon est
refroidi a 77 K par de 'azote liquide de facon a limiter le désordre d’origine thermique.

Analyse EXAFS
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Fi1G. 2.16 : Exemple de spectre EXAFS expérimental. A gauche, spectre de fluorescence
et extraction des oscillations EXAFS; a droite, transformée de Fourier du
signal EXAFS, correspondant a la distribution radiale d’atomes autour de
Vatome de Mn. (d’aprés M. Rovezzi, ESRF-BMO0S)

Aprés la mesure du spectre de fluorescence (proportionnel au spectre d’absorption),
il est nécessaire d’effectuer un traitement numérique important pour remonter aux pa-
ramétres physiques (structuraux et électroniques) du systéme. Les spectres bruts sont
d’abord expurgés d’éventuels pics de Bragg. On soustrait ensuite une ligne de base avant
de renormaliser le spectre pour obtenir la grandeur x (k). A partir d’'un modéle atomique,
les logiciels IFEFFIT[125] Athena et Artemis [I51] nous permettent ensuite d’ajuster les
spectres théoriques calculés par FEFF8.4 [5] sur les spectres expérimentaux en jouant
sur les différents paramétres physiques. Les paramétres ajustables sont généralement,
les distances, les coordinences, les facteurs de Debye-Waller, mais aussi les f;(k) et les
d;(k) qui sont souvent calculés ou bien mesurés expérimentalement sur des références.

Dans les simulations des expériences EXAFS présentées dans ce manuscrit, on a
limité I'interaction du photo-électron & un seul atome, mais il est théoriquement possible
d’envisager des chemins de diffusion par plusieurs atomes.
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2.4 Caractérisation des propriétés magnétiques

2.4.1 La magnétométrie SQUID

Pour étudier les propriétés magnétiques des couches minces de germanium-manganése,
le principal outil a été le magnétomeétre a SQUID. En effet, c’est une technique qui permet
de mesurer des aimantations tres faibles (10~8e.m.u) en appliquant des champs dans une
large gamme (jusqu’a 5 T), et pour des températures allant de 2K a 400K. Ce dispositif
était donc clairement le plus adapté a nos besoins. Les principaux éléments constitutifs
d’un magnétométre & SQUID sont :

— Une bobine supraconductrice permettant de créer un champ magnétique intense

autour de I’échantillon ;

— Des bobines de détection permettant la détection du champ induit par I’échan-

tillon ;

— Un SQUID couplé avec les bobines de détection via un transformateur de flux.

C’est cette partie qui permet la mesure de I'aimantation.

— un systéme de controle de la température (cryogénie+chauffage)

Dans cette partie on s’attardera particuliérement sur le principe du SQUID propre-
ment dit qui est a la base de ce type de magnétométre. Pour comprendre le fonctionne-
ment du SQUID, il est nécessaire de revenir a des considérations plus fondamentales

Quantification du flux dans une boucle supraconductrice

Considérons un matériau supraconducteur : pour des températures inférieures a la
température critique, les électrons se groupent par deux de facon a former ce qu’on
appelle les paires de Cooper. La cohérence d’un courant de paire de Cooper (super-
courant) nous permet de le décrire par une fonction d’onde W(r) = Wye"), ¢ étant la
phase de la fonction d’onde. On peut relier le super-courant a la phase de I’onde associée
aux paires de Cooper par 1’équation :

%h (= 2A
I:ih(ws— ‘ )qu (2.6)

m h

ou m est la masse de I'électron, e sa charge, A la constante de Planck. Le second
terme du membre de droite est li¢ & 'application d’un champ magnétique extérieur
via le potentiel vecteur A En intégrant I’équation , on montre qu'un déphasage de
I'onde peut étre induit par le passage d’un super-courant, et par l'action d’'un champ
magnétique extérieur

m B 2% [B— —
— = — I.dl+ — A.dl 2.7
o= 05 = g | T+ [ .7

Considérons maintenant un anneau supraconducteur. Le membre de droite de ’équa-
tion peut étre interprété comme le flux magnétique traversant la boucle supracon-
ductrice, flux issu d’une part du champ magnétique extérieur, et d’autre part du passage
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Chapitre 2 : Techniques expérimentales

de super-courant dans la boucle supra. Dans le cas d’une boucle fermée de super-courant
la cohérence de la fonction d’onde autour de la boucle impose une continuité de la phase
modulo 27, ¢’est & dire une quantification du flux traversant la boucle. La présence d'un
champ magnétique extérieur, va donc induire le passage d'un super-courant tel que

_m I.dl BodS =0l — 0o 2.8
462\1}3 boucle ' +/S et _n2_e_n 0 ( . )

ot n un entier. La grandeur ®, est généralement appelée quantum de flux et vaut
dy = 2.07 x 107 PWh.

Jonction Josephson

On appelle jonction Josephson une trés fine barriére isolante(non supraconductrice)
reliant deux supraconducteurs. Brian D. Josephson a montré en 1962 [95] que dans une
barriére isolante, la fonction d’onde du super-courant subit un déphasage A¢ défini par

I = I.sin(Ag) (2.9)
De plus, on peut définir un courant critique /o de la jonction en dessous duquel un

super-courant peut circuler. Pour un super-courant supérieur a I, la jonction Josephson
devient résistive, et il apparait a ses bornes une tension.

Fonctionnement d’un SQuUID DC

. Jonction1
1/2+i

—

L) ?,
I/2-i  Jonction 2

FiGc. 2.17 : Schéma d’une boucle SQUID

Un SQUID DC est constitué d’un anneau supraconducteur coupé par deux jonctions
Josephson de courant critique i.(cf. fig. . En I’'absence de champ extérieur, le cou-
rant [ injecté dans la boucle se sépare également entre les deux branches de la boucle.
Chaque jonction voit donc passer un courant //2. Si maintenant, on applique un champ
magnétique, un courant additionnel 7 va parcourir la boucle de sorte qu’une jonction
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2.4 Caractérisation des propriétés magnétiques

verra un courant /2 + i alors que l'autre verra /2 — i. En posant ¢; et ¢ les dépha-
sages respectifs aux bornes des jonctions 1 et 2, on peut écrire la quantification du flux
traversant la boucle :

¢ — 2 = Ao = mrg (2.10)
0

ol @ est le quantum de flux et A¢ correspond au déphasage autour de la boucle. On
pose maintenant § = ¢1 + ¢o. On a alors

I/2+4i=1i.sin¢; =i.sin(A¢p + ) (2.11)
1/2 — i = i.sin s = iesin(A¢ — ) (2.12)

Le courant injecté dans le SQUID peut maintenant s’écrire

o
I = 2i.cos Agsind = 2i,sin d cos (mra) (2.13)
0

L’équation [2.13| ne peut pas étre satisfaite si I > 2i.cos <n7rq%>. Le courant Io =

21, cos <n7r(£%) correspond au passage du SQUID d’un état supraconducteur a un état
résistif. Io est appelé courant critique du SQUID. La mesure de ce courant critique
permet de remonter au flux magnétique traversant le SQUID.

On peut voir l'oscillation du courant en fonction du champ magnétique traversant
la boucle du SQUID comme le résultat des interférences quantiques des deux fonctions

d’ondes associées aux courants de paires de Cooper dans les deux branches du SQUID.

Mise en ceuvre

Dans la pratique, excepté dans le cas des micro-SQUID, le SQUID ne mesure pas
directement le champ magnétique rayonné par 1’échantillon. I.’échantillon subit géné-
ralement une extraction a travers les bobines de détection, c’est & dire une translation
verticale, qui induit ’apparition d’un courant d’induction dans les bobines de détec-
tion. Ces bobines sont couplées via un bobinage secondaire au SQUID. Ce systéme est
généralement appelé transformateur de fluz. Le SQUID proprement dit et sa chaine d’ac-
quisition mesurent alors le champ induit par le passage du courant dans les bobines
secondaires.

Mesure de aimantation d’une couche mince par SQUID

Lorsqu’a une température donnée, on mesure ’aimantation d’un échantillon consti-
tué d’une couche mince magnétique sur un substrat, on mesure les contributions sui-
vantes :

— La contribution du substrat en général diamagnétique.

— La contribution ferromagnétique de la couche.

— Eventuellement la contribution paramagnétique d’ions magnétiques “isolés”
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Chapitre 2 : Techniques expérimentales

Pour remonter au signal magnétique lié a la couche mince, il faut s’affranchir de
la contribution du substrat. Cette contribution dépend linéairement du champ et est
indépendante de la température. On peut 'écrire

— —
Mdia = Xdia H

ol X4iq €5t la susceptibilité diamagnétique, et H le champ appliqué. x4, est une constante
et peut étre obtenue en mesurant l'aimantation d’un substrat sous un champ magné-
tique connu & une température quelconque. Pour un substrat de germanium, on trouve
une pente négative de —1.03 x 107 e.m.u /mg/Oe, ce qui, compte tenu de la densité
du germanium correspond & Ygia = —6.9 x 1075, Pour l'exploitation des données de
SQUID, on pése les échantillons ce qui permet de quantifier et de soustraire la contribu-
tion diamagnétique. Dans la figure 2.18 on a représenté un cycle d’aimantation brut,
et aprés soustraction de la contribution diamagnétique. Comme on peut s’en douter, si
a la température de mesure, la couche est purement ferromagnétique, et si on trace un
cycle a des valeurs de champ permettant de saturer la couche, retirer la composante dia-
magnétique du substrat revient a soustraire la pente de la droite obtenue & fort champ
(au dessus de la saturation de la couche)

signal brut -
0,00010- ’ ‘ 0,00003- | apres corre::non |
0,00002-
__ 0,00005
> < 0,00001;
g 0,00000+ € 0,00000-
~ )
S £ -0,00001-
-0,00005+
-0,00002-
s
-0,00010- 00000s] ==
6 4 2 o 2 4 & § 4 2 0 2 4 6
B(T) B(T)
Fic. 2.18 : Cycle d’aimantation brut (a) et aprés soustraction de la contribution

diamagnétique du substrat de germanium (b)

52



Chapitre 3

Etude des propriétés structurales des
phases de GeMn épitaxiées

Nous avons vu dans le premier chapitre que pendant la croissance de couches de
GeMn, la ségrégation du Mn avait généralement pour conséquence la formation de phases
secondaires, principalement des précipités de GesMnjs. Dans ce chapitre, on s’intéressera
a la croissance de couches de GeMn par épitaxie par jets moléculaires. On s’attachera a
définir la structure des films de GeMn, du point de vue cristallin, ainsi que du point de
vue de 'homogénéité chimique.

Dans une premiére partie, la croissance et la structure de couches minces de 'alliage
GesMnjy épitaxiées sur la face (111) du germanium seront étudiées.

On se penchera ensuite sur le cas des couches de GeMn épitaxiées sur la face (001)
et contenant des concentrations de Mn de l'ordre de 1 & 10%. L’épitaxie de ces couches
conduit généralement & une démixion entre des phases riches et pauvres en manga-
nése. Les techniques de microscopie électronique en transmission, diffraction/diffusion
de rayons X permettront d’étudier les caractéristiques morphologiques et cristallogra-
phiques des phases obtenues et en particulier leur évolution en fonction des paramétres
de croissance (température de substrat et concentration en manganése). La spectrosco-
pie EXAFS nous renseignera sur 'environnement chimique des atomes de Mn dans les
différentes phases riches en Mn, et I’évolution de cet environnement avec la température
de croissance.

Les premiers stades de la croissance de 'une des phases, les nanocolonnes sera étu-
diée plus particuliérement. On montrera que la formation de ces nanocolonnes peut
étre interprétée comme la conséquence d’un phénoméne de séparation de phases appelé
décomposition spinodale.

3.1 Préparation des échantillons
Pour la majorité des échantillons de GeMn /Ge(001) étudiés dans ce travail, la procé-
dure d’élaboration est la suivante. Les substrats de germanium utilisés sont des substrats

commerciaux, epi-ready, c’est a dire ne nécessitant pas de préparation particuliére autre

53



Chapitre 3 : Etude des propriétés structurales des phases de GeMn épitaxiées

que la désoxydation pour réaliser la croissance. Ces substrats sont couverts d’une fine
couche d’oxyde natif (~1 nm)

On introduit un substrat dans la chambre d’épitaxie, ou il est dégazé a 200°C pen-
dant au moins 20 minutes. Le cliché RHEED diffus observé est caractéristique de la
couche amorphe d’oxyde de surface. L’oxyde natif est ensuite désorbé thermiquement
vers 400°C. On observe alors au RHEED une surface monocristalline, de faible rugosité,
et faiblement reconstruite 2 x 1.

[001] _
[110]

[110]

=

F1G. 3.1 : Cristal de Ge(001) dont la surface n'est pas reconstruite(gauche) et recons-
truite 2 x 1 (droite) et les clichés RHEED correspondants observés dans la
direction [110].

Cette reconstruction de surface traduit une surstructure de 'arrangement périodique
des premiéres monocouches d’atomes de germanium. Ces atomes de surface, du fait de
leur liaisons pendantes, s’apparient, de telle sorte que dans 'une des directions <110> la
période du réseau de surface est double (cf. ﬁg.. L’existence de plusieurs variants de
cette reconstruction (selon <110> et <110>) justifie 'apparition de cette reconstruction
dans ces deux directions. Dans 'espace réciproque, cette reconstruction se traduit par
I'apparition de raies d’ordre 1/2 sur le cliché RHEED

Une fois la surface désoxydée, on réalise le dépot d'une couche tampon (buffer) de
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3.2 Croissance d’une couche monocristalline de GesMns sur Ge(111)

germanium de quelques dizaines de nanométres (40 nm en général), qui permet d’amélio-
rer 'état de surface, notamment en encapsulant les impuretés résiduelles qui n’auraient
pu étre désorbées. Aprés un recuit rapide de la couche tampon qui permet de lisser la
surface (5 min & 400°C), on obtient une surface bidimensionnelle, reconstruite 2 x 1,
présentant, au vu du RHEED, des terrasses larges devant la longueur de cohérence du
faisceau d’¢lectrons du RHEED (taches quasi ponctuelles le long des tiges de diffraction).
C’est cette surface de référence qui servira de départ a la croissance de couches de GeMn
sur Ge(001).

Dans le cadre de I’étude du GeMn/Ge(001) comme semiconducteur magnétique pour
I’électronique de spin, et particuliérement pour l'injection de spin, il est important de
minimiser le nombre de défauts, sources de diffusion de spin. On va donc chercher a
optimiser la qualité cristalline des couches épitaxiées. Or des échantillons élaborés a
des températures inférieures a 80°C s’amorphisent rapidement pendant la croissance.
D’autre part, les échantillons élaborés a des températures supérieures a 200°C entrainent
de facon systématique la formation de précipités. Pour conserver une bonne qualité cris-
talline des couches épitaxiées on s’intéressera principalement a des échantillons élaborés
a des températures comprises entre 80°C et 200°C.

Pour I'étude du GezMnjs, on pourra travailler a plus haute température, de facon a
favoriser la formation de la phase stable.

3.2 Croissance d’une couche monocristalline de
GesMn; sur Ge(111)

Dans la suite de ce manuscrit, on fera a plusieurs reprises référence a un échantillon
de GezMns monocristallin (échantillon GM201) épitaxié par codépdt de Ge et Mn sur
la face (111) du germanium. Dans cette partie nous décrirons I’élaboration ainsi que les
propriétés structurales de cette couche de référence.

La structure du GesMnjs est connue depuis les années 1950 [30, 132]. 11 a été montré
par diffraction de rayons X que sa structure est hexagonale, (« = 5 = 90°, v = 120°)
avec pour paramétres de maille a = b = 7.17A et ¢ = 5.06A. Pour épitaxier un matériau
a structure hexagonale (GezMnjs) sur un matériau a structure cubique diamant (Ge),
on utilise généralement la face (111) du matériau a structure cubique qui présente une
symeétrie hexagonale.

Pour réaliser la croissance de la couche de GezMnj, on est donc parti d’une surface de
germanium(111), désoxydée, 2D et reconstruite 8 x 2 [164]. La procédure pour préparer
cette surface est la méme que celle décrite dans le cas du Ge(001) dans la partie
(& l'exception des reconstructions de surface). Il a été montré par Zeng et al [193]
qu’il est possible d’épitaxier une couche de GGesMnjy par épitaxie en phase solide sur la
surface (111) du germanium. Dans ce procédé, le simple dépot de Mn sur une surface
de Ge permet aprés un recuit de former la phase GesMns grace a la forte interdiffusion
du germanium et du manganése. Le résultat ainsi obtenu est une couche cristalline
dont I'axe ¢ de la structure hexagonale de GezMnj est paralléle & la direction [111] du
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Fi1G. 3.2 : Cliché de diffraction électronique en transmission d’une couche de GezMns
épitazice sur Ge(111) observée dans l'axe de zone [110] du germanium et
simulation correspondante (Ge en noir, GesMns en rouge).
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Fi1G. 3.3 : Cliché de diffraction électronique en transmission d’une couche de GezMns

épitaziée sur Ge(111) observée dans l'axe de zone [211] du germanium, et
simulation correspondante (Ge en noir, GesMns en rouge).

germanium, la direction [100] du GezMnj étant orientée le long de la direction [110] du
Ge.

Dans notre cas, on a préféré une technique de codépot de Ge et Mn dans la stee-
chiometrie Mn;Ges, pour permettre une croissance de plusieurs dizaines de nanomeétres
a une température de 250°C. Les clichés RHEED nous montrent que 'on garde une par-
faite cristallinité de la surface, et que la symétrie 6 du cristal est conservée. On observe
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3.3 Croissance basse température (T,<130°C) sur Ge(001)

également une relaxation du parameétre de maille (diminution de l'ordre de 4% de la
distance entre les tiges de diffraction), sans la moindre rugosification de la surface.

Sur les figures [3.2) et [3.3] on a représenté les clichés de diffraction électronique réalisés
dans un microscope électronique a transmission dans les axes de zones [110] et [211] du
germanium. Les clichés observés correspondent strictement a ceux d’une couche mono-
cristalline de GesMnj; sur germanium, dont la relation d’épitaxie est la méme que celle
définie par Zeng [193] pour I'épitaxie en phase solide. De plus, on voit que dans la di-
rection [011] du germanium, les taches caractéristiques de Ge et GezMnjs sont proches
mais ne coincident pas. La structure cristalline du GezMns n’est donc pas contrainte sur
celle du germanium mais bien relaxée. Cette relaxation des contraintes est également
visible sur des clichés de microscopie électronique en transmission ol une structure pé-
riodique apparait a l'interface, correspondant a un réseau de dislocations & l'interface

GegMng,/Ge (ﬁg .

Fi1G. 3.4 : Cliché de microscopie électronique haute résolution d’une couche de GezMns
épitaziée sur Ge(111) observée dans l'axe de zone [110] du germanium. Cli-
ché a faible résolution faisant apparaitre un réseau de dislocations a l'inter-
face

Cet échantillon de GezMnjs servira de référence dans ce qui suivra, aussi bien pour
ce qui est de ’analyse des spectres EXAFS que pour I'étude des propriétés magnétiques
des couches épitaxiées sur Ge(001). Cependant, nous n’irons pas plus loin dans I’étude
de la croissance sur la face (111) du germanium. Tous les échantillons présentés dans la
suite de ce chapitre ont été exclusivement élaborés sur la face (001) du germanium.

3.3 Croissance basse température (T,<130°C) sur
Ge(001)

Dans le systéme Germanium-Manganése en épitaxie par jets moléculaires, nous allons
montrer que la température du substrat pendant la croissance joue un role primordial.
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On va d’abord s’intéresser a 1’élaboration d’échantillons & relativement basse tempé-
rature, e comprise entre 80°C et 130 °C.

3.3.1 Structure cristalline des couches de GeMn élaborées a
basse température

Fi1G. 3.5 : Fvolution des clichés RHEED réalisés pendant la croissance d’une couche de
GeMn élaborée a 80°C contenant 10 % de manganeése (azimuth [110])

L’observation des clichés RHEED dans le régime de croissance considéré (fig. [3.5)
nous indique que la couche épitaxiée est monocristalline et parfaitement cohérente avec
le substrat. Pendant la croissance des premiers nanométres (~5 nm), le diagramme
RHEED est trés diffus et non reconstruit; ce phénomeéne sera discuté dans la partie
Pour les épaisseurs supérieures & 5 nm, on observe un cliché dont la distance entre
les raies est la méme que pour le germanium, traduisant une bonne relation d’épitaxie
avec la couche tampon. De plus, le cliché est faiblement reconstruit 2 x 1 ce qui traduit
une bonne qualité cristalline de la surface, et la conservation de la périodicité de la
maille de surface, ce qui peut suggérer la conservation des diméres Ge-Ge en surface,
malgré la présence de Mn. On observe également une augmentation de la rugosité avec
I’épaisseur déposée ce qui est un phénoméne connu pour I'épitaxie du germanium dans
cette gamme de température [35], [180].

Le caractére monocristallin des couches épitaxiées peut étre confirmé par des mesures
de diffraction de rayons X. Sur la figure |3.6] on a représenté une courbe de diffraction
réalisée en configuration § — 20 sur un diffractométre haute résolution de laboratoire.
Sur cette courbe, on voit trés nettement la raie (004) du germanium a ’angle 20 = 65.9°
(ce qui correspond & un paramétre de maille de 5.67A pour la raie Ko du cuivre). La

58



3.3 Croissance basse température (T,<130°C) sur Ge(001)

1E7
1000000
0
& 100000
2
[¢b}
&3 10000
0
(&)
o
= 1000
©
;'q_—') 100
n
[
K<)
= 10
]
M+ ¥
20 40 60 80 100 120 140 160
20 (deg)

FiGc. 3.6 : Courbe de diffraction 0 — 260 d’une couche de GeMn élaborée a 100°C et
contenant 6% de manganeése.

trés grande dynamique (de I'ordre de 107) du détecteur permet d’exclure la présence de
phases cristallines secondaires dans les couches de GeMn élaborées a basse température.

La diffraction RHEED (en surface) et la diffraction de rayons X (en volume) réalisées
sur des échantillons contenant jusqu’a 10% de Mn nous permettent d’affirmer que 1’épi-
taxie par jets moléculaires a basse température de couches de GeMn permet d’incorporer
au moins jusqu’a 10% de Mn dans les films, sans en modifier la structure cristalline.

3.3.2 Structuration chimique des couches de GeMn élaborées a
basse température

Contrairement aux techniques de diffraction précédentes, la microscope électronique
nous a permis de mettre en évidence une nanostructuration des couches de GeMn.

La figure représente des clichés en vues transverse et plane d'un échantillon de
GeMn élaboré a 100°C et contenant 11.3% de manganése. On y voit dans le volume des
couches de GeMn la formation d’inhomogénéités de type colonnaire. L’axe de ces co-
lonnes est orienté dans la direction [001] qui est la direction de croissance. Leur diamétre
est de l'ordre de 3 nm et la distance entre colonnes voisines est de 5 a 10 nm. Dans la
suite de ce manuscrit, nous ferons référence a ces objets par le terme “nanocolonnes”. La
plupart de ces nanocolonnes sont continues et traversent intégralement la couche. Des
clichés haute résolution (cf. fig. ne permettent pas de mettre en évidence de quel-
conques défauts structuraux dans les nanocolonnes. Comme en diffraction, on observe
ici encore le parfait caractére cristallin de la matrice comme des colonnes
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Fi1G. 3.7 : Clichés de microscopie en vue transverse (& gauche) et en vue plane (a
droite) d’un échantillon de GeygoMng1y épitazié sur Ge(001) ¢ 100°C. Les
azes de zones sont [110] pour la vue transverse et [001] pour la vue plane

FiG. 3.8 : Cliché de microscopie électronique haute résolution en vue transverse d’un
échantillon de GeggsMngos. Aze de zone [110]

Nanocolonnes en imagerie filtrée

Pour connaitre la nature de ces colonnes, il est nécessaire de réaliser une analyse
chimique a I’échelle nanométrique des échantillons. On a pour cela utilisé la technique
d’imagerie filtrée en énergie (EFTEM) détaillée dans la partie 2.2.6] On a effectué une
série de clichés pour des énergies proches du seuil d’absorption Ls 3 du Mn (L3=639¢V
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FiG. 3.9 : Clichés de microscopie électronique en vue transverse d’un échantillon de
GegsoMng 11 en filtrant les électrons du pic élastique(Zero loss) a gauche.
A droite, cartographie du Mn associée obtenue a partir d’images filtrées en
énergie au voisinage du seuil L du Mn (EFTEM). Aze de zone [110)]

FiGc. 3.10 : Cartographie du Mn en vue plane d’un échantillon de GeygsMng s élaboré
a 130°C. Cette cartographie est obtenue a partir d’une série de 16 clichés
EFTEM réalisés pour des pertes d’énergie comprises entre 500 et 725 eV ,
le seuil Ly 3 du Mn étant a 650 eV. On peut de ces clichés extraire du fond
continu le signal caractéristique du Mn représenté ici.

et Lo=650eV). Aprés calcul et extraction du fond continu, on obtient au seuil du Mn le
signal lié a la présence du Mn. On peut ainsi dresser une cartographie de 1’élément Mn
dans la couche de GeMn représenté sur les figures et [3.10] De cette cartographie,
il ressort que le manganése se trouve presque exclusivement dans les nanocolonnes. On
a donc un systéme constitué de nanocolonnes riches en Mn noyées dans une matrice
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de germanium quasi-pur. Cependant, il est assez difficile de quantifier la concentration
de manganése dans la matrice et dans les colonnes. En effet, dans une vue transverse,
du fait de I’épaisseur de ’échantillon (~ 10 — 100 nm) le faisceau électronique traverse
non seulement la nanocolonne, mais aussi une grande quantité de germanium située
devant et derriére la nanocolonne. Il arrive également que le faisceau traverse plusieurs
nanocolonnes. D’autre part, que ce soit en vue plane ou transverse, la faible extension
des nanocolonnes nécessite pour faire de la quantification de pouvoir faire des spectres
EELS avec une sonde dont la taille est inférieure & celle de 'objet sondé, 3 nm dans
notre cas, tout en conservant une intensité du faisceau électronique importante.

Bien que la quantification directe du Mn dans les colonnes ne soit pas facile & mettre
en oeuvre, on peut en avoir un ordre de grandeur en quantifiant le Mn contenu dans la
matrice. En vue plane, le signal du Mn dans la matrice est inférieur au seuil de détection.
Compte tenu de la résolution instrumentale, on peut estimer que la concentration de
Mn dans la matrice est inférieure a 1%. Connaissant la concentration moyenne de Mn
dans le film et le volume occupé par les nanocolonnes (déduit des clichés en vue plane),
il est possible de remonter & la concentration moyenne dans les colonnes. En premiére
approximation sur I’échantillon représenté fig. qui contient 6% de Mn, on obtient
une concentration dans les colonnes comprises entre 32% et 37.5%

3.3.3 Influence de la concentration en manganése sur la crois-
sance des nanocolonnes

Pour étudier 'influence de la concentration de Mn sur la croissance des nanocolonnes
de GeMn, on a élaboré cinq échantillons contenant entre 1% et 11% de Mn & une
température de 100°C. La microscopie en vue plane sur ces échantillons a montré que
dans toute la gamme de concentrations considérée, on obtient de facon systématique la
ségrégation du manganése sous forme de nanocolonnes enrichies en Mn entourées d’une
matrice de Ge quasi pur. On a récapitulé dans le tableau [3.1]les conditions de croissance,
les tailles et les densités des nanocolonnes obtenues pour ces cing échantillons.

Echantillon | Tempé- Concen- Densité de | Diamétre Ecart
rature de | tration colonnes moyen des | type au
croissance | (%) (um~2) colonnes diamétre
(°C) (nm) moyen

(nm)

GM132 100 1.3 13000 1.81 0.16

GM131 100 2.3 18500 1.91 0.26

GM129 100 4.1 30000 1.87 0.16

GM139 100 7 36000 2.24 0.28

GM154 100 11.3 32500 2.70 0.42

TAB. 3.1 : Ewolution de la taille et densité des nanocolonnes de GeMn élaborées a
100° C avec la concentration de Mn
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FiG. 3.11 : Clichés de microscopie en vue plane d’échantillons contenant de gauche @
droite respectivement 1.3%, 4.1% et 11.3% de Mn et élaborés & 100° C. (aze
de zone [001])

Sur la figure [3.11, on a représenté a titre d’exemple des clichés en vue plane des
échantillons GM132, GM129, et GM154 contenant respectivement 1.3, 4.1 et 11.3 % de
Mn. Ces clichés illustrent I'influence de la concentration en manganése sur la structure
des films. Pour de faibles concentrations (<4%) on observe avec l'augmentation de la
quantité de manganése une augmentation de la densité de colonnes alors que la taille des
colonnes reste relativement constante. Cependant, pour des concentrations supérieures
a 4% la densité ne change que peu avec la concentration, alors que le diamétre des
colonnes augmente de facon significative (fig. et . De plus, si l'on trace le
volume occupé par les colonnes en fonction de la concentration en manganése (fig. |3.12
(c)), on observe pour des concentration inférieures a 7 % une variation quasi-linéaire.
Cela irait dans le sens d’une incorporation totale du manganése dans les colonnes avec
une concentration fixe. Si I'on considére la droite passant par les quatre premiers points,
cela correspondrait & une concentration de Mn dans les colonnes de l'ordre de 50%.
Cependant, pour ’échantillon GM154 qui contient 11.3% de Mn, on observe un écart
important a la fonction linéaire tracée sur la figure 3.12(c). Cet écart peut s’expliquer par
une modification du mécanisme d’incorporation qui se traduit soit par ’incorporation
de Mn dans la matrice de germanium, soit par 'augmentation de la concentration en
Mn dans les colonnes.

3.3.4 Structure des nanocolonnes et ordre cristallin

Pour les cing échantillons élaborés a basse température, nous n’avons pu mettre en
évidence, sur les clichés de microscopie en haute résolution (HRTEM) en vue plane, au-
cune modification de la structure cristalline du germanium a I'intérieur des nanocolonnes
ni la présence de défauts cristallins & l'interface (fig. [3.13).
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Fi1G. 3.12 : Evolution de la morphologie des nanocolonnes élaborées a basse température
avec la concentration de manganése : (a) distribution de diameétres des
nanocolonnes, (b) évolution de la densité des nanocolonnes, et (c) évolution
de la fraction du volume de la couche occupée par les nanocolonnes.

Etude des nanocolonnes en spectroscopie EXAFS

Pour déterminer ’environnement chimique moyen des atomes de Mn dans les na-
nocolonnes, nous avons réalisé des mesures de spectroscopie d’absorption des rayons
X.

Nous avons fait sur la ligne BMO08 de l’ESRPﬂ I’acquisition du spectre d’absorption
de rayons X au seuil K du Mn (6539¢V) d’un échantillon réalisé & basse température
(100°C) et contenant 6% de manganése (échantillon GM147). On a représenté en figure
le spectre kx(k) dans Iespace des k (a) et sa transformée de Fourier (b). Dans
la FFT, on ne voit quasiment qu’une seule contribution qui nous renseigne sur la dis-
tance des atomes de Mn & leur premiers voisins. Aucune contribution pour des R plus
grands (seconds, troisiémes, ... voisins), caractéristique des couches de coordination sui-
vante n’est observable, ce qui indique I'absence d’ordre a longue distance. On peut en

1Ces expériences ont été réalisées en collaboration avec F. d’Acapito et M. Rovezzi, CNR-INFM-
OGG GILDA CRG
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3.3 Croissance basse température (T,<130°C) sur Ge(001)

FiG. 3.13 : Cliché de microscopie électronique en vue plane haute résolution d’une
nanocolonne élaborées a 100°C dans un échantillon contenant 1% de Mn.

(aze de zone [001])

T T T T

GM147 —a— GM147 —4—
. . Fit 012 | Fit ——
iy max Résidu Résidu
- \L 01t .
t‘é
w4
g 3 ~ 008f .
) o
. ﬁ\ 2
L & 006} 1
< =
<
< 0.04 | .
L
0.02 | i
WO\ R, ey
. . . . 0 2 AV — .S
2 4 6 8 10 12 0 1 2 s 4 5 6
k(A RA

F1G. 3.14 : (a) Spectre EXAFS de l’échantillon GM147, et fit substitutionnel associé.
(b) Transformée de Fourier du spectre EXAFS et du fit ; kmin, kmazsRmin €l
R, correspondent auz bornes de la fenétre utilisée pour le fit.

déduire que la structure cristalline au voisinage du manganése est fortement perturbée.
Des spectres trés similaires, ot seule la premiére couche de coordination est visible ont
déja été observés dans le cas du germanium amorphe [47]. Ainsi, malgré la structure
cristalline qui reste celle du germanium, ’environnemnent chimique des atomes de Mn
est trés désordonné. On a comparé le spectre de notre échantillon a celui d’'une couche
de germanium-manganése “dilué”, i.e. contenant de I'ordre de 0.1% de Mn ainsi qu’un
échantillon intermédiaire (1%) et élaborés dans des conditions de température similaires.
Dans le tableau on a reporté les résultats du fit de ces trois échantillons avec un
modeéle de Mn en substitution dans un cristal de germanium.

Dans les trois cas, on observe des comportements assez similaires : le coefficient de
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Echantillon Concentration | Distance Mn- | Coordinence Debye-Waller
(%) Ge(A£0.01) | (£0.1) (+0.003A-2)
GM209 0.1% 2.49 4.2 0.012
GM202 1% 2.48 4.2 0.013
GM147 6% 247 3.9 0.013
TAB. 3.2 : Résultats d’un fit substitionnel du spectre EXAFS pour des échantillons

claborés a basse température; pour un substitutionnel pur, on s’attend a
une distance de 2.45 A et une coordinence de /.

Debye-Waller est relativement important ce qui traduit un désordre structurel important
(ce qui est cohérent avec 'absence de couche de coordination autre que la premiére).
D’autre part, les coordinences sont proches de 4 dans les trois cas, ce qui est ’envi-
ronnement d’un atome de germanium dans son cristal, et les distances aux premiers
voisins sont trés proches des distances mesurées dans le germanium (2.45A pour un
cristal de germanium). On voit done que la croissance a basse température entraine une
incorporation du Mn dans des sites comparables & des sites substitutionnels, mais dont
I’environnement chimique au dela des premiers voisins est fortement perturbé.

3.4 Effet de la température du substrat sur la crois-
sance des nanocolonnes

On a vu dans la partie [1.4.1]que dans la gamme de concentrations étudiée ici (1-13%)
il n’existe pas de phase stable de I'alliage binaire GeMn. Méme la phase contenue dans
les colonnes, en supposant qu’elle contienne 50% de Mn, est encore du point de vue de
la thermodynamique une phase métastable.

Par conséquent, en fournissant suffisamment d’énergie thermique au systéme, il doit
étre possible de synthétiser non plus des colonnes riches en manganése mais les phases
les plus stables du diagramme de phase a savoir GegMn; [140)], 183] ou GesMnj;|132] [14].
Un recuit & haute température permet cette transition, ce qui sera 'objet de la partie
L’augmentation de la température de croissance va également dans ce sens.

Dans cette partie, on va voir qu’en effet, pour des températures de croissance élevées
(> 180°C) le systéme précipite pour former des phases plus stables.

Cependant, pour des températures intermédiaires (comprises entre 130 °C et 180°C),
on n’observe pas au RHEED de différence notable avec la croissance basse température.
La couche semble toujours monocristalline et en épitaxie avec le substrat. Les clichés de
microscopie d’échantillons élaborés & 150°C confirment encore la bonne cristallinité des
films ainsi que la présence de nanocolonnes riches en Mn.

La diffusion aux petits angles de rayons X en incidence rasante (GISAXS) E]permet

2Cette experience a été réalisée sur la ligne IDO1 de 'ESRF, en collaboration avec V. Favre-Nicolin
(UJF) Dina Carbone (ESRF/ID01) et T.H. Metzger (ESRF/ID01)
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également de confirmer la présence de ces nanostructures enterrées.

Réflection
spéculaire

q,70.2 nm'%

- -1
8,02 Oscillations

d'épaisseur

Fic. 3.15 : Cliché GISAXS de ['échantillon GM173 contenant des colonnes dont le

diameétre moyen est de 5 nm et la densité de 8100um=2.

Sur ce cliché GISAXS, on peut relever plusieurs contributions qui s’ajoutent a la
réflexion spéculaire.

— Une contribution & grand @), liée a une corrélation spatiale entre des objets diffu-
sant. Cette corrélation correspond a une distance de 10 nm, ce qui est de I'ordre de
grandeur de la distance moyenne entre les nanocolonnes. On observe sur ces pics
de corrélation une oscillation selon @, liée a I'épaisseur finie de la couche (60nm).

— On observe également une deuxiéme paire de pics de corrélation correspondant
a une distance de l'ordre de 50 nm. Cette distance ne peut étre attribuée a au-
cune distance caractéristique liée a la présence des nanocolonnes dans I’échantillon.
Les micrographies TEM n’ont permis de mettre en évidence aucune corrélation a
de si grandes distances. Cependant, la grande extension de ces tiges de corréla-
tions selon (), laisse penser qu’il peut s’agir d’une contribution liée a la surface de
I’échantillon. Pour vérifier cette hypothése, on a réalisé une image de la surface par
microscopie a force atomique (AFM). Cette surface présente une rugosité impor-
tante comme on I'a déja déduit des clichés RHEED. L’amplitude de cette rugosité
est de 'ordre du nanomeétre, et la distance caractéristique entre les “ilots” sur la
surface est assez piquée. Dans ’espace de Fourier correspondant, on observe un
anneau assez bien défini correspondant a la corrélation entre les ilots. Cet anneau
a un rayon qui correspond a une distance de corrélation d’environ 30 nm. On peut
donc raisonnablement penser que la rugosité de la surface est responsable de la
présence des tiges de corrélation observée a petit ), en GISAXS.
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Fi1G. 3.16 : Image AFM de la surface d’une couche de GeMn. L’amplitude de la rugosité
est de l'ordre de 1 nm. La FFT (en insert) mel en évidence un anneau
correspondant a la corrélation entre les “tlots” sur la surface de l"ordre de
30 nm

3.4.1 Influence de la concentration de Mn sur la croissance haute
température (T,=150°C) de nanocolonnes

Pour comprendre I'effet de la température sur la croissance des nanocolonnes, on a
réalisé la méme étude en concentration que dans la partie [3.3.3] mais avec une tempé-
rature de croissance plus élevée. Pour conserver une structure colonnaire, il a cependant
fallu choisir une température qui ne permette pas la formation des précipités de GesMnj
qui seront étudiés dans la partie On a donc fixé la température de cette étude a
150°C.

FiG. 3.17 : Clichés de microscopie électronique en transmission en vue plane de co-
lonnes élaborées a 150°C dans des échantillons contenant respectivement
1.3%, 4.1% et 11.3% de Mn.
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3.4 Effet de la température du substrat sur la croissance des nanocolonnes

Comme 'attestent les clichés de microscopie électronique en transmission de la fi-
gure la structure colonnaire est conservée. Pourtant, I’évolution de la taille et de
la densité des colonnes riches en manganése est trés différente de celle observée pour la
croissance basse température (cf. partie . On a récapitulé les conditions de crois-
sances et les propriétés morphologiques des échantillons étudiés dans le tableau [3.3| ainsi
que dans la figure [3.18]

Echantillon | Tempé- Concen- Densité de | Diamétre Ecart
rature de | tration colonnes moyen des | type au
croissance | (%) (um~—2) colonnes diamétre
(°C) (nm) moyen

(nm)

GM156 150 1.3 17500 1.91 0.24

GM138 150 2.3 11500 2.54 0.27

GM141 150 4.1 12000 3.18 0.59

GM173 150 7 8100 5.17 0.96

GM169 150 11.3 6600 6.15 1.33

TAB. 3.3 : Evolution de la taille et densité des films de GeMn élaborés a 150°C avec la
concentration de Mn

Si pour les basses températures (100°C) et dans le régime des faibles concentrations
(<4%), la concentration en manganése influe principalement sur la densité des colonnes,
on voit que dans le régime de croissance “haute température” (150°C), la densité de
colonnes est relativement faible (~10000um~2) et la taille des nanocolonnes dépend
fortement de la concentration. Plus précisément, I’augmentation de la quantité de man-
ganése induit une augmentation du diamétre moyen des nanocolonnes ainsi qu’un fort
élargissement de la distribution de tailles de ces nanocolonnes.

De méme qu’a plus basse température, on observe a forte concentration une di-
minution du rapport entre le volume occupé par les nanocolonnes et la concentration
moyenne de Mn, ce qui correspond a une augmentation locale de la concentration dans
les colonnes ou dans la matrice.

Pour quantifier la concentration locale de Mn dans la matrice ainsi que dans les
colonnes, on a réalisé¢ des spectres EELS sur un échantillon préparé en vue plane avec
une sonde de taille nanométrique (~ 2A). 42 spectres ont été mesurés pour des points
distants de 0.35 nm. Ces mesures ont été réalisées en mode STEM sur le microscope
FEI-TITAN® équipé d’un correcteur sonde.

On a représenté une partie de ces spectres ainsi que la zone sur laquelle a été réalisée
la mesure sur la figure [3.19

Pour chaque spectre, on peut, aprés soustraction du fond continu aux seuils du man-
ganése et du germanium, mesurer le signal caractéristique de chacun des deux éléments
et ainsi remonter & la densité surfacique d’atomes de chacune des espéces (cf fig[3.20] (a)
et (b)).
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FI1G. 3.18 : Evolution des propriétés morphologiques des nanocolonnes avec la concen-
tration pour une température de croissance de T, = 150°C. (a) Evolution de
la distribution de diamétres des nanocolonnes (la distribution grisée corres-
pond a celle étudiée précédemment pour T, = 100°C); (b) Evolution de la
densité de colonnes et (¢) de la fraction du volume occupée par les colonnes
dans le film.

Il est alors possible de remonter a la variation de concentration sur la zone sondée
(fig. (c)). De ces courbes, on peut tirer plusieurs informations :

— La quantité de manganése contenue dans la matrice reste trés faible puisqu’elle
est inférieure a la résolution instrumentale (~ 1%).

— La concentration de Mn dans les colonnes est de I’ordre de 50% ce qui est en accord
avec le calcul réalisé en supposant qu’il y a entre 0 et 1% de Mn dans la matrice.

— La variation du signal caractéristique du germanium entre la nanocolonne et la
matrice est intéressante : elle signifie que la quantité de germanium est plus faible
dans la colonne que dans la matrice. En supposant que la structure cristalline est
toujours celle du germanium, cela suppose qu’une quantité importante de germa-
nium est remplacée par des atomes de Mn substitutionnels. De la perte du signal
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Fi1G. 3.19 : Spectres EELS réalisés en mode nanosonde sur l’échantillon GM169 en vue
plane. Les spectres représentés ont €té acquis sur les zones indiquées par
la ligne rouge sur la figure de droite. Les spectres sont distants de 0.7 nm.
L’ image de droite a été réalisée en STEM.
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F1G. 3.20 : Extraction du signal caractéristique du Ge (a), du Mn (b), et profils de
concentration associés calculés par un modéle de Hartree Slater.

de germanium dans la colonne en comparaison avec la matrice, on peut grossiére-
ment estimer que les sites substitutionnels (ie les sites du Ge) sont occupés a 40%
par des atomes de Mn. La concentration de Mn dans la colonne étant de 'ordre
de 50%, on en déduit en négligeant les défauts de type lacune, qu’il reste envi-
ron 10% de Mn en interstitiel. Ces estimations n’ont de sens que si I’on considére
que les colonnes sont cristallisées sur la maille diamant du germanium et que les
atomes de Mn ne peuvent étre qu’en substitutionnel ou interstitiel. On verra dans
la partie que ce n’est pas rigoureusement le cas, particulierement dans le cas
de la croissance haute température.
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3.4.2 Evolution de la structure cristalline des colonnes avec la
température de croissance

FiG. 3.21 : Clichés TEM en vue plane haute résolution d’échantillons réalisés dans les
conditions suivantes : (gauche) 150°C, 1% de Mn; (milieu) 130°C, 6% de
Mn; (droite) 150°C, 11.3% de Mn

Parallélement aux modifications de la taille des colonnes, on observe en TEM des
modifications de la structure cristalline des colonnes avec la concentration en Mn et la
température de croissance. En particulier, on observe & basse concentration des colonnes
de petite taille, parfaitement contraintes sur la matrice de germanium. Pour des tempé-
ratures de l'ordre de 130°C et des concentrations de 6%, on commence & observer des
modifications de la cristallinité de la colonne.

En particulier, certaines colonnes relaxent leur paramétre de maille en faisant ap-
paraitre une paire de dislocations a U'interface avec la matrice (fig. . Le paramétre
de maille dans la direction relaxée est environ 4% plus grand que celui du germanium.
Avec I’élargissement considérable des colonnes observé a 150°C pour les échantillons les
plus concentrés, on observe une dégradation de la structure cristalline & l'intérieur des
colonnes. Les colonnes les plus grosses présentent une structure tellement désordonnée,
qu’il n’est plus possible en TEM d’en définir la structure. Cet aspect désordonné peut
étre lié & une structure cristalline réellement désordonnée, ou totalement désorientée (ce
qui est peu probable, car la diffraction d’électrons n’indique pas la présence de phases
secondaires), ou encore étre une amorphisation réelle des nanocolonnes, induite par les
procédures d’amincissement.

D’autre part, on observe en diffraction spéculaire de rayons X des modifications
légéres de la structure cristalline pour des températures de croissance supérieures a
130°C. Sans voir la présence d’aucune nouvelle phase cristalline, on voit 'apparition de
deux raies de faible intensité (fig. qui n’étaient pas visibles a basse température
(fig. . Ces deux raies aux angles 260 = 31.4° et 26 = 109.4° correspondent aux raies
(002) et (006) du germanium qui sont normalement interdites par la symétrie du cristal.
La présence de ces raies pourrait traduire la brisure de la symétrie du cristal par la
présence de défauts cristallins, mais aussi dans le cas des alliages, 'apparition d’un
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=— / l:

F1G. 3.22 : Relaxation de la structure cristalline des colonnes : Vue plane haute résolu-
tion et sa transformée de Fourier (haut). Image filtrée selon les directions
(220) et (220). Les fleches indiquent les dislocations

ordre chimique.

Des modifications importantes de la structure cristalline ayant été observées dans le
plan de I’échantillon en TEM, une cartographie du plan (hk0) de ’espace réciproque d’un
échantillon de GeggsMng o6 élaboré a 150°C a été réalisée sur la ligne BM32E| de ’ESRF
(fig. . Ces mesures ont été réalisée par diffraction de rayons X en incidence rasante.
L’angle d’incidence choisi est de 0.24° et ’énergie du faisceau incident de 11 keV, ce qui
nous met en condition trés légérement surcritique. On est donc essentiellement sensible
au film de GeMn. La encore, mise a part la raie interdite (310) de trés faible intensité,
on ne pergoit que les raies (400) et (220) du germanium. Aucune raie caractéristique
d’une quelconque phase relaxée n’est visible.

Pour tenter d’apporter une information plus quantitative sur la modification de la
structure cristalline et de 1'ordre chimique avec 'augmentation de la température de
croissance, on a réalisé une série de spectres EXAFS au seuil du manganése sur des
échantillons élaborés a différentes températures de croissance et contenant 6% de Mn.
Les résultats de cette expérience sont représentés sur la figure [3.25

Comme on le voit, la plupart des modifications du spectre EXAFS se situent a des
faibles valeurs du vecteur d’onde k. En particulier, on va s’intéresser aux modifications du
spectre entre 3A! et 5A~!. On observe dans cette gamme une variation relativement

3en collaboration avec V. Favre-Nicolin (UJF) et T. Schiilli (CEA-Grenoble)
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FiG. 3.23 : Spectre de diffraction 6 — 20 d’un échantillon réalisé a 130°C et contenant
6% de Mn

continue du signal EXAFS avec la température de croissance, et particuliérement la
disparition progressive de contributions a 3.3A-! et 4.8A~! au profit d’une contribution
a 3.9A-1. L’échantillon réalisé a plus haute température (150°C) présente ainsi des
oscillations EXAFS qui montrent a bas k de nombreuses similitudes avec les oscillations
du GezMns massif. On peut donc raisonnablement penser qu’avec I'augmentation de la
température de croissance, la structure locale autour du Mn dans les colonnes transite
d’un état de Mn quasi-substitutionnel, & une structure locale proche de celle que voient
certains atomes de Mn dans un cristal de GesMns.

On va s’intéresser plus particuliérement au cas de 1’échantillon GM19 E] élaboré a
130°C et contenant 6% de manganése. On a voulu comparer la structure locale de cet
échantillon a celle du GesMnjs. Assurément, la structure cristalline des colonnes conte-
nues dans cet échantillon n’est pas celle du GezMnj ; en effet, que ce soit en RHEED, TEM,
diffraction de rayons X spéculaire ou en incidence rasante, aucune technique n’a permis
de mettre clairement en évidence une phase cristalline autre que celle du germanium
dans cet échantillon. Cependant, on va montrer qu’il existe au niveau de la structure
locale, et particuliérement de la premiére couche de coordination, des similitudes entre
cet échantillon réalisé a 130°C et une couche cristalline de GegMnj (on pourra se réferer

4On étudiera en détail les propriétés magnétiques de cet échantillon qui présente une température
de Curie supérieure a 400K
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F1G. 3.24 : Cartographie du plan (hk0) de Uespace réciproque mesurée par diffraction
de rayons X en incidence rasante.

a l'article de M.Rovezzi [154] qui détaille les résultats de cette expérience).

Pour cela, rappelons la structure cristalline du GezMnjs telle qu’elle est décrite par
Forsyth et Brown [66] . Dans cette maille, on peut distinguer deux sites non équivalents
de Mn que nous désignerons par les notations Mn' et Mn2. Les deux environnements
correspondants sont détaillés dans le tableau [3.4]

’ Mn! H Mn? ‘

voisins distance voisins distance

2 Mn! 2.526A 2 Ge 2.488A

6 Ge 2.5384A 1 Ge 2.610A

6 Mn? 3.065A 2 Ge 2.763A
2Mn? 2.983A
4Mn?2 3.058A
4Mn! 3.065A

TAB. 3.4 : Environnements chimiques des atomes de type Mn' et Mn? dans une struc-
ture GesMns

Sur la figure |3.26/on a représenté les spectres EXAFS de I’échantillon GM19, ainsi que
de I'échantillon dilué (GM209) et de I'échantillon de GezMns(GM201). On a également
ajouté pour I’échantillon dilué un fit substitutionnel, alors que pour le GesMnj, on a fitté
avec la structure exacte du cristal, et le paramétre de maille en paramétre d’ajustement.

Pour fitter I’échantillon GM19, on voit que le modéle substitutionnel ne suffit pas,
en particulier pour la double oscillation entre 3 et 4 A~!. Pour ajuster un modéle sur les
oscillations expérimentales, on a travaillé sur la transformée de Fourier du signal EXAFS
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FiG. 3.25 : Evolution du signal EXAFS avec la température de croissance. On a ajouté
les spectres de deux échantillons “dilués”(0.1% et 1% de Mn) et d’une couche
de GesMns pour comparaison

et particuliérement la partie la plus significative comprise entre 1.3 et 3.7A. En effet,
cela permet d’identifier plus facilement les différentes contributions dans I’espace des R
(A) avant de fitter. On a considéré un jeu de quatre distances permettant de modéliser
convenablement la FFT.

Les distances et les coordinences obtenues a partir du fit par le modéle a quatre
distances sont récapitulées dans le tableau

dy dy ds dy
Dist. Coord. | Dist. Coord. | Dist. Coord. | Dist. Coord.
+0.02A] £0.1 | £0.01A] £0.5 | £0.05A| +0.4 | +£0.05A| 0.5

GM209(0.1%)] - - 247 [ 4.2 - - - -
GM19 2.11 0.2 2.49 4.0 2.86 | 1.2 3.10 |1.3
GesMns - - 252 | 5.0 2.70 | 1.2 3.04 |84

TAB. 3.5 : Résultats du fit du signal EXAFS de ’échantillon GM19 avec 4 distances.
Les résultats du fit pour la couche mince de GezMns et l'échantillon dilué
ont €Lé ajoutés pour comparaison.
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F1G. 3.26 : Spectre EXAFS de [’échantillon GM19 contenant 6% de Mn. On a ajouté
pour comparaison les spectres de I’échantillon dilué GM209 et de la couche
mince de GesMns (GM201). Les transformées de Fourier des spectres sont
représentées a droite.

Si Pon cherche a rapprocher cette configuration structurale a celles du Mn dans le
GesMns, on voit qu’il existe une différence significative entre les deux échantillons pour
la distance ds. Il est donc nécessaire de distinguer les deux configurations du Mn dans
la maille GesMnj

De toutes les distances caractéristiques de 1’environnement Mn!, aucune ne peut
correspondre & la distance ds obtenue par le fit de I’échantillon GM19. En revanche, les
distances caractéristiques du Mn en configuration Mn? sont trés proches des distance
ds, ds et d, issues du fit.

Fi1G. 3.27 : Maille élémentaire de la structure cristalline GesMns. On a représenté en
orange le tétraédre Ge-(3Mn) ne contenant que des atomes de manganése
de type Mn?

Si on considére la structure du GesMn; (fig. , on voit que 'un de ses éléments
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constitutifs (le tétraédre représenté en orange) ne contient que des atomes de manganése
en configuration Mn? et permet donc & lui seul de rendre compte des distance ds, ds
et dy. On peut donc supposer que cette structure tetraédrique, constituant élémentaire
de la structure GezMns, est également une brique de base de la structure des colonnes
riches en manganése. La distance d; quant a elle peut s’interpréter comme des diméres
Mn-Mn probablement contenus dans la matrice et en faible quantité (ce qui explique la
faible coordinence, compte tenu du poids de ces atomes dans la moyenne mesurée par
I'EXAFS).

3.4.3 Croissance haute température (T,>150°C) : de la ségré-

gation a la précipitation
FiGg. 3.28 : Fvolution du diagramme RHEED pendant la croissance d’une couche de

GeMn & 200°C. Les clichés sont pris aprés (a) 4 nm, (b) 8 nm, (c¢) 16 nm
et (d) 40 nm (azimuth [110]).

Lorsque 'on augmente la température de croissance au dela de 180°C, une dégra-
dation progressive de la structure cristalline de surface devient perceptible au RHEED.
Des clichés RHEED de la croissance d’une couche de GeMn & 200°C sont représentés
sur la figure On y voit I'apparition d’un réseau de taches de diffraction qui ne
correspondent pas au paramétre de maille du germanium. Le grand nombre de taches
suggére que 'on forme des nanocristaux dont les orientations par rapport au substrat
sont nombreuses. La persistance des raies du germanium, bien qu’affaiblies, nous permet
d’affirmer que ces nanocristaux sont toujours entourés par une matrice de germanium
(ou présentant le méme paramétre de maille que le germanium en tout cas).
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3.5 Mécanismes de formation des nanocolonnes riches en Mn

Des clichés de microscopie électronique en transmission confirment la présence de
précipités riches en manganése dans une matrice de germanium pour des températures
de croissance supérieures a 180°C. En réalité, si cette précipitation n’est visible au
RHEED que pour des températures supérieures a 180°C, la microscopie électronique
en transmission nous permet de les mettre en évidence en faible quantité pour des
températures supérieures a 150°C (fig. |3.29)).

F1G. 3.29 : Vue en coupe haute résolution d’un échantillon élaboré a 170°C et contenant
des nanocolonnes et des précipités de GesMns (axe de zone [110]).

3.5 Meécanismes de formation des nanocolonnes riches
en Mn

On vient de voir que dans certaines conditions, I'épitaxie & basse température de
couches de GeMn a pour conséquence la formation de nanocolonnes orientées selon la
direction |[001] traversant le film et cohérentes avec la matrice de germanium environ-
nante. Dans cette partie on s’attachera a la compréhension des mécanismes induisant la
formation de ces nanocolonnes et on essaiera de montrer que cette décomposition peut
étre interprétée comme une décomposition spinodale bidimensionnelle sur le front de
croissance.

3.5.1 Premiers stades de croissance : ségrégation vs incorpora-
tion

L’analyse des clichés RHEED (fig [3.30)) montre que pendant les premiers stades de
croissance du film de GeMn (de 0 & 3-5 nm) la reconstruction 2 x 1 disparait. De plus,
on observe une atténuation forte du contraste du cliché de diffraction ce qui tendrait a
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prouver que 'ordre cristallin de surface se dégrade fortement. Aprés 5 nm de codépot, on
observe conjointement un affaiblissement de 'intensité liée a la diffusion, la réapparition
de la reconstruction de surface 2 x 1 ainsi qu’une rugosification progressive.

Fi1G. 3.30 : Fvolution du cliché RHEED pendant les premiers stades de croissance d’une
couche de GeygysMng s (azimuth [110]).

Il est possible de corréler I’évolution du RHEED avec le rdle que joue le Mn sur la
surface de germanium. En effet, ’accumulation du Mn a la surface de ’échantillon semble
une explication raisonnable & 1’affaiblissement du cliché RHEED. Si 'on suppose que le
Mn et le Ge dans ces concentrations ne peuvent former aucun alliage stable, il peut se
produire une démixion entre les deux matériaux selon la direction de croissance, résultant
en une accumulation du Mn en surface et une incorporation du Ge sous la couche de
Mn (effet surfactant du Mn). Sitdt que le Mn est en quantité suffisante sur la surface
pour former les premiers germes d'un alliage plus stable, il commence a s’incorporer
dans la couche. Un effet surfactant du Mn sur le germanium a trés récemment été mis
en évidence par Zeng et al [194] dans le cas du dépdt a trés basse température (150K)
d’une fraction de monocouche de Mn sur une surface de Ge. Ils montrent que le Mn
se place sous la premiére monocouche de germanium reconstruite, et que lors de la
croissance ultérieure d’une couche de germanium, les atomes de Mn restent juste sous
la surface en s’incorporant trés peu dans la couche. Il ne s’agit donc pas d’un effet
strictement surfactant mais plutot subsurfactant (le Mn restant juste sous la surface).

Cette interprétation peut étre confirmée par des observations de microscopie élec-
tronique en transmission représentées sur la figure Sur le cliché haute résolution
d’une couche de 4 nm, on ne distingue aucune structuration a 'intérieur de la couche.
En revanche, pour une couche de 10 nm, on voit clairement ’apparition d’inhomogénéi-
tés a partir de 4 nm de croissance ; ces inhomogénéités sont en réalité les germes des
nanocolonnes que I'on a étudiées dans la partie précédente. On peut également avan-
cer une autre explication au retard a la formation des nanocolonnes : si I'incorporation
du manganése est assistée par la rugosité de la surface, cette incorporation ne peut se
faire pendant les premiers nanométres ou la surface est bidimensionnelle. La rugosité
augmentant avec 1’épaisseur déposée, on observe aprés quelques nanomeétres I'incorpora-
tion du Mn dans la couche sous forme de nanocolonnes. Sur le systéme SiMn, Zhang et
al[196] ont observé une décomposition en colonnes assez proche de ce nous avons observé
dans le germanium. De plus, ils ont mis en évidence une corrélation entre la rugosité
de la surface et la structure colonnaire (sans pour autant dire lequel des phénoménes
était la cause de 'autre). Dans notre cas, la résolution latérale de notre AFM ne nous a
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10 nm

Fi1G. 3.31 : Clichés de microscopie électronique en transmission haute résolution en vue
transverse de couches de GeMn de 4 nm et 10 nm d’épaisseur respective-
ment. L’épaisseur de la couche est matérialisée par la fleche et le départ de
la croissance par le pointillé rouge.

pas permis d’observer de rugosité dont la distance caractéristique soit liée a celle de la
structure colonnaire.

3.5.2 Décomposition de surface, ou précipitation en volume ?

On vient de montrer qu’il existe une épaisseur critique nécessaire a la structura-
tion chimique dans le plan de I’échantillon. Cependant, on peut s’interroger sur les
mécanismes de diffusion induisant cette ségrégation. En particulier, s’agit-il d’une pré-
cipitation cohérente en volume, ou plutét une décomposition de surface ?

Dans le premier cas, si la précipitation se produit dans le volume, ’alignement des
nanocolonnes avec la direction [001] est un effet strictement lié a la structure du cristal.
En revanche, s’il s’agit d’un effet de surface, ’alignement des colonnes avec la direction
[001] est la conséquence de lorientation (001) du plan de croissance. Dans ce cas ou
pourrait s’attendre une corrélation entre la rugosité de la surface et la forme des colonnes.

Pour étudier I'effet de la surface, on a réalisé la croissance d’une couche de GeMn
sur un substrat facetté.

Préparation du substrat facetté

Le substrat a été pré-structuré par une attaque chimique a base d’eau oxygénée
(H205) pendant 30 secondes. Cette attaque n’étant pas totalement homogéne, on obtient
un substrat fortement rugueux présentant des ilots dont la hauteur peut aller jusqu’a
une centaine de nanométres. Le substrat est ensuite désoxydé thermiquement dans le
bati d’épitaxie a une température de 300°C.

Une couche tampon de 15 nm de germanium est ensuite déposée a 300°C sans que la
surface ne se lisse réellement. Aprés quelques nanomeétres de dépot les ilots présentent
des facettes que l'on peut observer au RHEED (fig[3.32|(b)). L’angle entre les tiges de
diffraction caractéristiques des facettes et du substrat nous permet de remonter a ’angle
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Fi1G. 3.32 : Clichés RHEED de [’échantillon aprés attaque chimique et désoxydation(a)
et aprés dépot de 2 nm de Ge a 300°C (b) (azimuth [110]).

entre les facettes et le substrat. On obtient un angle de 25° ce qui correspond a des
facettes {113}. Un substrat ainsi structuré a été observé ez-situ par microscopie a force
atomique (AFM) (fig. .33). Ces observations confirment la nature {113} des facettes
des ilots. Cependant, il faut noter que tous les ilots ne présentent pas de facettes définies,
et qu’il existe un grand nombre d’orientations de la surface.

F1G. 3.33 : Image AFM (2umx 2um) d’un substrat structuré par une attaque chimique
Hy Oy suivie d’un dépot de Ge a 300°C.

Croissance de GeMn sur un substrat structuré

Sur la surface structurée et facettée préparée par une attaque HoOo, on a réalisé la
croissance d’une couche de 80 nm de GeggsMngpg. La rugosité de la surface ainsi que
les facettes sont conservées pendant la croissance comme en témoigne le RHEED. De
plus les clichés RHEED ne montrent pas de dégradation de la structure cristalline. Des
observations de microscopie électronique en transmission ont permis de remonter a la
structure interne du film épitaxié (fig. [3.34).

Malgré la structure fortement perturbée de la surface de départ, on observe toujours
la présence de nanocolonnes dans le volume de la couche. De plus, ces colonnes restent
perpendiculaires a la surface de la couche, malgré des écarts angulaires importants de la
surface de croissance par rapport au plan (001). Il semble donc que la direction cristalline
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[001] ne joue pas un role prépondérant dans la forme et la direction de croissance des
nanocolonnes, mais qu’il s’agit plutot d’'un mécanisme de démixion lié & la dynamique
de croissance, se produisant a la surface, les zones riches en Mn nucléant naturellement
sur les zones riches des couches précédentes. Nous allons voir dans la partie suivante
que 'on peut rapprocher cette démixion de surface d’'un mécanisme de décomposition
spinodale 2D, comme le suggérent Fukushima et al [70].

[113], [001]

[113]

FiG. 3.34 : Cliché de TEM en vue transverse d’une couche épitaxiée sur un substrat
pré-structuré. Les facettes observées ici sont des facettes {113}.

3.5.3 Théorie de la décomposition spinodale

Dans cette partie, on reviendra sur les bases théoriques de la décomposition spino-
dale. On montrera, par le calcul analytique des premiers stades d'une décomposition
spinodale bidimensionnelle, que ’on obtient par ce type de séparation de phases un
systéme inhomogéne dont les variations de composition présentent une distance carac-
téristique bien définie.

Dans un systéme binaire, il peut arriver qu’a une concentration donnée, il existe une
température critique en dessous de laquelle les deux éléments sont non miscibles. L’al-
liage se décompose alors en deux phases plus stables dont les concentrations sont définies
par la fonction d’énergie libre de I'alliage considéré et dont la structure reste identique.
On parle alors de décomposition spinodale. Dans cette partie, nous allons expliciter
la théorie décrivant les phénoménes de décomposition spinodale, et particuliérement le
formalisme de Cahn et Hilliard.
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Fi1G. 3.35 : Courbe d’énergie libre d’un alliage binaire pouvant présenter une décom-
position spinodale. La zone spinodale est définie par le signe négatif de
la dérivée seconde. Les zones dites métastables se trouvent entre la zone
spinodale et les points de stabilité (minima de la fonction d’énergie libre).

Energie libre d’un systéme binaire

Pour parler de décomposition spinodale, il est nécessaire d’avoir une description
énergétique du systéme binaire étudié. Considérons deux éléments A et B, et notons ¢
la concentration de B dans l'alliage . On définit 1’énergie libre f(c) de I'alliage pour une
composition donnée c. Considérons maintenant la courbe d’énergie libre définie dans
la figure Cette courbe présente deux points de stabilité qui sont les minima de la
fonction f. Tous les mélanges définis par des concentrations intermédiaires sont instables
ou métastables.

Si l'on se place a une concentration ¢y ot la courbe f(c) est concave (ie 9% f/0c* < 0)
le systéme se décompose naturellement.

En effet si 'on considére le systéme décomposé contenant deux phases de concentra-
tions respectives ¢y et co dans des proportions x et 1 —x, 'énergie du systéme décomposé
sécrit x.f(c1) + (1 — ) f(co) et vérifie x.f(c1) + (1 —x) f(ca) < f(co), ce qui traduit une
diminution d’énergie Af associée & la décomposition de la phase instable de concentra-
tion ¢g en deux phases de concentrations respectives c¢; et c¢o. Cette décomposition est
appelée spinodale, et on définit la zone spinodale comme la partie concave de la courbe
d’énergie libre.

En revanche, si le systéme se situe entre la zone spinodale et une zone de stabilité,
f(c) est convexe et la décomposition n’est plus énergétiquement favorable. Cependant, il
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n’est pas dans la configuration de plus basse énergie. On parle alors d’état métastable. Le
systéme ne pourra passer de I’état métastable a I’état stable que par I'apport extérieur
d’une énergie supérieure a la barriére de potentiel entre les deux points de stabilité. Ce
mécanisme de décomposition d’une phase métastable en deux phases stables est appelé
mécanisme de nucléation-croissance, car il se traduit physiquement par ’apparition de
germes de petites taille d’une des phases stables, dont la taille va augmenter jusqu’a
I’équilibre.

Cette description énergétique d’un alliage binaire et les mécanismes de décomposition
qui y sont associés sont valables aussi bien pour les gaz que pour les liquides ou les solides.
Cependant, la structure, et notamment la cristallographie des solutions solides rendent
le concept de concentration moins pertinent pour la description locale d’un alliage, et il
devient beaucoup plus complexe de calculer les fonctions d’énergie libre.

L’équation de Cahn et Hilliard

Les premiers travaux théoriques relatifs a ce mécanisme de décomposition ont été
réalisés par Cahn et Hilliard dans les années 1960 |27, 241 28] 25].

On a défini précédemment I’énergie libre & I’échelle locale f qu’il convient rigou-
reusement d’appeler densité d’énergie libre. Si I'on considére maintenant un systéme
macroscopique non homogéne, I’énergie libre du systéme global ne peut se réduire a 'in-
tégrale de la densité d’énergie libre sur le volume. En effet, il est nécessaire de prendre
en compte une contribution liée au gradient de concentration (Ve) [27, 24]. L’énergie
libre totale s’écrit alors :

P /(f(c) + w(Ve)2)dV (3.1)

Si 'on combine une équation de diffusion avec I’équation on obtient I’équation
dite de Cahn-Hilliard [25]
9, 0?
C_ ( f

oc _ 9T\ 2, 4
T 8@2) Ve —2MkrVic (3.2)

ou M est le coefficient de diffusion de ’espéce B considérée.

Décomposition spinodale cohérente : le réle de la contrainte

L’équation est surtout adaptée pour les fluides. Dans le cas de solutions solides
cristallines, il devient nécessaire de prendre en compte la contribution de I’énergie élas-
tique et donc de la contrainte sur la décomposition spinodale. On suppose pour cela
que les phases présentant des concentrations différentes possédent des structures cris-
tallines identiques, cohérentes et dont la seule différence est le paramétre de maille qui
est fonction de la concentration (et suit une loi de Vegart). On parle alors de décompo-
sition spinodale cohérente. Ces développements de la premiére théorie ont été réalisés
par Cahn [23| 26] et appliqués pour la premiére fois par Rundman et Hilliard [156] en
1967 sur le systéme aluminium-zinc. Ils montrent que moyennant I'ajout d’'un terme
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d’énergie élastique dans le calcul de I’énergie libre, on est ramené au cas précédent. La
zone spinodale cohérente est désormais définie par
*f
o2
avec (dans le cas isotrope) Y = % ot I est le module d’Young et v le coefficient
de Poisson. Le coefficient n est un coefficient d’expansion de la maille en fonction de la
concentration défini par n = é%. Idéalement, il faudrait prendre en compte ’anisotropie
du matériau dans le calcul de 2n?Y et dans le coefficient de diffusion M. Par souci de
simplification, on se placera dans un cas isotrope pour la suite du calcul E]
L’équation de Cahn-Hilliard cohérente s’écrit désormais :

+27°Y <0

dc 82f 2 2 4
% =M (ﬁ + 2n Y) Ve —-2MkgV-=e (3.3)

3.5.4 Traitement analytique des premiers stades de croissance

On peut facilement traiter le cas des premiers stades de la décomposition spinodale
grace I'équation [3.3] et en particulier remonter aux distances et aux temps caractéris-
tiques de cette décomposition. En effet aux premiers stades de la décomposition spino-

dale, les fluctuations de concentrations sont infinitésimales, et on peut considérer (g%),
n*Y et k constants.
Dans le formalisme de Fourier, on peut écrire les solutions de I’équation sous la

forme

1 i0r
c(ryt) —co = 2y /ﬂA(ﬁ,t)e frap (3.4)
En posant (5.4)
1 A(B,t
79) = 1o (57

A(B,t) = A(B, 0)e™
ou R(f) est un coefficient d’amplification et A(f3,0) définit 'état initial du systeme.
Les solutions de 1’équation de Cahn-hilliard cohérente vérifient alors
°f 2 2 4
R(B)=—-M (W +2n Y) B° —2MRKS (3.5)
On voit alors qu’en considérant des fluctuations de fréquence (spatiale) aléatoires,

certaines de ces fréquences vont étre exaltées (R(3) > 0) alors que d’autres vont dispa-
raitre (R(3) <0 ).

®Dans le cas d’un alliage & base de germanium, on ne peut considérer la situation comme isotrope.
En effet, les coefficient élastiques valent : C1; = 125G Pa, C12 = 48.3G Pa, et Cs3 = 68G Pa : la relation
C11 — C19 = Cyy caractéristique de 'isotropie d’un matériau est donc loin d’étre vérifice. Cependant, la
suite du calcul est menée & des fins de compréhension du phénoméne de décomposition spinodale, plus
que de quantification de celui-ci.
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3.5 Mécanismes de formation des nanocolonnes riches en Mn

La fréquence de coupure 3. vaut

[ =(0%f]0c? 4 2n?Y)
-\ L 5.5

La fréquence caractéristique de la décomposition est définie par le maximum f3,, de
la courbe R(f), ie

V2

O

F1G. 3.36 : Résultals d’un calcul analytique représentant [’évolution dans le temps de la
concentration locale lors des premiers stades d’une décomposition spinodale
2D. La couleur représente la concentration locale

Le calcul analytique des premiers stades d’une décomposition spinodale 2D nous
donne I’évolution du systéme représentée dans la figure On y voit 'apparition pro-
gressive d’'une structuration chimique du film par ’évolution de la concentration locale
du composé B (appauvrissement de certaines zones, enrichissement des autres). Il est
important de noter que ce traitement analytique est nécessairement divergent : en effet,
les contributions de fréquence caractéristique 5 < [, voient leur amplitude augmen-
ter de facon exponentielle ce qui ne peut étre vérifié que pour les premiers stades de

croissance. Au début de la décomposition il est possible de considérer (%) = f"(co).
Cependant dés que la décomposition spinodale est amorcée et que les concentrations
locales s’éloignent de la valeur cg, il devient nécessaire de prendre en compte la valeur
592

son changement de signe qui permet la stabilisation du systéme. Bien que les premiers
stades permettent de donner un ordre de grandeur des distances caractéristiques de la

en chaque point de < > C’est I’évolution de cette dérivée seconde, et en particulier
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Chapitre 3 : Etude des propriétés structurales des phases de GeMn épitaxiées

décomposition spinodale, pour calculer I'état final du systéme, il est indispensable de
connaitre toute la fonction d’énergie libre du systéme, au moins entre les deux points de
stabilité. Il est généralement nécessaire de faire appel au calcul ab initio pour réaliser
ce calcul ce qui dépasse trés largement le cadre de ce travail.

Bien que nous n’ayons pas réalisé la simulation d’'une décomposition spinodale sur
le systétme GeMn pour la comparer avec les résultats de microscopie électronique en
transmission, plusieurs éléments permettent de penser que ce sont les mécanismes décrits
ci dessus qui sont responsables de la formation des nanocolonnes riches en Mn.

— Les phénomeénes de décomposition spinodale sont généralement cohérents. Cela
signifie que la structure cristalline est homogeéne, alors que la concentration varie
de facon importante. C’est ce qui est observé dans la croissance des colonnes, au
moins & basse température.

— Dans le cas d'une décomposition spinodale, il existe une distance caractéristique
1/B de la variation de composition. Dans la croissance des nanocolonnes de
GeMn, la taille des colonnes et la distance les séparant sont des valeurs bien définies
pour les échantillons élaborés a4 basse température, ce qui est plus caractéristique
d’un phénomeéne de décomposition spinodale que de nucléation-croissance.

Les observations réalisées sur les colonnes de GeMn semblent donc assez compatibles
avec un modéle de décomposition spinodale 2D. On peut supposer que dans le cadre
d’une croissance MBE couche par couche, une décomposition spinodale se produit sur
les quelques premiéres monocouches de surface ayant pour conséquence la formation
de zones riches en Mn. Chaque couche atomique déposée sur la surface se décompose
selon le méme mécanisme, les zones riches en Mn se formant préférentiellement sur les
zones riches en Mn des couches précédentes, ce qui explique 'invariance par translation
selon la direction de croissance. Il est important de remarquer que dans le cas d’une
croissance, il faut intégrer aux équations de la décomposition spinodale les effets liés a la
dynamique de la croissance, qui favorise la mobilité des espéces a la surface, par rapport
au volume. La vitesse de croissance peut alors conditionner le temps caractéristique de
la décomposition, et donc la maturation des zones riches en Mn.

3.6 Stabilité de la phase colonnaire

Comme on ’a vu précédemment, la phase riche en manganése contenue dans les
colonnes ne correspond & aucune phase thermodynamiquement stable connue du dia-
gramme de phase du systéme germanium-manganése. Il s’agit donc d’une phase méta-
stable. L’apport d’énergie extérieure au systéme peut permettre la transition de 1’état
métastable vers un état de plus basse énergie. Cet apport d’énergie peut se faire sim-
plement de facon thermique en chauffant I’échantillon aprés sa croissance.

Pour mettre en évidence ce phénomeéne de transition, on a réalisé le recuit d’un
échantillon élaboré & 130°C in-situ dans le microscope électronique. On a recuit pro-
gressivement [’échantillon jusqu’a 450°C. Sur la figure on a représenté I'évolution
des clichés de microscopie avec la température du recuit. L’augmentation de la tempé-
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3.6 Stabilité de la phase colonnaire

Fic. 3.37 : Clichés de TEM en champ clair pendant un recuit d’un échantillon de
GeggMng1 pour les températures de 20° C' (avant recuit), 250°C, et 300°C :
I’épaisseur de la couche est de 80 nm

rature au dela de 250°C induit une dégradation remarquable de la structure cristalline
du film. Particuliérement, les nanocolonnes riches en Mn deviennent progressivement
discontinue, et s’effondrent pour donner naissance a des précipités de forme quasiment
sphérique.

Sur la figure [3.38| on a représenté 1’état final de I’échantillon recuit a 450°C. Les
précipités issus du recuit sont apparemment incohérents comme ['atteste le cliché de
microscopie en haute résolution . De plus la cartographie chimique au seuil Lo3 du
manganése nous prouve que le Mn se trouve trés majoritairement concentré dans les
précipités.

Pour identifier la phase cristalline présente dans les précipités, on a recuit un échan-
tillon sur le four du bati d’épitaxie jusqu’a une température de 600°C. Le diagramme
de diffraction RHEED montre que pour une température de 'ordre de 250°C il appa-
rait pendant quelques secondes une phase parasite sur la surface. Le RHEED est ensuite
strictement identique a celui du germanium. La disparition des taches parasites avec
la température est cohérente avec les observations réalisées en microscopie (fig. [3.38).
En effet, sur ces clichés on voit que les précipités se forment préférentiellement dans le
volume de la couche, et loin de la surface.

On a ensuite réalisé un spectre de diffraction 6 — 26 de cet échantillon sur un dif-
fractométre de laboratoire (fig. [3.39). Sur ce spectre, on observe l'apparition de la raie
interdite (200) du germanium, mais également deux raies aux angles 35.3° et 74.8°. Au
regard des phases stables du diagramme de phase, ces deux raies peuvent étre attribuées
aussi bien au GegMnj; ((002) et (004)) qu’au GegMny; ((002) et (880) ou (004)).

Pour étudier plus en détail 'orientation de ces précipités, une cartographie du plan
(h,k,0) de I'espace réciproque a été réalisée aprés un recuit in situ sur la station ultra-vide
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Chapitre 3 : Etude des propriétés structurales des phases de GeMn épitaxiées

Fi1G. 3.38 : A gauche, image en champ clair d’une couche de GeygMng recuite a 450°C
in situ dans le TEM. A droite, cliché haute résolution et cartographie du
Mn associée

(SUV) de la ligne de lumiére BM32 de PESRE] La structure de cette cartographie est
relativement riche, et nous allons en détailler les différentes composantes. Sur la figure
on a représenté a gauche la cartographie brute et on a mis en évidence a droite
les différents pics que 'on peut indexer. Cette cartographie a été réalisée en incidence
rasante avec un angle par rapport a la surface de 0.24°, ce qui est trés légérement
supérieur a I’angle critique de la couche de GeMn a 11 keV. On reste donc essentiellement
sensible au film de GeMn et particuliérement a la surface, alors que le substrat ne
contribue que peu a la diffraction. Remarquons tout d’abord la présence attendue des
pics de Bragg (400) et (220) du germanium. La raie interdite (310) est également visible
bien que peu intense. On observe ensuite un réseau carré de taches trés fines pour des
positions (hk0) ou h et k sont des demi-entiers. Ce réseau n’est pas caractéristique du
volume de la couche, mais de la surface de celle-ci. Il s’agit de la reconstruction de
surface 2 x 1 que 'on observait précédemment au RHEED et décrite dans la partie |3.1
Si l'on fait abstraction de toutes ces taches liées a la structure du germanium, on voit
que la plupart des taches restantes se trouvent sur des anneaux concentriques centrés

Scollaboration T. Schiilli (CEA Grenoble)

90



3.6 Stabilité de la phase colonnaire

non recuif
recuit

10°

8

10

7

10
10°

5

10

4

10

intensité (unit.arb.)

10°

2

10

F1G. 3.39 : Spectre de diffraction 0 — 20 d’une couche de GeygsMngoe recuite ¢ 600°C
et non recuile.

sur lorigine, dont les rayons correspondent a des distances caractéristiques du GezMnj
(tracés en rouge sur la figure). Dans le tableau on a reporté les rayons des différents
anneaux, ainsi que les raies correspondantes du GesMns. On a également ajouté les
angles que font les principales taches avec la direction (100) du germanium.

Distance inter- | Raie correspon- | Orientation par
réticulaire déduite | dante du GesMns | rapport a (001)Ge
du diagramme de
diffraction
2.24 2.53A (002) (2.53A) 0° et 45°
2.38 2.37A (210) ou (102) | 0°
(2.344A)
2.66 2.13A (211) (2.134) 14° et 25 °
4.5 1.26A (004) (1.264) 0°

TAB. 3.6 : Indexation des pics de diffraction observés dans le plan (hk0) de ’espace
réciproque du germanium.

Considérons ’axe ¢ du cristal GesMnj : on a vu précédemment par la diffraction hors
du plan que cet axe pouvait s’aligner sur la direction (001) du cristal de germanium,
ce qui est en accord avec les mesures faites par Bihler et al [14]. La cartographie dans
le plan nous montre que I'axe ¢ peut également s’aligner sur les directions équivalentes
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F1G. 3.40 : Cartographie d’une partie du plan (hk0) de Uespace réciproque d’un échan-
tillon recuit de GeggsMngos. On a repéré les éléments importants sur la car-
tographie de droite, notamment les pics relatifs aux précipités de GesMns
(cercles rouges) et la reconstruction de surface de l'échantillon (réseau
noir).

[010] et [100], et dans une moindre mesure sur les directions de la famille <110>. La
présence d’une raie (211) du GesMn; dans le plan (hk0) du germanium avec des angles
de 25° par rapport a la (100) du Ge s’explique par un axe ¢ aligné sur la (010) du
germanium. En revanche, pour justifier la présence d’une (211) a 14° de la (001) du Ge
on doit supposer que I'axe ¢ est aligné avec la direction [110] du germanium. On voit
donc que les précipités de GesMnjs ne s’orientent pas de fagon complétement aléatoire,
mais présentent une relation d’épitaxie avec le germanium avec plusieurs orientations
possibles

3.7 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons montré que pour le systéme GeMn, la technique d’épi-
taxie par jets moléculaire a basse température permet de s’affranchir de la présence des
phases stables métalliques, rédhibitoires pour les applications en électronique de spin.

Nous avons également montré que méme dans des conditions de dilution (~1%Mn), la
ségrégation importante du manganése rend impossible par cette technique I’élaboration
d’un semiconducteur magnétique dilué au sens strict du terme.

L’étude en microscopie électronique en transmission d’échantillons élaborés a des
températures inférieures a 150°C a permis de mettre en évidence une nouvelle phase
riche en manganése, les nanocolonnes, qui sont des nanostructures unidimensionnelles
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3.7 Conclusion

orientées dans la direction de croissance et entourées par une matrice de germanium
quasi pur.

En nous intéressant a I'influence des paramétres de croissance sur les nanocolonnes,
nous avons pu établir qu’il était possible de piloter dans une certaine mesure la taille,
la densité, la structure cristalline et chimique de ces nano-objets tout en conservant la
structuration colonnaire du film.

L’étude des premiers stades de croissance a révélé des mécanismes de ségrégation
verticale du Mn (effet surfactant) précédant la ségrégation latérale qui conduit a la
formation des nanocolonnes. Cet aspect n’a pas été étudié en détail, mais des expériences
ultérieures permettant de mesurer les effets de la ségrégation (par de la spectroscopie
Auger pour la ségrégation verticale, et de la spectroscopie tunnel (STM/STS) pour la
ségrégation latérale) devraient permettre de comprendre les mécanismes de formation
de ces nanocolonnes.

Nous avons néanmoins proposé un mécanisme de décomposition spinodale 2D comme
une origine possible de la formation des nanocolonnes. Des simulations plus approfondies
basées sur des calculs ab initio devraient permettre d’expliquer la croissance des colonnes
et d’en comprendre la structure.

L’étude d’échantillons élaborés a plus haute température (200°C) ou recuits (au-
dela de 250°C) a permis de mettre en évidence les précipités de GesMn; dont regorge la
littérature, confirmant ainsi le caractére métastable des nanocolonnes.

Du fait de la structure cristalline des colonnes, apparemment trés proche de la struc-
ture du germanium massif, et du fait de la petite taille des colonnes, I’étude plus poussée
de leur structure cristalline par microscopie électronique en transmission ou par diffrac-
tion de rayons X fera probablement appel & la simulation des clichés et des spectres pour
interpréter les trés faibles variations observées par rapport au germanium massif.
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Chapitre 4

Etude des propriétés magnétiques des
couches de germanium-manganeése

L’étude des propriétés structurales nous a montré que dans le systéme GeMn, les
atomes de manganése peuvent étre incorporés dans la matrice de germanium, dans des
nanocolonnes riches en germanium ou dans des précipités de GesMn;. En conséquence,
les propriétés magnétiques des couches de GeMn vont dépendre des phases contenant le
manganese.

Dans ce chapitre, on s’intéressera d’abord aux propriétés de la phase GezMns, phase
la plus stable du diagramme de phase de l'alliage binaire GeMn. A travers I'étude de
GesMnjs en couche mince et de précipités de GesMns dans une matrice de Ge, on s’at-
tachera & définir quelques propriétés fondamentales des matériaux magnétiques et par-
ticuliérement des objets magnétiques de faible dimensionnalité.

On étudiera ensuite en détail le cas des nanocolonnes riches en Mn élaborées & basse
température. Ce systéme servira de base a la compréhension des propriétés d’échantillons
plus complexes réalisés a plus haute température et présentant des mélanges de phases.

En s’appuyant sur la connaissance des propriétés des précipités de GesMns et des
nanocolonnes élaborées a basse température, on cherchera a comprendre les propriétés
des couches de GeMn élaborées dans une gamme de conditions de croissance allant de 100
a 200°C pour la température de croissance et de 2 & 11% pour la concentration en Mn.
En particulier, on montrera que, dans certaines conditions, il est possible de réaliser
une phase colonnaire présentant des propriétés ferromagnétiques a des températures
supérieures a 400 K.

4.1 Etude préliminaire : le GesMn;

Avant de s’intéresser aux propriétés magnétiques des nanocolonnes de GeMn, il est
nécessaire de décrire les propriétés de la phase plus connue : GesMns. En effet cette phase
est relativement récurrente dans les films de GeMn, et il est indispensable d’en connaitre
précisément les propriétés pour pouvoir s’en affranchir et comprendre le magnétisme des
nanocolonnes.

95



Chapitre 4 : Propriétés magnétiques des couches de Ge;_,Mn,

Le composé GesMnj; est connu depuis les années 1950 on Castelliz [30] a mis en
évidence sa structure cristalline. Il a été montré par Zwicker [202] et Quigg [149] en
1955 que ce matériau est ferromagnétique, la température de Curie annoncée par Ta-
wara [I74] étant de 304 K, avec un moment magnétique moyen par atome de manganése
de 2.60 pp/Mn a 4 K [97]. I’étude théorique de la structure du magnétisme a ’échelle
atomique [96, [66] a montré I'existence de deux sites de Mn présentant des moments ato-
miques différents. Les valeurs annoncées par Forsyth et Brown [66] sont de 1.96 up/Mn
et 3.23 up/Mn pour les sites Mn! et Mn? définis comme précédemment (cf. partie,
ce qui donne un moment moyen de 2.72 up/Mn.

4.1.1 Le GesMn; en couche mince monocristalline

Pour I’étude d’une couche mince de GesMns, on a considéré I’échantillon GM201,
préalablement caractérisé par microscopie électronique en transmission (cf. partie et
par EXAFS (cf. partie [3.4.2)). On rappelle que cette couche est monocristalline, épitaxiée
sur Ge(111), relaxée, et d’une épaisseur de 30 nm. Dans la figure [4.1] on a représenté
I’évolution de 'aimantation & saturation de la couche de GesMnjy avec la température
et le cycle d’aimantation a 50 K. Ces mesures ont été réalisées avec un champ appliqué
dans le plan de la couche.
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FiGg. 4.1 : Courbe d’aimantation M(T) réalisée sous un champ de 1 T (gauche) et
cycle d’hystérésis M(H) a T= 50 K (droite) d’une couche mince de GezMns
épitaxiée sur Ge(111).

Le cycle d’hystérésis présentant un champ rémanent est bien caractéristique d’une
couche ferromagnétique. La courbe M(T) réalisée sous un champ de 1 T nous donne une
température de Curie T = 295+ 5 K ce qui est en accord avec les données de la littéra-
ture [193] . L’aimantation & saturation a basse température vaut Mg(5 K) =992 kA /m
ce qui, normalisé par la quantité de manganése donne 2.41 pp/Mn . Cette valeur est
légérement inférieure aux valeurs affichées par Forsyth [66](2.72 up/Mn) et Kappel [97]
(2.60 up/Mn) pour des matériaux massifs. Une explication possible & ce léger écart est
I’état de contrainte dans le film de GesMny : bien que la couche de GesMnj soit relaxée
(cf. partie [3.2) , il existe des contraintes non négligeables au voisinage de l'interface. Or,
il a été montré par Terada et al [175] que I’état de contrainte dans le GezMnj peut en
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4.1 Etude préliminaire : le GezMnjs

faire chuter le moment a saturation de facon beaucoup plus importante que I'écart que
nous mesurons ici. De méme, dans des couches de GesMnjz dopées au carbone, Gakdzik
et al [74] ont montré que la contrainte en compression induisait une diminution signi-
ficative du moment par atome de manganése (de 2.6 pug/Mn a 1.0 ug/Mn). Bien que
notre couche de GesMnjy soit relaxée, la déformation résiduelle du film pourrait étre a
I'origine du faible écart observé entre nos valeurs d’aimantation a saturation et certaines
valeurs issues de la littérature pour des matériaux massifs.

Anisotropie d’une couche mince de Ge;Mn;

Sur la figure [4.2] on a représenté les cycles d’hystérésis de la couche de GezMnjy
a 100 K dans deux géométries : le champ est appliqué dans le plan de la couche ou
perpendiculairement a celle-ci. On peut voir deux différences majeures entre la forme de
ces deux cycles :

— L’aimantation rémanente (aimantation résiduelle en champ nul) est de l'ordre de
10% de l'aimantation & saturation dans la configuration paralléle. En revanche,
elle est nulle dans la configuration perpendiculaire.

— La saturation est atteinte pour un champ appliqué de 0.5 T dans le plan, alors
que dans la configuration perpendiculaire, il est nécessaire d’appliquer un champ
de 1 T pour saturer ’échantillon.

On voit donc que la direction préférentielle de 'aimantation (spontanée) est dans le
plan, et que sous champ, la couche s’aimante plus facilement dans le plan. On dira que
la couche présente une anisotropie magnétique planaire.
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Fi1G. 4.2 : Cycles d’hystérésis a 100 K d’une couche de GesMns en appliquant le champ
dans le plan de la couche ou perpendiculairement a celle-cu.

On distingue généralement deux types d’anisotropie magnétique en fonction de leur
origine :
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— L’anisotropie magnétocristalline est liée a la structure cristalline du matériau. L’ai-
mantation a généralement tendance a s’aligner avec certaines directions cristallo-
graphiques définies du cristal. [’anisotropie de surface et ’anisotropie magnéto-
élastique (induite par la déformation de la maille cristalline) sont des conséquences
de I'anisotropie magnétocristalline.

— L’anisotropie de forme est liée a la morphologie de I'objet magnétique. Elle est
induite par les interactions dipolaires a longue portée. Plus un objet est aniso-
trope (morphologiquement parlant), plus son anisotropie magnétique sera grande,
I’aimantation ayant tendance a s’aligner avec la plus grande dimension de I'objet
magnétique.

Pour un objet magnétique anisotrope, on distingue généralement des directions de
facile aimantation, ou azes faciles et des directions de difficile aimantation dites azes
difficiles.

Dans le cas de notre couche de GesMnj, la direction perpendiculaire au film est un
axe difficile.

Ceci peut sembler en contradiction avec les mesures d’anisotropie réalisées dans le
GesMns massif par Tawara [I74]. En effet, 'axe de facile aimantation généralement
observé dans le massif est aligné avec 'axe ¢ de la maille hexagonale de GesMnjy qui
dans notre cas est perpendiculaire a la surface du substrat. Pourtant, la compétition
entre ’anisotropie magnétocristalline et ’anisotropie de forme induit ici une anisotropie
résultante dans le plan de la couche.

Nous allons quantifier ici les différentes anisotropies dans notre systéme. De facon
générale, I’énergie d’anisotropie d’un matériau peut se mettre sous la forme

E = K.sssin®*(0) (4.1)

ou 6 est I'angle entre la direction de I'aimantation et I'axe facile et K.;; une constante
d’anisotropie effective, résultant de la somme de toutes les anisotropies. Dans notre cas,
I’anisotropie résultant de la compétition entre I'anisotropie de forme et ’anisotropie
magnéto-cristalline, K.;s peut s’écrire

Keff = Kforme - KMC (42)

oll K ¢orme €t K¢ sont respectivement les constantes d’anisotropie de forme et magnéto-
cristalline.

D’autre part, on peut montrer que ce coefficient d’anisotropie effectif peut s’obtenir
en calculant 'aire entre les courbes M(B) pour les configurations paralléle et perpendi-
culaire.

sat
Keffz/ (M — M) dB (4.3)
0

Le calcul a partir des courbes de la figure |4.2{ donne K ;r = 2.1 x 10° J.m ™
De plus la constante d’anisotropie de forme d’une couche mince peut se calculer
simplement par la formule

1
K torme = §MOM§ =6.2x 10°J.m™? (4.4)
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4.1 Etude préliminaire : le GezMnjs

On peut alors déduire la constante d’anisotropie magnétocristalline : Ko = 4.1 X
10° J.m~3. Cette valeur est identique a la valeur donnée par Tawara [174] pour du
GesMn; massif (4.2x10°J.m™?).

Dans le tableau on a récapitulé les valeurs de température de Curie, aimantation
A saturation et anisotropie obtenues pour notre couche de GezMns/Ge(111) ainsi que
celles annoncées dans la littérature pour le matériau massif

Teo(K) aimantation & satura- | constante d’anisotro-
tion (up/Mn) pie magnétocristalline
(J.m—3)
GesMn; massif 304 K |260 pug/Mn [97], | 4.2x10° J.m—* [174]
[174] 2.40 pg/Mn  [174],
2.72 i/ Mn [66]
GesMn;/Ge(111) 295 K 2.4 pup/Mn 4.1x10° J.m™3
couche mince

TAB. 4.1 : Comparaison des propriétés magnétiques caractéristiques d’une couche mince
de GesMns épitaxiée sur Ge(111) avec les données de la littérature pour du
GesMns massif

4.1.2 Le GesMn; sous forme de précipités métalliques

Dans la partie [3.6] on a montré qu’un film de nanocolonnes de GeMn, sous 'effet
d’un recuit, précipitait pour former des précipités semi-cohérents dans une matrice de
germanium. Si la diffraction § — 26 ne permettait pas de savoir s’il s’agissait de précipités
de GegMnj; ou GegMn;y, 'indexation des pics la cartographie du plan (hk0) de 1'espace
réciproque du germanium nous avait permis de conclure qu’il s’agissait de GesMnjs et
non GegMny;. La courbe d’aimantation a saturation M(T) représentée sur la figure
4.3| confirme qu’il ne s’agit pas de GegMny;. En effet, le GegMn; présente une phase
antiferromagnétique en dessous de 150 K [191], T3] alors que les précipités responsables
de l'aimantation dans cet échantillon sont ferromagnétiques entre 5 et 300 K.

De plus, on peut (moyennant une renormalisation liée a la différence de quantité de
matériau magnétique) superposer entre 70 K et 300 K 'aimantation a saturation de cet
échantillon avec la M(T) précédemment établie pour la couche mince de GesMn4l| (Fig.
. La mesure d’aimantation a saturation confirme donc les résultats des mesures de
diffraction de rayons X, et la phase cristalline des précipité est bien GezMns.

Cependant, la contribution supplémentaire visible & basse température (<50 K) ne
peut étre attribuée a la phase GesMns. En revanche, on peut associer cette contribution
a la présence d’atomes de Mn isolés dans la matrice de germanium, et présentant un

Le faible écart visible entre 250 K et 300 K est lié au caractére superparamagnétique des précipités
qui sera étudié plus loin. Au voisinage de la température de blocage, les précipités superparamagnétiques
sont plus difficile & saturer que la couche mince.

99



Chapitre 4 : Propriétés magnétiques des couches de Ge;_,Mn,

d T T g T y T 15
35] —o—GMOT ]
] contribution GeSM n, (a) (b)
304 —o—contibution Mn dilués B
—~ 251 1 __ 10+ _
E 2bomag 1E
< ] e <
X 154 O 1x
[%] ] 1< 51 -
= 104 1=
5 ) —o— signal Mn dilué
] ) ——fit linéaire (T>10K)
0 200009 OO ; ——808-G 0 ; . :
0 100 200 300 400 0,0 0,2 04
T(K) 1TK ™)

Fi1G. 4.3 : Courbe d’aimantation a saturation d’un échantillon de précipités de GezMns
dans une matrice de germanium (GMO01) mesurée sous un champ de 1 T.
On a décomposé cette aimantation en deux contributions : la phase GezMns
et les ions Mn dilués dans la matrice. Sur la figure de droite, on a fitté la
seconde contribution par une loi de Curie.

comportement paramagnétique. Nous allons estimer a partir de cette courbe la quantité
de Mn dilués dans la matrice de Ge.

On peut montrer que le comportement d’atomes paramagnétiques isolés suit la fonc-
tion de Brillouin.

En posant mgy le moment par atome a saturation, on a

B

avec
kg la constante de Boltzmann
T la température en K
B le champ appliqué en T

B la fonction de Brillouin étant définie par

2 1 2 1 1 1
B,(x) = éj coth( (]2; x) — —coth (—J;) (4.6)

ou J est le nombre quantique de spin.
Pour des valeurs de B/T faibles, on peut développer la fonction de Brillouin au
premier ordre et simplifier ’écriture du moment par atome :

J+1m%B
= 4.7
3J kg T (+.7)
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4.1 Etude préliminaire : le GezMnjs

En définissant la susceptibilité paramagnétique comme le rapport Xpare = M/H, on

peut écrire :
1 T

Xpara B Ko CJ

(4.8)

avec (' la constante de Curie atomique qui ne dépend que de la nature de 'atome

2
considéré <OJ = %?—;)

Moyennant certaines hypothéses sur le moment des atomes de manganése parama-
gnétiques, on peut déduire la quantité de manganése dans la matrice, et extrapoler la
quantité et le moment porté par les atomes de Mn dans les précipités.

— En supposant que les atomes de Mn de la matrice sont effectivement dans le méme
état que I'atome de Mn isolé (ce qui est le cas des atomes en sites interstitiels
dans le germanium), on a J = 5/2 et my = 5 up. Dans la figure [£.3(b), on
a représenté le fit de la partie strictement paramagnétique de la figure (a)
par la loi Connaissant ainsi le moment paramagnétique de I’échantillon et le
moment par atome paramagnétique de Mn, on peut remonter a la quantité de
Mn paramagnétique. On obtient une concentration de Mn paramagnétique dans
la matrice de 1% (le volume des précipités étant inférieur & 10% de celui de la
couche, il est négligé dans ce calcul). L’échantillon contenant en moyenne 6% de
Mn, on voit que 16% des atomes de Mn se trouvent dans la matrice de Ge, alors
que les 84% restant sont concentrés dans les précipités. Sachant cela et connaissant
le moment & saturation induit par les précipités (fig. [£.3(a)), on peut remonter au
moment par atome de Mn dans les précipités, ce qui nous donne 1.0 ug/Mn.

— On peut également supposer que les atomes de Mn se trouvent en substitution dans
la matrice de germanium. On a alors mo = 3 ug. De la méme facon qu’au dessus,
on calcule la concentration de Mn substitutionnels dans la matrice ce qui nous
donne 2.2% (36% de la quantité totale de manganése contenue dans I’échantillon).
Sous cette hypothése, on calcule un moment par atome de Mn dans les précipités
de 1.35 pup/Mn

— Cependant, les travaux de Continenza et al ont permis de montrer ab initio que
dans le systéme GeMn, les configurations énergétiquement les plus stables sont des
assemblages de substitutionnels et d’interstitiels. Dans ces configurations, des ali-
gnements antiferromagnétiques des différents atomes diminuent considérablement
le moment moyen par atome de manganése. Dans ce cas, la concentration de Mn
dans la matrice serait bien supérieure a celles calculées dans les deux cas précé-
dents, et le moment moyen par atome de Mn dans les précipités serait également
plus grand, et donc plus proche de celui du GesMns massif (2.4 - 2.7 pug/Mn).

Le superparamagnétisme

Le superparamagnétisme est un phénomeéne caractéristique des particules magné-
tiques de taille nanométrique. Revenons d’abord sur les aspects théoriques de ce phéno-
meéne pour voir dans quelle mesure il permet de décrire les propriétés magnétiques des
précipités de GesMns en matrice de germanium.
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Considérons un objet ferromagnétique de petite taille (typiquement quelques na-
nométres), monodomaine et d’anisotropie uniaxiale. Dans le cas de nos précipités de
GesMnjs, on considére que les particules sont sphériques. L’anisotropie de forme est
alors négligeable, alors que la structure hexagonale du cristal impose une forte aniso-
tropie magnétocristalline. L’énergie d’anisotropie étant dans notre cas dominée par une
anisotropie de volume elle peut s’écrire K,V sin?(#)) avec K, la constante d’anisotropie,
V' le volume et 6 ’angle entre 'aimantation et ’axe facile. L’énergie magnétique de la
particule peut s’écrire comme la somme de son énergie d’anisotropie magnétique et de
I’énergie Zeeman :

E = K,\Vsin®0 — ugHV M cos (6 — ®) (4.9)

H
ol @ est 'angle entre I’axe facile et le champ extérieur H, V le volume de la particule,
et M, son aimantation a saturation.

EA Hy

H,

— 6(°)

-90 0 90 180 270

+ U

Fi1G. 4.4 : Comportement d’une particule d’anisotropie uniaxiale dans un champ ma-
gnétique Heoyy appliqué parallélement a la direction de facile aimantation et
de sens opposé & Uaimantation (0=Hy<Hy<Hs). On a représenté une parti-
cule ellipsoidale pour symboliser la direction de l’axe facile, bien que dans le
cas des précipités sphériques, ['anisotropie uniaziale soit d’origine magnéto-
cristalline.

Les états d’équilibre de la particule sont définis par les minima de la fonction E (cf.

fig. |4.4)
Si le champ appliqué est nul, ’énergie de la particule se réduit a son énergie d’ani-
sotropie, et les deux états stables correspondent aux aimantations vérifiant 6 = 0° ou
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6 = 180°. Dans la figure [4.4) on a représenté ’énergie magnétique de la particule en
fonction de 'angle 0 et du champ appliqué, ce champ étant appliqué dans cet exemple
le long de I'axe facile. On peut définir une barriére de potentiel AE qui s’oppose au
passage d’un état stable a 'autre. Il est relativement clair qu’en appliquant un champ
extérieur, I'un des état devient plus stable, et que si le champ appliqué est suffisamment
important, il ne reste plus qu’un état stable, 'aimantation de la particule se retournant
inévitablement.

On parle de superparamagnétisme lorsqu’il existe une température pour laquelle
I’énergie thermique devient comparable avec la barriére de potentiel (& champ nul) entre
les états stables. On appelle cette température température de blocage notée Tg.

— pour T << Tg, la particule est ferromagnétique, et sans champ extérieur, son

almantation n’évolue pas avec le temps

— pour T' 2 Tg, I'énergie thermique permet & la particule de passer d’un état stable

a Pautre. A tout instant, la particule reste ferromagnétique (ie les moments ato-
miques de spin restent alignés), mais la moyenne temporelle de I’aimantation,
< M > est nulle. La particule est alors dans un état dit superparamagnétique
dans la mesure ou elle se comporte comme un atome paramagnétique, a ceci preés
qu’elle porte un moment considérablement plus important.

On peut définir le temps de relaxation de I'aimantation d’une particule par une loi

d’activation thermique
AE

T = Tpe*sT (4.10)
oll 1/7 est généralement appelée fréquence d’essai et est de Pordre de 109 — 10'° Hz.
Notons 7,,.s le temps de mesure de 'aimantation. Pour 7,,.; << 7, la particule est
vue dans son état figé ferromagnétique ; en revanche, pour 7,,.s >> 7, la particule aura
changé plusieurs fois d’état pendant la mesure si bien que 'aimantation mesurée sera
nulle.
On peut relier la température de blocage au temps de mesure par la formule

AE K,V
Ty = !

() ()

Comme on le voit, la température de blocage est proportionnelle au volume de la
particule.

Si I'on considére maintenant une population de particules présentant une certaine
dispersion en taille, elles vont également présenter la méme distribution dans leur tem-
pérature de blocage. Ainsi pour une température de mesure située dans la distribution
des températures de blocage, certaines particules sont ferromagnétiques (ou bloquées)
et d’autres sont superparamagnétiques.

Il existe un protocole de mesure permettant de mettre en évidence une population de
particules superparamagnétiques grace a un magnétomeétre : le protocole ZFC-FC (Zero
Field Cooled-Field Cooled) (cf. fig. [£.5)). L’échantillon est refroidi sans champ jusqu’a
une température inférieure a la température de blocage. Un faible champ est appliqué
de fagon & dissymétriser les puits de potentiel sans abaisser trop la barriére de poten-
tiel. La température étant inférieure a la température de blocage, les particules restent

(4.11)
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F1G. 4.5 : Mesure Zero Field Cooled - Field Cooled (ZFC-FC) d’un échantillon de par-
ticules de Fe3Oy d’apres [29]. On a schématisé sous le graphe ’évolution de
l’état d’aimantation d’un systeme de nanoparticules superparamagnétiques
pendant une mesure ZFC-FC. Dans cet échantillon, la température de blo-
cage est de l'ordre de 100 K.

bloquées. L’aimantation initiale est alors nulle. L.’augmentation de la température au
dessus de la température de blocage permet aux particules d’acquérir I’énergie suffisante
pour aligner leur moment avec le champ extérieur, si bien que ’on voit 'apparition d’un
moment global. Si 'on continue & augmenter la température, ’augmentation de 'agita-
tion thermique entraine une diminution du moment en 1/7". Lors d'une redescente en
température sous le méme champ extérieur, les particules vont se rebloquer, mais dans
I’état aligné cette fois, si bien que les courbes ZFC et FC sont disjointes en dessous de
la température de blocage. Cette irréversibilité est caractéristique d’une population de
particules superparamagnétiques. De la forme de la courbe ZFC, on peut remonter a la
distribution de températures de blocage, qui est fonction de la distribution de taille des
particules.

Sur la figure 4.6 on a représenté la mesure ZFC-FC de ’échantillon GMO01 contenant
des précipités de GezMns. Comme on le voit, les courbes ZFC et FC sont disjointes,
ce qui traduit le caractére superparamagnétique des précipités. Cependant, d’apreés les
micrographies TEM, la dispersion de taille des précipités est relativement importante
(diamétre compris entre 5 nm et 18 nm). En supposant que I’anisotropie magnétique
est gouvernée par 'anisotropie magnétocristalline (les précipités étant sphériques), et en
admettant que la constante d’anisotropie soit la méme que dans le massif, on peut par la
formule remonter a la température de blocage des précipités. Pour des précipités de
5 nm de dlametre, on obtient une température de blocage de 77 K, ce qui est cohérent
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(<120°C)
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F1G. 4.6 : Mesure zero field cooled - field cooled (ZFC-FC) d’un échantillon GMO1
contenant des précipités de GesMns dans une matrice de germanium. Dans
ce cas, la température de blocage d’une partie des particules est supérieure a
la température de Curie(300 K), si bien que l’état [4bis] ne correspond plus
a un €état superparamagnétique, mais ¢ un état strictement paramagnétique

avec la mesure [4.6] puisque la ZFC commence a augmenter vers 100 K. Pour des précipités
de 18 nm de diamétre, on obtient une Ty de 3600 K ce qui est trés supérieur a la
température de Curie du GegMnjs (T¢ ~300 K). Ainsi, ces précipités restent dans 1’état
bloqué jusqu’a la température de Curie. On considérera que ces précipités pour lesquels
Tg>T¢ sont ferromagnétiques, puisqu’a faible champ, leur aimantation ne se renverse
pas avec ’augmentation de la température.

4.2 Propriétés magnétiques des nanocolonnes de GeMn
élaborées a basse température (<120°C)

Dans cette partie, on s’attachera a I’étude des échantillons réalisés a des températures
de croissance de 'ordre de 100°C. On montrera que dans ces conditions, le magnétisme
est dominé par les propriétés des nanocolonnes superparamagnétiques et des atomes
de Mn paramagnétiques dilués dans la matrice de Ge. Les propriétés de ce “systéme
modele” que sont les nanocolonnes épitaxiées a basse température permettront 'inter-
prétation des propriétés magnétiques d’échantillons élaborés dans une plus vaste gamme
de températures, ce que nous verrons dans la partie [4.3]

4.2.1 Identification des phases magnétiques

Pour détecter les différentes phases présentes dans un échantillon, le plus simple reste
d’étudier les courbes d’aimantation & saturation en fonction de la température (M(T)).
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De cette facon, on peut généralement identifier les différentes phases ferromagnétiques
par leur température de Curie et les contributions paramagnétiques dans la tendance
hyperbolique & trés basse température (<30 K).

20, .
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Fi1G. 4.7 : Aimantation & saturation d’une couche de GeMn contenant 6% de Mn et
réalisée a 100°C (champ appliqué 2 T).

Sur la figure 4.7, on a représenté I’aimantation a saturation d’une couche de Geg.g4Mng g6
élaborée a 100°C. Sur cette courbe, on peut distinguer deux contributions différentes a
I’aimantation a saturation :

— Une contribution ferromagnétique qui disparait autour de 200 K. On attribue ce
signal a la présence de nanocolonnes riches en Mn dans 1’échantillon. On verra
par la suite (cf. que les colonnes responsables de cette contribution sont en
réalité superparamagnétiques.

— Une contribution paramagnétique qui est également significative pour des tempé-
ratures inférieures a 25 K. Ce signal est caractéristique des atomes de Mn dilués
dans la matrice de germanium, comme on a pu le voir dans la partie 4.1.2

Evolution avec la concentration

Nous avons vu dans la partie que lors de la croissance de GeMn a basse tem-
pérature, la concentration ne modifie pas vraiment la structure colonnaire des couches,
mais joue principalement sur la densité des colonnes, et sur leur taille pour des concen-
trations supérieures & 5%. Sur la figure on a représenté les courbes M(T) pour
4 échantillons réalisés a 100°C et contenant entre 4% et 11.3% de Mn. Pour pouvoir
comparer ces courbes, ’aimantation a été renormalisée en pp/Mn.

On retrouve les deux contributions ferromagnétique (7 ~ 200 K) et paramagné-
tique, mais il est intéressant de remarquer que le rapport entre les deux change considé-
rablement avec la concentration en manganése : I'augmentation de la concentration de
Mn tend & augmenter la contribution ferromagnétique, si bien que la partie paramagné-
tique devient quasiment négligeable, méme & basse température. On peut comprendre
cela au vu de I'étude structurale réalisée dans la partie[3.3.3] En effet, 'augmentation de

106



4.2 Propriétés magnétiques des nanocolonnes de GeMn élaborées a basse température
(<120°C)
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F1G. 4.8 : Fvolution de aimantation & saturation de couches élaborées a 100° C pour des
concentrations comprises entre 4 et 11.8%. L’aimantation a été renormalisée
par la quantité de Mn pour visualiser [’évolution avec la concentration. A
droite, fit des valeurs experimentales pour 6%, 9.8% et 11.3% de Mn par des
combinaisons linéaires d’une contribution ferromagnétique et une fonction
de Brillouin 3/2

la concentration de Mn augmente globalement la quantité de matériau ferromagnétique
que ce soit par la densification ou 'augmentation du diamétre des colonnes. Ainsi, si
la concentration dans la matrice et les colonnes n’évoluent pas avec la concentration
moyenne, I'augmentation de cette derniére induit une augmentation de matériau ferro-
magnétique et donc du signal ferromagnétique. Cependant, pour essayer de quantifier les
deux contributions, on a décomposé 'aimantation a saturation en ses composantes fer-
romagnétiques et paramagnétiques (Brillouin 3/2). Pour des concentrations supérieures
a 4%, il est possible de fitter relativement bien les données expérimentales par une com-
binaison linéaire d’un signal paramagnétique et d’un signal ferromagnétique (courbes
jaunes et oranges sur la figure [1.8)). Les résultats de ce fit mettent en évidence que
I’augmentation de la concentration moyenne en Mn induit une diminution du signal
paramagnétique supérieure a celle simplement induite par la diminution du volume de
la matrice. En effet, il semble que les atomes de Mn dilués représentent de I'ordre de
45% de la quantité totale de Mn dans 1’échantillon contenant 6% de Mn, ce qui repré-
senterait une concentration de 3% dans la matrice. Pour les échantillons contenant 9.8%
et 11.3% de Mn, la concentration de Mn dilué dans la matrice devient respectivement
2% et 1%. Il semble donc que l'augmentation de la concentration moyenne de Mn a
pour conséquence un apauvrissement de la concentration résiduelle dans la matrice. Il
est cependant important de remarquer que ce modéle simpliste est trés discutable. En
effet, il ne permet clairement pas de modéliser les échantillons contenant moins de 4%
de Mn. Il est possible que ce probléme soit lié au caractére superparamagnétique des
colonnes, phénoméne d’autant plus important que le volume des colonnes est petit, et
donc la concentration de Mn faible. Les propriétés magnétiques des colonnes s’en trou-
vant modifiées, il devient impossible de fitter le comportement global de 1’échantillon
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par une combinaison linéaire d’une contribution ferromagnétique et paramagnétique.

Les atomes de Mn dans la matrice ne présentant qu’'un comportement paramagné-
tique, on s’intéressera préférentiellement au magnétisme des colonnes dans ce qui va
suivre.

4.2.2 Superparamagnétisme des nanocolonnes

De par leur petite taille, on peut s’attendre a ce que les colonnes présentent un
comportement superparamagnétique. Pour le montrer, on a tracé en figure la courbe
ZFCF-FC d’un échantillon réalisé a 115°C et contenant 11.3% de Mn.
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F1G. 4.9 : (a)Mesure ZFC-FC de U’échantillon GM100 élaboré a 115°C et conlenant
11.3% de Mn, et (b) aimantation & saturation du méme échantillon. On a
également tracé en bleu 'aimantation & saturation apres avoir retranché la
composante paramagnétique liée a la matrice.

Cette mesure a été réalisée sous un champ magnétique de 0.015 T, ce qui permet
de s’affranchir de la contribution des atomes paramagnétiques de la matrice. Sur la
courbe ZFC, un pic trés fin est visible & une température de 15 K. On peut attribuer
ce pic au caractére superparamagnétique des nanocolonnes. La finesse du pic refléte une
distribution de taille des nanocolonnes extrémement étroite ce qui est en accord avec les
clichés de microscopie électronique en transmission réalisés sur les échantillons élaborés
a basse température (partie . Une seconde irréversibilité beaucoup moins marquée
est visible & 300 K : elle est probablement diie & la présence en trés faible quantité de
précipités de GezMng non détectés en microscopie.

I est possible de fitter la décroissance hyperbolique de la ZFC au-dessus de la tempé-
rature de blocage pour remonter a la taille magnétique (moment & saturation) moyenne
des nanocolonnes superparamagnétiques [77].

On a vu (partie que dans un systéme d’atomes paramagnétiques, ’aimanta-
tion est décrite par la fonction de Brillouin d’ordre J : By. Dans le cas de particules
superparamagnétiques composées d'un grand nombre d’atomes, I'aimantation moyenne
est décrite par la fonction de Langevin
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1
L(z) = lim B = coth(x) — — 4.12
(v) = lim Ba(z) = coth(z) - - (412
En moyenne, la projection (dans la direction du champ) du moment d’une particule

dont le moment a saturation s’écrit us(7T") est alors donné par I’équation

W(T) = ()L (%) (4.13)

Pour des faibles valeurs de champ (ce qui est le cas de la ZFC), et des températures
relativement hautes (ce qui est généralement le cas au dessus de la température de
blocage), on peut utiliser le développement limité de la fonction de Langevin (L(z) ~
x/3), si bien que le moment moyen d’une particule peut s’écrire

B
3kpT

w(T) = (us(T))* (4.14)

En notant m(7) = Nu(T) le moment d’un échantillon contenant N particules, et en

écrivant ps(7T) = us(0) T;;(g;’

I’équation [4.14| peut désormais s’écrire

m(T) ms(0) 1 _ ps(0)

Xoll) = Sy ms(T) B~ 3koT

(4.15)

ot xo(T") est la susceptibilité normalisée de 1’échantillon.

L’inverse de la susceptibilité normalisée est alors une fonction linéaire de la tempé-
rature. En ajustant un modéle linéaire sur la susceptibilité inverse normalisée entre la
température de blocage et la température de Curie, il est possible de calculer u4(0), le
moment a saturation moyen des particules, ie leur taille magnétique.

Il est important de noter que la normalisation par ’aimantation & saturation vise &
s’affranchir de la variation (d’origine ferromagnétique) de I'aimantation dans les parti-
cules, variations qui sont significatives en particulier a 'approche de la température de
Curie. Pour cela, il est donc nécessaire de préalablement retrancher a la m,(7T") mesurée,
la contribution paramagnétique de la matrice avant de normaliser, ce que 'on a repré-
senté sur la figure Cette contribution a été logiquement modélisée par une fonction
de Brillouin 3/2.

Pour réaliser le fit de la susceptibilité, on a considéré la partie post-Tg de la courbe
ZFC de I’échantillon GM100. En effet, le champ appliqué lors de la ZFC est de 0.015 T,
ce qui est assez faible pour que la dépendance de ’aimantation en champ soit linéaire ,
ie x =0M/OH = M/H.

Sur la figure 4.10] on a représenté le fit de la susceptibilité inverse normalisée pour
des températures comprises entre 15 K et 120 K, ainsi que le résultat du fit sur la ZFC.

Comme on le voit, 'ajustement de la susceptibilité inverse par un modéle linéaire
fonction de la température ne vérifie pas strictement 1’équation mais nécessite
'ajout d’une constante. L’équation [4.15] s’écrit alors
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F1G. 4.10 : Représentation de linverse de la susceptibilité normalisée (définie par
I’équation de l’échantillon GM100 et fit linéaire associé pour T>Tp
(gauche). A droite, on a représenté la ZFC expérimentale avec le résultat

du fit.

1 3kgT
X0 ,LLS(O) ° 1 ( )

ou poHegy est homogene a un champ magnétique. Physiquement, on peut interpréter
cette constante comme un champ effectif d’interaction entre les nanostructures qui sont
magnétiquement couplées [34] [69]. Ce champ d’interaction peut étre négatif dans le cas
d’un couplage ferromagnétique entre les particules ou positif dans les cas d’un couplage
antiferromagnétique.

Dans notre cas, le fit de 'aimantation planaire nous donne un moment moyen des
particules de 1050 pup et un champ effectif de 52 mT qui correspond & un couplage
antiferromagnétique entre les colonnes. LLe moment moyen est & comparer aux caracté-
ristiques des nanocolonnes mesurées a partir des clichés de microscopie électronique en
transmission. Si 'on considére une densité de l'ordre de 30000 colonnes par pum? et un
film de 50 nm d’épaisseur, le moment & saturation mesuré précédemment (Fig. nous
donne un moment moyen par nanocolonne de l'ordre de 5000 pp. Cet écart significatif
entre le moment des particules superparamagnétiques et le moment théoriques de na-
nocolonnes est probablement la conséquence d’une non-continuité des nanocolonnes du
point de vue magnétique. Cette discontinuité des colonnes peut se traduire par 1'exis-
tence de plusieurs particules la composant. De plus, ’écart entre les deux valeurs peut
aussi s’expliquer par I’écart aux hypothéses du modéle considéré. En effet, le fit réalisé
est basé sur la faible interaction des particules. Or le champ d’interaction antiferroma-
gnétique déduit du fit (52 mT) ne peut étre considéré comme négligeableh.
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FiG. 4.11 : Mesures ZFC-FC de [’échantillon GM100 le champ étant appliqué dans
le plan de la couche (carrés rouge) et perpendiculairement & celle-ci (rond
bleus)

4.2.3 Anisotropie magnétique des nanocolonnes

Sur la figure 4.11] on a représenté les ZFC-FC de I’échantillon GM100 en configu-
ration planaire (M//[110]) et perpendiculaire (M//[001]). Les mesures dans les deux
configurations se superposent parfaitement. De la comparaison de ces deux courbes, on
voit qu’aucune des deux directions ne semble privilégiée, ce qui fait penser a un maté-
riau magnétiquement isotrope. D’autre part, dans la partie précédente, on a ajusté la
susceptibilité avec un modéle de Langevin qui suppose que les particules ne présentent
pas d’anisotropie magnétique. Des ajustements de modéles d’anisotropie uniaxiale ou
cubique ont été également essayés sans qu’il ne soit possible de modéliser a la fois la
susceptibilité planaire et perpendiculaire, ce qui nous améne soit a une anisotropie plus
complexe, soit & une absence d’anisotropie magnétique.

Pourtant, la forme allongée des nanocolonnes aurait laissé supposer une forte aniso-
tropie uniaxiale, dans la direction [001], induite par I’anisotropie de forme des colonnes.
On peut voir deux explications & cette absence d’anisotropie magnétique.

— Une compensation de l'anisotropie de forme par I'anisotropie magnétocristalline
pourrait expliquer pourquoi le systéme semble isotrope. En effet, il existe proba-
blement dans les colonnes de fortes contraintes qui peuvent induire une anisotropie
magnéto-élastique dans le plan. Dans le GaMnAs [53] et le CdMnTe [106], il a été
montré que la contrainte pouvait modifier fortement I’anisotropie magnétique.

— L’isotropie magnétique du matériau a I’échelle macroscopique peut également étre
la conséquence d’un couplage entre les colonnes. On a vu dans la partie précédente
qu’il existait un champ d’interaction relativement important entre les colonnes. Un
couplage antiferromagnétique entre des colonnes dont ’aimantation est le long des
colonnes pourrait également participer a la modification de ’anisotropie globale
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du systéme.
— Enfin, il n’est pas a exclure qu’il existe un axe d’anisotropie dans une direction

autre que celles que nous avons sondées, mais qui ne nous est pas accessible dans
la géométrie de notre magnétométre & SQUID.

Cependant, la température de blocage étant proportionnelle & la constante d’ani-
sotropie (cf. eq. , on pouvait raisonnablement s’attendre avec une température de
blocage de 15K a une anisotropie trés faible. Nous étudierons cet aspect plus en détail
dans la partie [4.3.2

4.3 Influence de la température de croissance sur les
propriétés magnétiques des nanocolonnes

Nous avons vu dans le chapitre [3| que la température de croissance est un paramétre
crucial dans la croissance des nanocolonnes, aussi bien du point de la morphologie globale
du film épitaxié que de la structure cristalline propre des colonnes. Nous allons voir dans
cette partie que 'influence de la température de croissance sur les propriétés magnétiques
est également considérable.
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Fi1G. 4.12 : Evolution de la courbe d’aimantation & saturation Mg(T) avec la tempé-
rature de croissance pour des échantillons contenant 7% de Mn. A droite,
Mg (T) d’un échantillon contenant 6% de Mn et élaboré a 130°C. (Mesures
réalisées en configuration planaire sous un champ poH =2 T)

Pour donner un apercu du role de la température de croissance sur les propriétés
magnétiques on a représenté sur la figure I’évolution des courbes d’aimantation a
saturation d’échantillons de Gegg3Mng o7 avec la température de croissance.

On retrouve sur ces courbes les trois phases magnétiques étudiées jusqu’a présent :

— les atomes de Mn paramagnétiques dilués dans la matrice donnent un signal hy-

perbolique prépondérant a basse température (<30 K) ;

— les nanocolonnes superparamagnétiques dont la T¢ est inférieure a 200 K
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— les précipités de GesMns, également superparamagnétiques, de Te ~300 K, et
responsables du signal magnétique au-dela de 200 K

— il existe également une phase haute T représentée sur le graphe de droite qui sera

étudiée dans la partie [4.3.3|

A partir de I’évolution de ces courbes mesurées & 7% et 6% de Mn, nous allons définir
quatre régimes de croissance en fonction de la température de croissance :

— T,<120°C : croissances de petites colonnes superparamagnétiques. Ce régime de
croissance a déja été étudié dans la partie [4.2];
120°C<T,<145°C : zone de transition colonnes-GezMns ;

T,>145°C formation majoritaire de précipités de GesMns ;

— T,=130°C et 6% Mn : formation de nanocolonnes ferromagnétiques a haute tem-

pérature.

Il est important de noter que les paramétres de croissance n’agissent pas de facon
indépendante sur les propriétés des films de GeMn, si bien qu’il est impossible d’établir
une classification des phases magnétiques uniquement basée sur un des paramétres de
croissance. Ce découpage basé sur la température de croissance permet de donner une
tendance dans la formation des différentes phases. Cependant, il est possible méme a
haute température de limiter sous certaines conditions de concentration la formation de
précipités.

4.3.1 Température de croissance intermédiaire (120°C<T,<145°C)

Pour des températures de croissance supérieures & 120°C, "apparition d’une aiman-
tation jusqu’a 300 K démontre la présence de la phase GesMns. Cependant, on observe
toujours une contribution liée a la présence de colonnes de GeMn riches en Mn. Sur la
figure [4.13] on a représenté les courbes ZFC-FC d’un échantillon élaboré a 125°C, le
champ magnétique étant appliqué dans le plan de la couche ou perpendiculairement a
celui-ci. La ZFC-FC (fig. étant mesurée a un champ relativement faible (0.015 T),
on s’affranchit de la contribution paramagnétique des atomes de Mn dilués dans la
matrice. On peut sur cette figure séparer deux contributions a 'aimantation : la contri-
bution basse température (T<170 K) est liée & la présence des nanocolonnes alors que la
contribution haute température (170 K<T<300 K) est due aux précipités de GesMns.

Contribution des colonnes

Comparons la contribution des nanocolonnes avec celle mesurée pour des nanoco-
lonnes épitaxiées a basse températures (cf fig[4.11)). On observe deux différences majeures
dans le pic basse température de la ZFC : un décalage de la température de blocage de
15 K & 25 K, ainsi qu’un élargissement significatif de ce pic. On peut voir deux raisons
a cela

— Le diamétre des colonnes a tendance a augmenter avec la température comme on

I’a montré dans la partie Ainsi, la température de blocage des nanocolonnes
étant proportionnelle & leur volume, elle augmente également avec la tempéra-
ture de croissance. De plus on a également observé en microscopie électronique en
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Fi1G. 4.13 : Gauche : ZFC-FC en configuration planaire et perpendiculaire de ’échan-
tillon GM55, élaboré a 125°C et contenant 7% de Mn. Droite : diffé-
rence M, -M, des deur ZFC (mesures réalisées sous un champ appliqué

de 0.015 T)

transmission un élargissement significatif de la distribution de taille des nanoco-
lonnes avec I'augmentation de la température de croissance et la concentration de
Mn. Cet élargissement a pour conséquence un élargissement de la distribution des
températures de blocage des nanocolonnes.

— D’autre part, on a vu dans la partie que les objets magnétiques responsables
des propriétés magnétiques du film, ont une taille magnétique au moins quatre
fois inférieure a la taille magnétique d’une colonne continue. L’augmentation de la
température de croissance peut avoir pour conséquence la formation de colonnes
plus massives et continues, ce qui tend également a en augmenter la température
de blocage.

De la méme facon qu’a plus basse température de croissance, les colonnes présentent

ici encore une absence totale d’anisotropie magnétique comme on peut le voir en com-
parant les ZFC mesurées dans le plan de la couche et perpendiculairement.

Contribution des précipités de Ge;Mnj

Contrairement aux nanocolonnes, les précipités de GezMnjy responsables de la contri-
bution entre 170 K et 300 K présentent une forte anisotropie magnétique hors plan. Cette
anisotropie trés marquée est d’origine magnéto-cristalline. En effet, dans ’ensemble, les
précipités de GesMns que 'on a pu observer en microscopie électronique en transmis-
sion sont de forme sphérique ce qui exclut la possibilité d’'une quelconque anisotropie
de forme. En revanche, la structure cristalline de GesMns est fortement anisotrope,
puisqu’elle est hexagonale, 'axe ¢ de la maille hexagonale de GezMnj; ayant tendance
a s’aligner préférentiellement avec la direction [001] du substrat de germanium. Cette
orientation préférentielle des cristallites de GesMnj5 justifie 'existence d’une anisotropie
perpendiculaire.
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Il est intéressant de remarquer que la microscopie électronique en transmission et la
diffraction de rayons X n’ont pas permis de mettre en évidence ces précipités de GezMnj
pour des températures de croissance aussi basses. Par ces techniques de caractérisation
structurale, la présence des précipités devient perceptible pour des températures de
croissance supérieures a 150°C. Le SQUID nous permet de les mettre en évidence pour
des températures de croissance de 125°C. C’est donc un outil de choix pour la détection
de ces phases secondaires.

4.3.2 Haute température de croissance (T,>145°C)

L’augmentation de la température au dela de 145°C induit une augmentation de la
contribution liée aux précipités de GesMns au détriment de la contribution des nanoco-
lonnes. Dans cette partie, on va s’intéresser en particulier a des échantillons réalisés a
150°C, et présentant des concentrations comprises entre 2.3 et 11.3%

35 1 T =150°C ——23% ]
1 ’ —— 1Y 1
90 | ——T% ]
25 - % i
c ] 11.3%
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F1G. 4.14 : Fvolution de la courbe d’aimantation o saturation Mg(T) avec la concentra-
tion de manganése pour des échantillons élaborés a 150°C' (Mesure réalisée
pour poH =2 T)

Sur la figure [£.14] on a représenté les courbes d’aimantation & saturation pour 5
échantillons de concentration en Mn différentes. On a également représenté les ZFC-FC
pour différentes concentrations sur la figure [4.15

Les échantillons contenant 2.3 et 4% de Mn présentent des quantités de précipités de
GesMnj extrémement faibles : en effet, sur 'aimantation a saturation rien ne permet de
supposer qu’il existe du signal d’origine ferromagnétique au dela de 200 K. Cependant,
les courbes ZFC-FC mettent en évidence une légére irréversibilité & 300 K, liée a la
présence de cristallites de GesMnjs superparamagnétiques, en trés petite quantité.
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FiGc. 4.15 : FEvolution de la ZFC-FC avec la concentration de manganése pour des
échantillons élaborés a 150°C; les courbes ZFC-FC sont mesurées sous un
champ de 0.015 T

Sur ces échantillons peu concentrés, on observe comme & plus basse température,
une proportion importante de Mn paramagnétique dilué dans la matrice. Cet effet est
beaucoup plus marqué que pour les échantillons réalisés a 100°C. On peut donc pen-
ser que la température de croissance, si elle entraine la formation de précipités pour
les concentrations supérieures a 4%, favorise également I'incorporation du Mn dans la
matrice pour des concentrations plus faibles.

En augmentant la concentration de Mn, on voit I'apparition d’un signal ferromagné-
tique jusqu’a 300 K caractéristique des précipités, qui devient prépondérant sur le signal
issu du Mn paramagnétique, et des nanocolonnes.

D’autre part, on voit une forte dépendance de la forme du pic de la courbe ZFC avec
la concentration de Mn. En particulier, on voit clairement un décalage vers les hautes
températures, et un élargissement de ce pic. Dans le tableau on a reporté les valeurs
de température de blocage et de la largeur du pic avec la concentration.

Ces variations de la Tg et de sa distribution sont les conséquences de I’évolution de
la taille des nanocolonnes a haute température avec la concentration de Mn que 1'on a
déja étudiée dans la partie (3.4l Pour s’en convaincre, on a représenté sur le méme graphe
(fig. I’évolution de la température de blocage et du volume des colonnes avec la
concentration de manganése. L’évolution de la température de blocage suit globalement
celle du volume des nanocolonnes. En premiére approximation, on peut estimer que
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nanocolonnes

‘ concentration ‘ 2.3% ‘ 4% ‘ 8% ‘ 11.3% ‘
Tg <h K 10 K 20 K 30 K
FWHM <14 K 42 K 86 K 106 K

TAB. 4.2 : Evolution des parameétres caractéristiques de la ZFC de colonnes élaborées a
150°C. On a pris pour température de blocage moyenne le maximum du pic
dans la ZFC, et comme grandeur caractéristique de l’élargissement du pic,
sa largeur & mi-hauteur (FWHM)

V/Tg ~ 60 x 1072"m3K~! ou V est le volume des nanocolonnes. Il est, ainsi possible de
remonter a un ordre de grandeur de la constante d’anisotropie des nanocolonnes.
Pour cela, il faut écrire I’énergie de blocage :

Ep = 25kgTs = KV (4.17)

kg étant la constante de Boltzmann

Ty la température de blocage

K la constante d’anisotropie des nanocolonnes
V' le volume des nanocolonnes

ce qui nous donne des constantes d’anisotropie de l'ordre de 5 kJ/m3. Pour com-
paraison, rappelons qu’on considére que le fer a déja une anisotropie trés faible avec
une constante d’anisotropie qui vaut 50 kJ/m3. Cela confirme le caractére isotrope des
couches que nous avions déduit de la superposition des courbes de susceptibilité hors-
plan et dans le plan.

4.3.3 Ferromagnétisme & haute température

Pour des conditions de croissance précises (T,=130°C et x=0.06), nous avons pu
observer la présence d’une phase ferromagnétique a haute température. La microscopie
électronique en transmission, en haute résolution aussi bien qu’en spectroscopie de perte
d’énergie d’électrons (EELS) a montré la présence d’une structure colonnaire semblable
a celle précédemment étudiée. Jusqu’a présent, nous n’avons pas pu trouver dans la
structure (que ce soit en microscopie ou en diffraction) 1'origine des propriétés magné-
tiques a I’ambiante, alors que les colonnes ont généralement des T inférieures a 200 K.
Cependant des calculs ab initio réalisés par E. Arras et P. Pochet (CEA-Grenoble) ont
pu montrer que les propriétés magnétiques des phases de GeMn étaient extrémement
sensibles aux positions qu’occupent les atomes de Mn dans la maille de Ge. Il est donc
possible que les échantillons ferromagnétiques a ’ambiante présentent un arrangement
particulier des atomes de Mn qui leur confére des propriétés ferromagnétiques au-dela
400 K.

Sur la figure 4.17] on a tracé I'aimantation a saturation d’un échantillon réalisé dans
ces conditions et présentant cette phase haute T¢.
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Fi1G. 4.16 : Evolution de la température de blocage moyenne Ty avec la concentration
de Mn pour des échantillons élaborés a 150°C (carrés rouges). La barre
d’incertitude correspond au pas de température du SQUID ; On a représenté
pour comparaison l’évolution du volume moyen des nanocolonnes avec la
concentration de Mn (triangles noirs). La barre d’incertitude correspond ici
a ’écart-type au diameétre moyen
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Fi1G. 4.17 : Aimantation a saturation d’un échantillon de GeygsMngog Elaboré a 130°C
(mesurée sous un champ de 2 T) et ZFC-FC associée (mesurée sous un
champ de 0.01 T)

Sur ce graphe, on peut distinguer deux contributions : la contribution paramagné-
tique des atomes de Mn dilués dans la matrice (<30 K), et une contribution ferromagné-
tique dont la température de Curie est hors de notre plage de mesure, ie supérieure a
400 K. On remarque que contrairement, aux échantillons précédemment étudiés dans ce
chapitre, le moment par atome de manganése est trés important : a basse température,
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on mesure un moment de 4.7 ug/Mn, ce qui est trés proche du moment maximum que
peut porter un ion Mn?** isolé (5 pg/Mn).

En supposant que les ions Mn paramagnétiques dans la matrice portent un moment
de 3 up, on peut calculer & partir de la contribution paramagnétique dans la M(T), la
quantité de manganése dans la matrice. On obtient ainsi une concentration de manganése
de 0.7% dans la matrice. Pour maintenir un moment moyen de 4.7 pg/Mn, le moment
des atomes de manganése a l'intérieur des colonnes doit étre de 4.9 up

Cet échantillon étant élaboré a une température de 130°C, on peut s’interroger sur
I’éventuelle présence de précipités de GesMny. Pour cela, on a réalisé la ZFC-FC de cet
¢chantillon sous un champ de 0.01 T (fig. (droite)). Les courbes ZFC et FC sont
parfaitement superposées sur tout la gamme de température étudiée (jusqu’a 300 K).
On en déduit que dans cet échantillon, il n’y a pas de précipités de GesMns.

1,0 1 —s=— perpendiculaire
—=— paralléle
0,5
? 0,0
=
=
05 i
10 +— ]
3 2 -1 0 1 2 3
b H(T)

Fi1G. 4.18 : Cycle d’aimantation réalisé a 250 K en configuration planaire et perpendi-
culaire)

Sur la figure [4.18], on a représenté le cycle d’aimantation dans le plan de la couche et
perpendiculairement. On observe malgré la structure colonnaire une légére anisotropie
planaire.

Pour essayer de comprendre quelle est la part de magnéto-élastique et la part de
couplage entre les colonnes conduisant a cette anisotropie planaire, on a réalisé un calcul
de I'énergie des configurations suivantes :

— les aimantations des nanocolonnes sont, paralléles et hors du plan

— les aimantations des nanocolonnes sont antiparalléles et hors du plan

— les aimantations des nanocolonnes sont paralléles et dans le plan

Sur la figure [4.19, on a représenté les résultats du calcul réalisé par A. Marty (CEA
Grenoble) concernant la stabilité des différents états d’aimantation. En considérant un
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Chapitre 4 : Propriétés magnétiques des couches de Ge;_,Mn,
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Fi1Gc. 4.19 : Résultats du calcul de ’énergie d’un systeme constitué d’un réseau de
nanocolonnes, de pas 10 nm, le diamétre des nanocolonnes faisant Snm et
leur hauteur 80nm. Les énergie sont en unités de jiogM2V /2

réseau carré infini de nanocolonnes de 80 nm de haut, 3nm de diamétre et espacées de
10 nm il a pu calculer I'énergie globale du systéme via un traitement mathématique
dans l'espace de Fourier. Ce calcul montre que pour ces valeurs de diamétre, hauteur et
distance intercolonnes, I’état antiferromagnétique est favorisé, ce qui est assez intuitif. De
plus, on voit que le second état le plus stable est ’état ferromagnétique hors plan, favorisé
par I'importante anisotropie de forme des colonnes. L’état d’aimantation planaire est,
énergétiquement parlant, le moins favorable des trois. Le fait que 'expérience montre
une anisotropie légérement planaire confirme que d’importantes contributions magnéto-
élastiques tendent a favoriser cette anisotropie planaire

4.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés aux propriétés magnétiques des phases

de GeMn élaborées par épitaxie par jets moléculaires.

Nous avons pu montrer que dans les échantillons élaborés sur la face (001) du ger-

manium, on peut observer le manganése sous quatre phases.

— Le Mn dilué : quelles que soient les conditions de croissance, on observe tou-
jours la contribution de ces atomes dilués dans la matrice de germanium. Pour les
échantillons contenant de faibles quantités de Mn, la contribution paramagnétique
de ces atomes devient prépondérante a basse température.
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4.4 Conclusion

— Les nanocolonnes basse T : ces nanocolonnes riches en Mn sont ferromagné-
tiques et présentent des températures de Curie inférieures a 200 K. De plus, de par
leur petite taille, elles sont superparamagnétiques ce qui complique I'étude de leurs
propriétés magnétiques. Par des mesures de susceptibilité, nous avons pu remonter
a la taille magnétique des particules superparamagnétiques. De facon assez surpre-
nante, les particules responsables du superparamagnétisme semble étre de 4 4 5
fois plus petites (magnétiquement parlant) que les nanocolonnes observées en mi-
croscopie électronique en transmission. Cette différence tient probablement au fait
que les colonnes ne se comportent pas comme un objet magnétique unique, mais
comme plusieurs nanostructures magnétiques indépendantes. Une étude de I’aniso-
tropie de ces colonnes montre que malgré leur facteur de forme important, elles se
comportent comme un matériau magnétiquement isotrope, ce que nous attribuons
a une compensation de I'anisotropie de forme par I’anisotropie magnéto-élastique
induite par la contrainte dans les colonnes. Nous avons également vu qu’il est
possible de corréler I’'évolution de certaines grandeurs physiques comme la tempé-
rature de blocage aux propriétés morphologiques des nanocolonnes observées en
TEM.

— Les précipités de GesMns : ils sont la conséquence d’une température de crois-
sance élevée, ou d’un recuit de I’échantillon. Ces précipités bien connus présentent
une température de Curie proche de ’ambiante, et sont pour certains superpara-
magnétiques. On les observe dans un grand nombre d’échantillons méme réalisés
a des températures de croissance modérées pour lesquels ni la diffraction, ni la mi-
croscopie ne laissaient présager leur présence. Pour des températures de croissance
comprises entre 130°C et 180°C, ils coexistent généralement avec les nanocolonnes.

— Les nanocolonnes haute T : la phase la plus intéressante des phases de GeMn
car la plus prometteuse. En effet, nous avons pu observer des températures de
Curie supérieures a la température ambiante et un moment a saturation extréme-
ment élevé (4.9 up/Mn). Malgré la structure colonnaire et leur petite taille, ces
nanocolonnes ne présentent pas de comportement superparamagnétique dans la
gamme de température étudiée. L’origine du ferromagnétisme & haute tempéra-
ture dans ces échantillons reste a découvrir, mais les propriétés particuliérement
intéressantes de ces nanocolonnes font de ce matériau un candidat extrémement
prometteur pour des applications en électronique de spin.
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Chapitre 5

Hétérostructures a base de
nanocolonnes de GeMn : premiers pas
vers l'intégration de GeMn dans des
dispositifs pour I’électronique de spin

Dans les chapitres précédents, nous avons montré que la croissance de couches minces
de GeMn sur Ge a basse température conduisait a la formation de nanocolonnes riches
en Mn dont nous avons étudié les propriétés structurales et magnétiques. Dans ce cha-
pitre nous nous proposons d’aller vers des systémes plus complexes, particuliérement des
hétérostructures, pour voir dans quelle mesure la réalisation de ces systémes peut per-
mettre de modifier ou d’étudier les propriétés physiques des nanocolonnes. Ce chapitre
s’articulera autour de la réalisation de trois types d’hétérostructures a base de GeMn
dont les finalités sont les suivantes :

— La modification des propriétés magnétiques des nanocolonnes. Dans cette
partie, nous nous intéresserons au couplage entre les nanocolonnes ferromagné-
tiques et une couche antiferromagnétique. Nous montrerons que ce couplage nous
permet de modifier de fagon significative les propriétés magnétiques des nanoco-
lonnes, particulierement en introduisant un décalage d’échange.

— La caractérisation des nanocolonnes en tant qu’injecteur de spin. Nous
nous sommes intéressés au GeMn pour ses qualités potentielles d’injecteur de spin.
Le moyen le plus commode pour mesurer l'injection de spin consiste a injecter des
courants via une électrode de GeMn dans une spinLED GaAs et de mesurer la
polarisation circulaire des photons émis. Cela nécessite la maitrise de la croissance
des nanocolonnes sur le matériau GaAs. Cette partie est donc consacrée a I’étude
de la croissance des nanocolonnes sur le GaAs comme une étape indispensable
pour la réalisation d’un démonstrateur d’injection de spin.

— L’auto-organisation de nanocolonnes pour réaliser des dispositifs pour 1élec-
tronique de spin tels que des vannes de spin ou des jonctions tunnel magnétiques
a I’échelle nanométrique
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Chapitre 5 : Hétérostructures a base de GeMn : premier pas vers l'intégration dans des
dispositifs

5.1 Systémes a anisotropie d’échange

Dans cette partie, nous nous intéresserons aux phénomeénes de couplage entre un
matériau antiferromagnétique et une couches de nanocolonnes de GeMn. Aprés avoir
briévement décrit les mécanismes physiques du couplage d’échange, nous aborderons le
probléme du couplage d’échange avec les nanocolonnes selon deux points de vues anta-
gonistes. Le premier point de vue nous aménera a considérer le phénomeéne de décalage
d’échange comme un effet parasite, preuve de I'oxydation non souhaitable de la surface
de la couche de GeMn. On étudiera différentes stratégies permettant de se prémunir de
cette oxydation. Mais le phénoméne de décalage d’échange doit surtout étre considéré
comme un moyen efficace de controler les propriétés magnétiques des nanocolonnes, par-
ticuliérement le champ coercitif et I’anisotropie, ce que nous étudierons en couplant les
colonnes avec une couche de MnO.

5.1.1 Description théorique de ’anisotropie d’échange
Matériaux antiferromagnétiques

Jusqu’a présent, nous nous sommes principalement intéressés aux propriétés d’objets
ferromagnétiques. Cependant, il est possible de modifier ces propriétés par un couplage
avec un matériau antiferromagnétique. Avant d’étudier les mécanismes de ce couplage,
il est nécessaire de revenir sur les propriétés fondamentales des matériaux antiferroma-
gnétiques.

Les mécanismes responsables de I'antiferromagnétisme d’un matériau sont globale-
ment les mémes que pour le ferromagnétisme. Dans les deux cas, 'interaction d’échange
tend a établir un ordre magnétique dans le matériau. Si dans le cas ferromagnétique
I’énergie d’échange est minimisée quand les spins atomiques sont alignés, 1’alignement
antiparalléle est énergétiquement plus favorable dans le cas antiferromagnétique. L’or-
ganisation antiparalléle des spins a pour conséquence un moment magnétique global nul
du matériau antiferromagnétique.

De la méme facon que pour les matériaux ferromagnétiques, il existe une tempéra-
ture de mise en ordre en-dessous de laquelle I'énergie d’échange devient grande devant
I’énergie d’agitation thermique. Cette température de transition est appelée température
de Néel et sera notée Ty . Au-dessus de cette température, on observe un comportement
paramagnétique.

Couplage entre un matériau ferromagnétique et un antiferromagnétique

Lorsque 1’on met en contact un matériau ferromagnétique (F) avec un matériau an-
tiferromagnétique (AF), I'existence d’un couplage d’échange entre les spins de surface
du F et de 'AF vont modifier les propriétés du matériau F. En particulier, on peut
observer sur ces systémes ’apparition d’une nouvelle anisotropie unidirectionnelle qui a
pour conséquence un décalage d’échange (exchange bias). Sur la figure on a illustré
différentes configurations de couplage, selon que la surface du matériau AF est com-
pensée ou non et selon la rugosité de 'interface. Comme on peut s’en douter, I’état
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5.1 Systémes & anisotropie d’échange

| Interface parfaite

1) Surface non compensée 2) Surface compensée

| Interface rugueuse

3) Surface non compensée 4) Surface compensée
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F1G. 5.1 : Schématisation d’une interface F/AF dans les cas 0w la surface est compensée
ou non, et atomiquement plane ou rugueuse. (d’aprés Portemont [1]5])

de cette interface va jouer un grand role sur le mécanisme de décalage d’échange, et
particulierement sur 'intensité de ce mécanisme.

Nous considérerons ici le modéle simplifié développé par Meiklejohn et Bean [118]
en 1957 permettant d’illustrer les mécanismes régissant ’anisotropie d’échange. Cepen-
dant, des modéles plus réalistes seront indispensables pour une approche quantitative
du phénoméne d’exchange bias.

Considérons donc ce modéle simplifié de deux monocristaux F et AF, monodomaines,
la surface de ’'AF n’étant pas compensée. Supposons également que la température de
Néel de 'AF est inférieure & la température de Curie du F (Ty < T¢).

La procédure permettant de mettre en évidence un effet de décalage d’échange est
la suivante :

— on se place entre la température de Néel de I’AF et la température de Curie du F.
On aligne les spins du F par 'application d’un champ extérieur (fig]5.2](i)).

— On refroidit le systéme sous champ jusqu’a une température inférieure a la tem-
pérature de Néel de PAF (figl5.2(ii)). Lors du passage de l'état paramagnétique
a AF, Les spins de I’'AF s’ordonnent de facon & minimiser 1’énergie d’échange a
l'interface F/AF.

— Si 'on applique maintenant un champ négatif pour retourner 'aimantation de la
couche F, on va observer un retard au retournement (figlp.2[(iii) et (iv)), lié a la
présence du champ d’échange induit par la couche AF. Le champ de retournement
est donc décalé vers les champs négatifs.

— Dans 'autre sens, on va également observer un décalage du champ de retournement
de la couche F (fig]5.2|v)), vers les valeurs de champ négatif, induit par le couplage
entre les deux couches.

On observe donc globalement un décalage de tout le cycle vers les champs opposés au

champ de refroidissement. Si U'on appelle H} et H les intersections du cycle avec I'axe
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dispositifs
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Fi1G. 5.2 : Mécanisme de couplage d’échange a une interface entre une couche F et une
couche AF (d’aprés Nogues [126]]).

des abscisses, on peut redéfinir le champ coercitif par Ho = (HZ, — Hg)/2. On définit

également le champ de décalage Hp = (H/+Hg ) /2. Pour des champs de refroidissement
positifs, le champ de décalage est négatif.

On voit aussi qu’en ’absence de champ, il n’existe plus qu’une configuration stable,
qui correspond & l'alignement de la couche F avec le champ de refroidissement. On parle
donc d’anisotropie unidirectionnelle.

Dans la pratique, les effets de décalage d’échange sont de plusieurs ordres de gran-
deurs inférieurs a ceux que I'on peut prédire avec ce modeéle. De plus, il ne suffit générale-
ment pas de se placer en-dessous de la température de Néel pour observer ce phénoméne,
mais en-dessous d’une température plus basse, dite température de blocage de ’AF. Ces
écarts sont liés a plusieurs facteurs parmi lesquels :

— la surface de ’AF peut étre compensée.
— Pinterface F/AF est rarement atomiquement plane.

— D'existence de grains dans le F et dans ’AF peuvent également diminuer fortement
le couplage.
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5.1 Systémes & anisotropie d’échange

5.1.2 Le décalage d’échange dans les semiconducteurs magné-
tiques

Les premiers travaux relatifs 4 un couplage F/AF avec un semiconducteur magné-
tique ont été menés par Furdyna [72] en 2002. Il a utilisé le GaMnAs comme F, et le
ZnMnSe et MnTe comme AF. Dans ces travaux, il montre une variation significative
du champ coercitif de GaMnAs induite par la proximité de I’AF. Cependant, aucun
décalage du cycle n’a pu étre mis en évidence, si bien qu’on ne peut pas réellement as-
similer ces résultats & un phénoméne de décalage d’échange. Cette absence de décalage
d’échange a été attribuée a I'imperfection des interfaces, causée notamment par la forte
diffusion du manganése.

Depuis, Eid [58] en 2004 a pu mettre en évidence un effet de décalage d’échange du
GaMnAs induit par un couplage d’échange avec une couche de MnO en surface. Les
cycles d’aimantation mesurés au SQUID montrent a la fois une augmentation du champ
coercitif et un décalage du cycle vers les champs opposés au champ de refroidissement. La
présence de ce décalage d’échange et d’une anisotropie unidirectionnelle a été confirmée
par Dziatkowski [57] en 2006 par des mesures de résonance ferromagnétique.

5.1.3 Création d’un couplage d’échange par oxydation de la sur-
face d’un film de GeMn

Effet sur un film de GeMn d’un traitement de surface a I’eau déionisée

C’est un fait bien connu que 'oxyde de germanium GeQO, est soluble dans I'eau
[147, 116]. Nous avons pu le vérifier en ringant un échantillon de germanium oxydé dans
I'eau déionisée(DI) sous atmosphére d’azote (Ny) avant de U'introduire dans la chambre
d’épitaxie. Le cliché RHEED obtenu est alors celui d’une surface de germanium désoxy-
dée, non reconstruite. De méme les cartographies du plan (hk0) de I'espace réciproque
réalisées en incidence rasante présentent pour des échantillons fortement oxydés (éla-
borés depuis plusieurs mois) un fond diffus important. Le rincage de ces échantillons a
I'eau permet de limiter le fond diffus lié a la présence de 'oxyde de surface.

Pour des couches de GeMn contenant des nanocolonnes, les observations réalisées
en microscopie a force atomique (AFM) et microscopie électronique a balayage (MEB)
n’ont pas permis de mettre en évidence de modifications notables de la morphologie de
la surface aprés traitement a ’eau déionisée .

Cependant, on observe des modifications importantes des propriétés magnétiques de
couches de nanocolonnes aprés le traitement a I’eau. Sur tous les échantillons ayant subi
un traitement & ’eau, on observe des modifications comparables :

— Une diminution significative du signal magnétique; sur la figure 5.3 on a

représenté des cycles d’aimantations a 5 K avant et aprés traitement de 15 minutes
a Peau DI. On observe clairement une diminution de 30% du signal magnétique
(aussi bien ferromagnétique que paramagnétique) lié a la couche de GeMn. Cette
perte de 30% du signal correspond ici & une épaisseur de couche de 12 nm qui
perd ses proprié¢tés magnétiques. Pour des échantillons traités seulement pendant
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Fi1G. 5.3 : Cycles d’aimantation a 5 K pour une couche de 40 nm de GegogsMnggg. Sur
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la figure de gauche on a représenté les cycles avant et aprés un traitement de
15 minutes dans ’eau DI. Sur la figure de droite, on a renormalisé le cycle
avant traitement par un facteur numérique 0.70 qui permet de superposer
parfaitement les deuzx courbes. (Dans la mesure ou le volume de matériau
magnétique n'est pas parfaitement connu, on a laissé le signal mesuré en
e.m.u)

2 minutes, l'effet plus faible correspond a la perte des propriétés magnétiques de 6
nm de la couche de GeMn. Cette perte de signal magnétique peut étre attribuée a
I'oxydation du matériau contenu dans les colonnes, le produit de cette oxydation
n’étant plus ferromagnétique. Une autre hypothése plus probable est que le rincage
a l'eau induit une attaque de la surface de la couche de GeMn, résultant en une
diminution du signal lié a la couche, ferromagnétique comme paramagnétique, ce
que nous observons ici.

On observe également I'apparition d’'un effet de décalage d’échange du signal

lié aux colonnes de GeMn. Ce décalage d’échange nécessite un couplage avec un

matériau antiferromagnétique. On peut donc raisonnablement penser qu'une par-
tie au moins du matériau ferromagnétique contenu dans les colonnes est devenu
antiferromagnétique au contact de I'eau DI. Cet antiferromagnétique est proba-
blement constitué d’oxyde de manganése (MnO) dont on sait qu’il présente une
phase antiferromagnétique avec une température de mise en ordre Ty ~ 120K

[153, 160]. Le couplage d’échange entre les colonnes ferromagnétiques et 1'oxyde

de surface induit deux phénomenes (figs.4) :

— le décalage du cycle vers les valeurs de champ négatives (le champ de refroidis-
sement étant positif et valant 1 T) : c’est D'effet d’ezchange bias. La valeur du
décalage du cycle est comprise entre -80 Oe et -120 Oe pour tous les échantillons
traités a l'eau.

— une autre conséquence du couplage d’échange peut étre la modification du champ
coercitif des colonnes. Dans cette technique de couplage par oxydation a I’eau, les
modifications de Hgo sont notables, mais non reproductibles. On peut observer
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aussi bien une augmentation qu’une diminution du coercitif accompagnant le
décalage d’échange.
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Fi1G. 5.4 : Décalage d’échange observé a & K aprés un refroidissement sous 1 T d’une
couche de 40 nm de GeygsMngoe induit par un traitement a 'eau DI. La
courbe de droite est un agrandissement a [l'origine. On peut mesurer un dé-
calage du cycle de 100 Oe (0.01 T) vers les champs négatifs. La variation
du champ coercitif n’est pas significative sur cet échantillon

Utilisation des mesures de décalage d’échange pour mesurer l’efficacité d’un
capping

La qualité d’une couche de protection (capping) peut étre primordiale pour la réussite
de certaines expériences réalisées ez-situ telles que la spectroscopie XMCD. En effet, la
couche doit protéger le matériau magnétique de I'oxydation, tout en étant suffisamment
fine pour permettre de sonder les propriétés du matériau par extraction d’électrons
secondaires par exemple.

Dans la mesure ot 'oxydation par un traitement & ’eau de la partie superficielle
des colonnes conduit & apparition d’un décalage d’échange et d’une forte diminution
du signal magnétique, on peut utiliser la mesure de ce décalage d’échange et de cette
perte de signal pour quantifier l'efficacité de différents cappings en terme de barriére a
I'oxydation.

— Le capping de germanium est probablement le plus utilisé car le plus simple

a réaliser. On peut le déposer a basse température et la couche de protection
est continue. Cependant, des échantillons cappés avec 3 nm de Ge monocristallin
présentent un effet de décalage d’échange marqué. On ne peut donc pas considérer
le germanium comme un bon matériau pour protéger une couche de GeMn (& ces
épaisseurs). Deux phénoménes peuvent étre a l'origine de cela : la forte diffusion
du Mn dans le germanium peut permettre aux colonnes de déboucher malgré le
capping et d’étre ainsi oxydées; une autre possibilité est qu’en dissolvant le GeOs,
I'eau attaque suffisamment le germanium pour oxyder les colonnes. Il est donc
nécessaire de déposer des épaisseurs plus importantes pour protéger efficacement
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la couche de GeMn, ce qui peut étre problématique pour 'extraction des électrons
secondaires notamment.

Le capping aluminium est une alternative intéressante puisqu’il peut également
étre déposé a basse température. De plus, 'aluminium étant un élément léger, il
n’est pas un obstacle pour l'utilisation des rayons X (pas ou peu d’absorption).
Cependant, il est relativement difficile de le déposer en couche mince bidimen-
sionnelle car il tend & former des grains (cf. fig. . Pour les couches les moins
rugueuses, on n’observe pas de décalage d’échange induit par le passage a I'eau.
En revanche, ces couches semblent avoir une mauvaise tenue sur la durée, puis-
qu’aprés quelques mois, on a pu observer un décalage d’échange et une perte de
signal notable aprés avoir rincé ’échantillon a ’eau DI.

FiGc. 5.5 : Image de microscopie & force atomique (AFM) d’une couche de 2 nm

d’aluminium déposée a l'ambiante sur un échantillon de GeMn.

— Le capping Si(30A)/Ge(5A)/GeMn est d’aprés nos expériences le plus effi-
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cace. Il est réalisé par dépot a température ambiante de 5A de Ge cristallin per-
mettant de limiter la formation de siliciures de manganése antiferromagnétiques,
suivi de 3 nm de silicium amorphe évaporé grace a un canon a électrons. Cette
couche a 'avantage d’étre bidimensionnelle et permet également de controler la
couverture de la couche de Ge par la couche de silicium grace a la disparition
totale des tiges de diffraction du cliché RHEED. De plus, 'oxyde de silicium (SiOs)
présente ’avantage considérable d’étre extrémement résistant a quasiment tous les
acides et les bases (& I’exception de I'acide fluorhydrique). Aucun effet de décalage
d’échange ni perte de signal n’a pu étre mis en évidence aprés traitement a l’'eau
DI (fig [5.6), méme plus d’un an aprés I'élaboration. C’est pourquoi ce capping a
été utilisé pour des mesures d’XMCD ex-situ que nous ne détaillerons pas dans ce
manuscrit.
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FiG. 5.6 : Cycle d’hystérésis d’une couche de 80 nm de GeygoMng1o cappé de 3 nm
de Si amorphe, mesuré a &5 K, aprés refroidissement sous champ, avant et
apres traitement a l’eau. La figure de droite est un agrandissement du cycle
a lorigine. Aucun effet de décalage d’échange n’est perceptible sur cet échan-
tillon

5.1.4 Couplage d’échange entre une couche de MnO et les na-
nocolonnes de GeMn

Pour confirmer I'hypothése que le couplage d’échange est induit par un oxyde de
Mn se formant sur la partie supérieure des colonnes, et pour controler la qualité de cet
oxyde, on a choisi de réaliser 'oxydation d’une couche de Mn déposée sur la couche de
GeMn.

Pour cela, on a réalisé in situ le dépot d’une couche d’environ 3 nm de Mn pur
aprés la croissance de la couche de GeMn, le dépdt étant fait a température ambiante
pour limiter I'interdiffusion avec la couche de GeMn. Le caractére amorphe des clichés
RHEED aprés le premier nanométre nous montre que le Mn couvre toute la surface de
I’échantillon.

Un premier cycle d’hystérésis & basse température a été mesuré et met déja en
évidence la présence d'un couplage d’échange. L’échantillon a ensuite été recuit a 200°C
pendant 2min30s a 'air. Une courbe d’hystérésis a basse température a également été
mesurée aprés ce recuit. Sur la figure sont représentés les cycles d’aimantation avant
et aprés recuit. Dans les deux cas, on observe un effet du couplage d’échange, bien que
celui-ci soit plus marqué aprés le recuit.

La présence d’un couplage avant recuit peut s’expliquer de deux facons :

— Le manganeése sous sa forme a-Mn est antiferromagnétique [I61, 0O8]. Ainsi, la
cristallisation du Mn en a-Mn pourrait induire un couplage d’échange avec les
colonnes contenues dans le film. Cependant, le cliché RHEED issu du dépot de la
couche de Mn est bien amorphe, sans aucune trace d’un éventuel polycristal. S’il
existe du Mn sous la forme cristallisée a-Mn, les grains sont de taille trop faible
pour étre détectés au RHEED.

— Il est plus probable que I’AF responsable du décalage d’échange avant recuit soit
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du MnO. En effet, pour démonter 1’échantillon du molybloc, il est nécessaire de
fondre I'indium qui le retient, ce qui nécessite une température supérieure a 160°C.
Bien que I’échantillon ne reste que quelques dizaines de secondes a cette tempéra-
ture, chauffer le Mn dans une atmosphére contenant de 'oxygéne peut accélérer
la réaction d’oxydation du Mn, et entrainer la formation de MnO antiferromagné-
tique. Le faible temps de chauffage peut justifier le fait que le Mn ne soit pas oxydé
sur toute I’épaisseur de la couche de Mn et que 'effet de décalage d’échange soit
moins important que pour un recuit plus long comme nous allons le voir par la
suite.

Apreés recuit de 2min30 a 200°C (pour favoriser I'oxydation), on observe :

une augmentation du champ coercitif de 1150 Oe avant recuit a 1320 Oe aprés
recuit. Il est important de remarquer que le champ coercitif est beaucoup plus
important pour cet échantillon (recuit ou non) que pour les échantillons non cappés
au Mn pour lesquels Hg est plutot de 'ordre de 700 Oe.

une augmentation du décalage d’échange de 95 Oe & 118 Oe.

une augmentation plus surprenante de la composante paramagnétique. Cette mo-
dification du signal a fort champ laisse a penser qu’en chauffant I’échantillon, on
oxyde non seulement la couche de Mn superficielle, mais on favorise également
la diffusion du Mn de surface vers des sites substitutionnels ou interstitiels de la
couche ot il passe d’antiferromagnétique a paramagnétique ce qui explique I'aug-
mentation de ce signal.
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Fi1G. 5.7 : Cycle d’hystérésis mesurés a 5 K aprés refroidissement sous un champ de 1 T
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d’un échantillon de 80 nm de GeygoMng1g cappé par 3 nm de Mn amorphe.
La courbe noire représente [’échantillon non recuit. La courbe rouge corres-
pond a U'échantillon recuit a Uair pendant 2min30 pour favoriser 'oxydation
du Mn. Sur la figure de droite on a ajouté pour comparaison le cycle d’un
échantillon de GeMn non cappé au Mn (bleu).
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5.2 Hétérostructures GeMn/GaAs : un premier pas
vers l’injection de spin

Lorsque nous avons introduit le matériau GeMn dans le premier chapitre, il s’agis-
sait avant tout de réaliser un semiconducteur magnétique susceptible de répondre entre
autres a la problématique de l'injection de spin. Dans ce cadre, nous avons vu que la
plupart des preuves de I'injection de courants polarisés en spin dans un semiconducteur
étaient basées sur la réalisation de dispositifs de type SpinLED [93] utilisant le semi-
conducteur GaAs. Il parait donc particuliérement intéressant de chercher & maitriser la
croissance des nanocolonnes de GeMn sur le GaAs, si 'on souhaite démontrer la faisabi-
lité de l'injection de courants polarisés en spin depuis les nanocolonnes. C’est 'une des
raisons qui a motivé I'étude de la croissance GeMn/GaAs.

Une autre justification a cette étude est liée aux expériences de magnéto-transport
entreprises sur les couches de GeMn. Les substrats commerciaux de germanium pré-
sentent des résistivités assez faibles, ce qui les rend plus conducteurs que les couches
de GeMn a basse température, rendant ainsi les mesures de magnéto-transport planaire
(CIP) a basse température quasiment impossibles. L’utilisation de substrats de GaAs
fortement résistifs devrait permettre de pallier aux problémes de court-circuit de la
couche par le substrat a basse température.

C’est donc en vue de ces deux thématiques importantes que sont le magnéto-transport
et la démonstration de I'injection de spin a partir du GeMn, que nous nous sommes in-
téresseés a la croissance de GeMn sur GaAs.

Du point de vue de 'épitaxie de Ge (ou GeMn), le GaAs présente un avantage majeur.
En effet, le germanium et le GaAs ont la méme structure cristalline, le germanium ayant
un parameétre de maille de 5.6575A et le GaAs un parameétre de maille de 5.65334 ce
qui représente une désaccord de paramétre de maille trés faible de 0.08%. Il est donc
théoriquement possible de réaliser I’épitaxie de germanium sur le GaAs sur des centaines
de nanomeétres sans que des défauts structuraux comme des dislocations ne viennent
relaxer le paramétre de maille du germanium. De nombreux travaux ont été réalisés
depuis les années 1980 sur les hétérostructures Ge/GaAs |10} 62] B3, 32, [79].

Deux approches ont été utilisées pour réaliser I'épitaxie du GeMn sur GaAs. En
particulier, deux méthodes différentes de préparation du substrat ont été étudiées. Dans
le premier cas, le substrat est désoxydé in situ, alors que dans le second cas, on a utilisé
des substrats protégés par un capping d’As amorphe évaporé in situ . Nous allons voir
que la préparation du GaAs influe sur la croissance des nanocolonnes de GeMn.

5.2.1 Utilisation de substrats de GaAs oxydés

Dans cette partie, on s’est intéressé & la croissance sur des substrats de GaAs épi-
ready, désoxydés thermiquement in situ . Les substrats sont des substrats commerciaux
qui n’ont pas subi de traitement particulier avant leur introduction dans le bati d’épi-
taxie. Pour éliminer I'oxyde natif, on porte I’échantillon a la température de 400°C
pendant 20 minutes puis 600°C pendant 3 minutes. La transition d’un cliché RHEED
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amorphe a cristallin nous permet de controler la désoxydation thermique du substrat.
De plus, le RHEED nous indique que la surface est légérement tridimensionnelle & 1’issue
de la désoxydation. Ce caractére rugueux est lié a I’évaporation de I’arsenic de la surface
lors de la désorption de 'oxyde. La surface est alors riche en gallium, qui a tendance a
former des gouttelettes a la surface du GaAs. Dans la suite on désignera les substrats
ainsi préparés par GaAs,,.

On a réalisé la croissance d’une couche de GeggsMng g & 130°C sur un substrat de
GaAs ainsi préparé, sur lequel on a déposé une trés fine couche tampon (1.25 nm) de
germanium. Les clichés RHEED ne montrent pas de différence notable avec la croissance
sur germanium, si ce n’est la rugosité initiale de la surface. Une micrographie TEM de
cette couche est représentée en figure [5.8

FiGc. 5.8 : Cliché¢ TEM d’une couche de 80 nm de GeygsMngos épitazié a 130°C sur
un substrat de GaAs désoxydé thermiquement (buffer 1.25 nm)

Sur cet échantillon, on observe toujours une structuration verticale en nanocolonnes.
Cependant, contrairement aux échantillons élaborés sur germanium, on perd l’aligne-
ment strict de ces colonnes. Ce phénomeéne peut étre comparé a ce qui a été observé lors
de la croissance de nanocolonnes sur une surface facettée décrite dans la partie [3.5.2]

On peut s’affranchir de ce probléme de rugosité en déposant préalablement a la
couche de GeMn une couche tampon d’épaisseur conséquente comme le montre la figure
5.9| (buffer 40 nm).

Cependant on perd par ce procédé certains avantages du substrat de GaAs. En
particulier, le buffer de germanium, s’il est dégénéré, peut court-circuiter la couche a
trés basse température, quand la couche de GeMn devient isolante. Ceci rend le transport
planaire dans cette gamme de température plus compliqué a interpréter.

Une alternative consiste a réaliser I'épitaxie de la couche de GeMn sur des substrats
de GaAs cappés avec de I'arsenic amorphe.
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FiG. 5.9 : Cliché¢ TEM d’une couche de GeMn déposé sur un buffer de 40 nm de Ge
sur un substrat de GaAs désoxydé thermiquement

5.2.2 Utilisation de substrats de GaAs cappés As

Dans la partie précédente, on a montré que la procédure de désoxydation thermique
d’un substrat de GaAs est problématique pour la croissance de couches de GeMn, dans
la mesure ou elle induit une rugosité de la surface qui perturbe de fagon notable la
structure colonnaire. Pour s’affranchir de 'étape de la désoxydation qui nécessite des
températures importantes ~600°C, on a utilisé des substrats de GaAs cappés avec de
I’arsenic amorphe. Ces substrats sont préparés dans un autre bati dédié aux semiconduc-
teurs HI—VEl. Un buffer de GaAs y est déposé de facon a avoir une surface parfaitement
bidimensionnelle. Un capping d’arsenic amorphe est ensuite déposé sur la surface du
substrat pour le protéger de 'oxydation. Le substrat peut ensuite étre transporté sans
précaution particuliére pour étre introduit dans le bati d’épitaxie IV-IV.

Pour désorber I'arsenic amorphe, il suffit de chauffer ’échantillon & une température
de 200°C jusqu’a ce que le caractére amorphe du RHEED disparaisse. La température
de désorption de I’arsenic est notablement plus faible que celle de 'oxyde (~600°C) ce
qui permet d’obtenir une surface atomiquement plane a l'issue de la procédure. On peut
ensuite déposer la couche de GeMn méme sans couche tampon. Ces substrats une fois
désorbés seront désignés par le terme GaAs.,.

D’apreés les clichés RHEED, la croissance de la couche de GeMn a basse température ne
présente pas de différence avec la croissance sur germanium. Cependant, en augmentant
la température, on s’apercoit que la formation des précipités de GesMns se produit
pour des températures légérement inférieures & celles observées sur germanium. Sur
germanium, les précipités sont visibles au RHEED pour des températures supérieures

ICollaboration A. Arnoult, LAAS, Toulouse
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a 180°C (bien que le TEM et les mesures SQUID montrent qu’ils se forment déja a
plus basse température). Sur le GaAs,,,, on observe au RHEED des précipités a partir
de 150°C. Dans la mesure ou la température mesurée n’est pas strictement celle de la
surface de I’échantillon, il nous est impossible de dire si ce phénoméne est lié a une
modification du mécanisme de croissance induite par le substrat de GaAs, ou si cela est
la conséquence d’une différence dans la température de la surface, liée aux propriétés
physiques du substrat (émissivité, conductivité thermique), différence de température
difficilement mesurable puisque la mesure de température se fait en face arriére du
porte-échantillon.

Pour étudier 'influence de la surface de GaAs,,, sur la croissance des nanocolonnes,
on a réalisé des observations TEM d’un échantillon de GegosMngge élaboré a 100°C
(fig. sur un substrat de GaAs.,. Remarquons tout d’abord que I’épitaxie de la
couche de GeMn sur GaAs,,, est d’une trés bonne qualité : on n’observe ni défaut, ni
rugosité significative a 'interface GeMn/GaAs. En revanche, on voit que contrairement
a la croissance sur des substrats GaAs,,, la structure colonnaire a disparu. On voit
toujours un phénoméne de ségrégation conduisant a la formation de phases riches Mn,
mais ces phases ne s’organisent plus verticalement en nanocolonnes. On observe plutot la
formation de précipités de quelques nanométres, apparemment cohérents avec la matrice
de germanium. Des échantillons réalisés sur les mémes substrats de GaAs,,, mais dans
d’autres conditions de température et de concentration montrent le méme phénoméne.
De plus, contrairement a la croissance sur GaAs,,;, le dépot d’un buffer de germanium de
quelques nanomeétres ne permet pas la croissance colonnaire observée sur Ge ou GaAs,,.
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F1G. 5.10 : Clichés TEM en champ clair (6 gauche) et haute résolution (a droite) d’une
couche de GegogMng oo €pitaziée directement sur un substrat de GaAs.,

(T,~100°C).

Cette différence importante de comportement des surfaces de GaAs,, et GaAs.,,
est probablement liée a la composition méme de la surface. En effet, dans le cas de la
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désoxydation thermique du GaAs, la haute température nécessaire a la désorption de
l'oxyde (~ 600°C) est responsable de 'appauvrissement de la surface en arsenic. Cette
surface riche en gallium permet la croissance de colonnes. En revanche, a l'issue de la
désorption de 'arsenic, on obtient une surface de (GaAs riche en arsenic qui ne permet
pas la croissance des nanocolonnes.

Ce phénomeéne peut étre une conséquence de effet surfactant de I'arsenic lors de
la croissance du germanium. En effet, il a été montré [114, 113] 124 45] que lors de
la croissance de germanium sur le GaAs, I'arsenic pouvait jouer un role de surfactant,
c’est-a-dire qu’il reste concentré sur le front de croissance, en s’incorporant trés peu
dans la couche de germanium qui pousse en-dessous. Dans la mesure ou la formation
des nanocolonnes est liée & une décomposition spinodale sur le front de croissance, la
présence d’arsenic peut étre un obstacle majeur & la formation des nanocolonnes. De
plus le dopage du Ge par I’As peut également, en modifiant ’état de charge du Mn jouer
sur le mécanisme de décomposition spinodale (comme cela a été observé dans le systéme
GaN :Fe [18] )et donc sur la formation de nanocolonnes.

Si I'on veut parvenir & épitaxier des nanocolonnes de GeMn paralléles et continues
sur GaAs, que ce soit pour des expériences de magnéto-transport ou pour la réalisation
de spinLEDS GeMn/GaAs, un pas essentiel a franchir sera la réalisation de surfaces de
GaAs atomiquement planes et non saturées en arsenic.

5.3 Hétérostructures & base d’empilements GeMn/Ge

Comme on I’a vu dans le chapitre [3| les nanocolonnes de GeMn sont en épitaxie avec
le substrat de germanium, contraintes a basse température, et pouvant présenter des dé-
fauts de type dislocation a plus haute température. Il est donc tout & fait envisageable
d’épitaxier de facon cohérente des couches de Ge et de GeMn de fagon a former un empi-
lement plus complexe contenant des couches de colonnes et des couches de germanium.
Cette approche a déja été utilisée dans les années 1990 pour la croissance d’empilements
de boites quantiques pour la photonique infra-rouge.

5.3.1 Auto-organisation des nanostructures semiconductrices

La croissance des boites quantiques de semiconducteurs a soulevé depuis les années
1990 un intérét considérable pour la thématique de I'auto-organisation des nanostruc-
tures. Le terme d’auto-organisation étant souvent employé pour décrire des phénoménes
trés différents, il est important de savoir précisément de quoi il s’agit.

Lors de la croissance de boites quantiques épitaxiées, la formation méme de ces
boites reléve de 'auto-organisation, ou plus précisément de [’auto-assemblage. En effet,
sous certaines conditions de croissance, le matériau déposé se structure naturellement a
I’échelle nanométrique de fagon a former un ensemble de nano-objets dont les propriétés
morphologiques sont relativement semblables. A ce titre, la formation des nanocolonnes
riches en Mn pendant la croissance des couches de GeMn s’apparente clairement a4 un
phénoméne d’auto-assemblage.
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Il existe un second niveau d’auto-organisation qu’on appellera auto-organisation la-
térale. 11 s’agit ici de parvenir a ce que les nanostructures s’ordonnent les unes par
rapport aux autres a la surface du substrat sur lequel elles poussent, le cas idéal étant
I’arrangement des nanostructures sur un réseau périodique.

F1G. 5.11 : Exemples d’auto-organisation latérale de boites quantiques de Ge : A gauche,
organisation par une structuration du substrat par lithographie (d’apreés
Zhong [198]); A droite, organisation par un réseau de dislocations dans

un film de SiGe/Si relaxé (d’apres Xie [190])

Ce phénoméne d’auto-organisation latérale ne se produit pas naturellement lors de
la croissance d’ilots sur une surface atomiquement plane. En revanche, I'utilisation de
substrats particuliers peut permettre la réalisation de cette auto-organisation latérale.
En particulier, la morphologie de la surface et la contrainte (dans la mesure ou il y
a une différence de paramétre de maille entre les deux matériaux) influent fortement
sur la position des nanostructures. Un substrat vicinal ou pré-structuré (par lithogra-
phie/gravure) va permettre d’organiser les nanostructures grace a la morphologie de la
surface, alors qu’un substrat présentant une variation périodique de la contrainte (géné-
rée par un réseau de dislocations par exemple) induira I’auto-organisation latérale des
nano-objets pour des raisons de minimisation de I’énergie élastique des ilots épitaxiés.
Sur la figure on a représenté les résultats de Zhong [198] et Xie [190] concer-
nant 'auto-organisation latérale de boites quantiques respectivement par une surface
pré-structurée et un réseau de dislocations.

On peut également distinguer un troisiéme niveau d’auto-organisation que nous qua-
lifierons d’ auto-organisation verticale. Ce phénoméne peut s’observer lors de la croissance
de multicouches contenant des nanostructures enterrées. On parlera d’auto-organisation
verticale lorsque qu’il existe une corrélation entre la positions des nanostructures d’une
couche a 'autre de I'empilement. Le cas classique est celui des boites quantiques verti-
calement auto-organisées, alignées les unes au dessus des autres.

Sur la figure 5.12] on a rappelé les résultats obtenus par Darhuber sur des boites
d’InGaAs, et Le Tahnh pour les boites de Ge/Si. Il a été montré [176, 189] que cette
auto-organisation verticale était la conséquence d’un champ de déformation résiduel
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strain field

F1G. 5.12 : Ezemples d’auto-organisation verticale de boites quantiques d’InGaAs sur
GaAs o gauche(d’aprés Darhuber [[8]) et de Ge sur Si a droite (d’aprés Le

Tahnh [111)])

induit & la surface de la couche d’encapsulation par la boite quantique enterrée. Pour
des petits ilots en épitaxie sur la surface, il est préférable pour minimiser leur énergie
élastique de pousser au-dessus de l'ilot précédent, l1a ou le paramétre de maille est le
plus proche du sien. Dans le cas des boites d’InAs sur GaAs [189)], la simulation comme
I'expérience ont permis de montrer que cette corrélation verticale des ilots pouvait exister
jusqu’a des épaisseurs d’espaceur de 'ordre de la dizaine de nanométres.

Dans le cadre des boites quantiques ’auto-organisation verticale a jusqu’a présent
principalement été utilisée pour favoriser l'auto-organisation latérale. Tersoff [176] a
montré qu’en augmentant le nombre de couches déposées, les boites quantiques des
couches supérieures tendent a s’auto-organiser latéralement, ce qui diminue également la
dispersion en taille des ilots, facteur essentiel pour I’émission de lumiére. Nous allons voir
que pour des nanostructures magnétiques telles que les nanocolonnes, I’auto-organisation
verticale va étre un atout majeur pour la réalisation de dispositifs utilisant le transport
vertical dans les nanocolonnes.

5.3.2 Auto-organisation des nanocolonnes de GeMn

Dans le domaine du stockage de 'information, I’auto-organisation de nanostructures
magnétiques semble étre une voie prometteuse vers le stockage ultra-haute densité. Cette
approche est couramment appelée bottom-up. Etant données les densités trés importantes
des nanocolonnes de GeMn, on peut penser qu'un systéme basé sur ces nanocolonnes
pourrait étre un candidat prometteur pour de telles applications.

Pour cette raison, nous nous sommes intéressés a ’auto-organisation des nanoco-
lonnes de GeMn, et plus particuliérement a leur auto-organisation verticale.
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F1G. 5.13 : Micrographies TEM haute résolution d’empilements (GeMn/Ge)y4 obser-
vées dans l'aze de zone [110]

On a donc étudié des super-réseaux GeMn/Ge/GeMn. L’élaboration de ces super-
réseaux nécessite des conditions de croissance particuliéres. En effet, la trés forte dif-
fusion du manganése dans le germanium rend trés difficile la séparation des colonnes
d’une couche a 'autre pour des épaisseurs d’espaceur faibles (<3 nm). Pour garantir des
interfaces relativement abruptes, il est nécessaire de travailler a des températures mo-
dérées (< 130°C). Cependant, il est également important de maintenir une mobilité a la
surface suffisamment importante pour permettre la nucléation de colonnes bien définies,
et sur les sites de nucléation les plus stables énergétiquement parlant. Sur la figure [5.13
on a représenté des vues en coupes de deux échantillons contenant des super-réseaux
GeMn/Ge/GeMn. L’échantillon de gauche a été réalisé dans des conditions relativement
standard (1.2 nm/min, 6%Mn, 100°C). Pour I'échantillon de droite en revanche, on a
augmenté la température de croissance (140°C), diminué¢ la vitesse de croissance (0.8 nm)
de facon a favoriser la diffusion de surface ; on a également augmenté la concentration en
Mn (10%Mn) de fagon a augmenter le diamétre moyen des nanocolonnes. Pour les deux
échantillons, les interfaces semblent relativement abruptes et 1’épaisseur de l'espaceur
correspond bien & I'épaisseur déposée de 5 nm. Bien que le contraste de ces images soit
lié & la diffraction et non a la nature chimique des éléments, on peut tout de méme
raisonnablement supposer qu’on a réussi a limiter la diffusion du Mn dans 'espaceur.

Si 'on compare les deux clichés de la figure [5.13] il est assez clair que seul le se-
cond échantillon présente une auto-organisation verticale des nano-colonnes. Le premier
échantillon présentant des colonnes trés fines ne montre aucune corrélation entre la po-
sition des nanocolonnes d’une couches a ’autre. Il semble au vu de ces images que les
nanocolonnes de petit diameétre ne permettent pas ’auto-organisation verticale, alors
que pour des diamétres sensiblement plus importants, 'alignement des colonnes est
quasiment systématique.
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On peut comprendre ce phénoméne au regard des théories élaborées dans le cadre
de I'auto-organisation verticale des boites quantiques. En effet, dans ces modéles, le
champ de déformation induit par un ilot dans la couche d’encapsulation est responsable
de la localisation de I'ilot suivant sur cette couche d’encapsulation. Intéressons-nous au
modéle le plus simple élaboré par Tersoff [I76]. Dans ce modéle 2D, la déformation
induite a la surface de la couche d’encapsulation s’écrit :

e(x) = C(a* + L) 32 (1 — %) (5.1)

ou
L est I'épaisseur de la couche d’encapsulation
x est la distance latérale par rapport a I'illot encapsulé

C' est un coefficient proportionnel au volume de I'ilot, a la différence de paramétre de
maille, et dépendant également des constantes élastiques des matériaux.

Pour une épaisseur de couche d’encapsulation donnée, les valeurs les plus importantes
du champ de déformation sont obtenues pour x = 0 ce qui correspond & un alignement
vertical des ilots. De plus, pour une épaisseur L. donnée, l'intensité du champ de dé-
formation en surface augmente linéairement avec le volume de I'ilot enterré. Si 'auto-
organisation verticale des nanocolonnes de GeMn est bien induite par la contrainte dans
I’espaceur, on peut donc s’attendre effectivement a ce que des colonnes de diamétre plus
important s’alignent plus facilement, dans la mesure ou la déformation qu’elles générent
dans la couche de germanium est plus forte et se propage plus loin. Malheureusement,
nous n’avons pas pu par des techniques de microscopie électronique en transmission ou
diffraction de rayons X mettre en évidence ’éventuel champ de déformation induit par
les colonnes dans les couches de germanium, du fait de la faible taille des nanocolonnes
(le diamétre des nanocolonnes est environ 10 fois plus petit que la taille des boites
quantiques usuelles).

5.3.3 Dispositifs magnétiques a base de nanocolonnes auto-organisées
de GeMn

Si I'on assimile les nanocolonnes a des nano-aimants mono-domaines, on peut ima-
giner stocker un bit d’information sur chaque nanocolonne. De plus 'auto-organisation
verticale peut ici étre d’un grand intérét dans la mesure ou elle ouvre la voie au trans-
port vertical d’une colonne a une autre, pouvant présenter des aimantations alignées ou
opposées. Il s’agit alors de fabriquer des nano-jonctions tunnel ou des nano-vannes de
spin suivant la nature du transport a travers le systéme de colonnes.

Maintenant que I’on a montré qu’il était possible d’auto-organiser verticalement des
nanocolonnes de GeMn, voyons dans quelle mesure un tel systéme peut apporter quelque
chose a la réalisation de dispositifs pour la spintronique et le stockage de données.

Considérons un empilement de deux colonnes, assimilables a deux nano-aimants. Si
I’on parvient & contacter cet empilement, on peut réaliser du transport de charge a tra-
vers cet empilement GeMn/Ge/GeMn (on peut supposer étant donné la concentration
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de Mn (double accepteur) dans les colonnes, que celles-ci sont plus conductrices que
la matrice, et que par conséquent, en transport vertical, les porteurs passent majori-
tairement dans les colonnes). Selon que les deux nanocolonnes ont leurs aimantations
paralléles ou antiparalléles, on peut s’attendre a voir des effets de type GMR ou TMR
(selon le mécanisme de transport) dans le transport vertical a travers ’empilement.

GeMn| | | | |
Ge
GeM“I I I I I
Ge

FiG. 5.14 : Micrographie TEM d’un empilement de Ge/GeMn/Ge. La différence
d’épaisseur des couches de GeMn a pour objectif d’en modifier le champ
coercitif. A droite, schéma de principe d’un réseau de nano-vannes de spin
basé sur des nanocolonnes.

Dans les dispositifs & GMR tels que les vannes de spin [51], il est nécessaire que les
deux couches ferromagnétiques présentent des champs coercitifs différents de sorte qu’il
soit possible de retourner leurs aimantations de facon indépendante. Dans le cas des
nanocolonnes de GeMn, on peut essayer de changer le champ coercitif des nanocolonnes
en modifiant leur volume. Pour cela, il faut réaliser un empilement GeMn/Ge/GeMn,
dont les deux couches de nanocolonnes ont des épaisseurs différentes. On a représenté
sur la figure une image TEM d’une bicouche de colonnes dont I'une des couches
a une épaisseur double de I'autre. Le cycle d’aimantation d’un tel systéme mesuré a
5 K est représenté sur la figure Ce cycle ne permet pas de mettre en évidence de
double saut d’aimantation qui traduirait un retournement successif des deux couches de
nanocolonnes.

Si 'on souhaite utiliser les empilements de nanocolonnes de GeMn pour réaliser des
vannes de spin a 1’échelle nanométrique, il est indispensable de dissocier I’aimantation
des deux couches de nanocolonnes, ce que nous n’avons pas pu mettre en évidence. Une
raison simple a cela peut étre la présence d’un couplage magnétique important entre les
colonnes alignées. Dans la partie on a montré que pour une couche de GeMn, les
colonnes subissent un champ d’interaction de ’ordre de 0.05T responsable d’un couplage
antiferromagnétique dans une couche de colonnes. D’une couche de GeMn & l'autre, il
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F1G. 5.15 : Cycle d’aimantation d’un empilement de Ge/GeMn/Ge/GeMn/Ge mesuré
ad K

est probable que les colonnes subissent le champ de fuite induit par ’autre couche, si
bien qu’elles se couplent ferromagnétiquement. Si ce couplage est trop important, les
deux couches de nanocolonnes se retournent simultanément.

Une solution susceptible de permettre un découplage de ces colonnes consiste & mo-
difier fortement I’anisotropie d’une des deux couches, en la couplant a un antiferroma-
gnétique. C’est ce procédé qui est généralement utilisé pour bloquer la couche dure dans
les vannes de spin. Dans la partie [5.1.4{on a vu que le dépo6t d’une couche de Mn sur la
surface de I’échantillon induisait un effet de décalage d’échange sur les nanocolonnes. Des
structures MnO/GeMn/Ge/GeMn ont été réalisées, mais n’ont pas permis de démontrer
le découplage des nanocolonnes d’un plan a 'autre.

5.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés a trois systémes trés différents basés
sur des nanocolonnes de GeMn. L’étude de ces systémes visait & démontrer la possibilité
d’utiliser les couches colonnaires de GeMn comme un matériau fonctionnel, dont il est
possible de modifier les propriétés magnétiques, et dont on peut imaginer I'intégration
dans des dispositifs pour I’électronique de spin.

[’étude du décalage d’échange dans le systéme GeMn/MnO a permis de montrer
qu’il est possible de coupler les nanocolonnes ferromagnétiques avec la couche de MnO
antiferromagnétique de facon a observer un effet de décalage d’échange de la couche de
GeMn. Ce décalage d’échange des nanocolonnes se traduit également par une augmen-
tation significative du champ coercitif puisqu’il a presque doublé. Ce durcissement des
couches de nanocolonnes est particuliérement intéressant dans la mesure ot il devrait
nous permettre de dissocier, magnétiquement parlant, plusieurs couches de nanocolonnes
dans un empilement, en fonction de leur champ coercitif.

L’étude de la croissance sur GaAs avait pour objectif de démontrer la faisabilité de la
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croissance de nanocolonnes de GeMn sur GaAs a des fins d’injection de spin dans GaAs
notamment. Nous avons pu monter que malgré une détérioration sensible de I'alignement
des colonnes, il était possible de réaliser la croissance d’une couche de colonnes de GeMn
sur une surface de GaAs riche gallium. En revanche, I'effet surfactant de 1’arsenic lors de
la croissance sur une surface de GaAs riche en arsenic rend impossible la formation des
colonnes. Pour la réalisation d’une couche de colonnes paralléles de GeMn sur un substrat
de GaAs, il est indispensable de maitriser parfaitement la procédure de préparation des
substrats de GaAs de fagon a avoir une surface atomiquement plane et non saturée en
arsenic.

Pour finir, nous avons réussi a montrer qu’il était possible de réaliser ’auto-organisation
verticale des nanocolonnes. Ce résultat est trés encourageant car il ouvre une voie vers la
réalisation de dispositifs utilisant le transport GMR (vanne de spin) ou TMR (jonction
tunnel magnétique) a 1’échelle nanométrique, les deux nanocolonnes auto-assemblées
remplacant les deux couches magnétiques dans les dispositifs traditionnels. Une étape
indispensable pour envisager I'intégration des nanocolonnes dans de tels dispositifs sera
la démonstration du découplage entre les deux couches de nanocolonnes que nous n’avons
pas encore mis en évidence.
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Cette thése a porté sur I’étude des propriétés physiques des phases de GeMn pour
I’électronique de spin. En effet, ce matériau présente a prior: un grand potentiel en tant
que semiconducteur ferromagnétique pour des applications en spintronique. S’agissant
d’un matériau relativement nouveau, ’effort majeur a porté sur la maitrise de ’élabora-
tion des couches minces de GeMn, en particulier pour s’affranchir des phases secondaires
métalliques. On a également mis un fort accent sur la caractérisation par microscopie
électronique en transmission des échantillons pour essayer de comprendre la nature et
I'origine de la structure colonnaire et relier la structure de nos échantillons a leurs pro-
priétés magnétiques.

Dans les chapitres 3 et 4, nous nous sommes intéressés a la croissance de couches de
GeMn ainsi qu’a la structure et les propriétés magnétiques des phases obtenues. Nous
avons montré qu’il était possible par la technique d’épitaxie par jets moléculaires a basse
température de réaliser des couches exemptes des précipités de GesMnjy et autres phases
secondaires métalliques. De plus, nous avons mis en évidence de fagon systématique la
ségrégation du Mn dans des nanocolonnes traversant le film dans la direction de crois-
sance. Dans les films ne contenant pas de précipité, nous avons montré grace aux mesures
SQUID que les nanocolonnes sont responsables d’un signal ferromagnétique jusqu’a des
températures de 'ordre de 150-200K, alors que les atomes de Mn dilués dans la matrice
(en concentration inférieure & 1%) sont paramagnétiques. Cependant les nanocolonnes,
de par leur petite taille (~ 3 nm de diamétre) , sont superparamagnétiques ce que nous
avons pu montrer par I’analyse des courbes ZFC-FC. La comparaison des cycles d’hys-
térésis et des courbes ZFC-FC mesurés suivant les directions cristallographiques [110]
(dans le plan du film) et |001] (perpendiculaire au plan du film) a permis de mettre
en évidence une absence d’anisotropie magnétique. Nous avons également montré que
dans certaines conditions de croissance, il est possible de synthétiser des nanocolonnes
riches en manganése, ferromagnétiques a haute température (>400K). Ces nanocolonnes
présentent une structure cristalline différente de celle du germanium comme nous avons
pu le montrer en TEM. Nous avons pu mettre en évidence que ces colonnes présentent
une anisotropie légérement planaire contrairement aux colonnes dont la température de
Curie est plus basse.

Sur les propriétés des nanocolonnes, certaines questions restent en suspens et conti-
nuent de faire 'objet de nombreux travaux au sein du laboratoire. Malgré toutes les
techniques de caractérisation mises en ceuvre (TEM haute résolution et diffraction de
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rayons X sur synchrotron, EXAFS), les structures cristalline et chimique & lintérieure
des colonnes ainsi que leur évolution avec les parameétres de croissance n’ont pas vrai-
ment été résolues, particulierement pour les colonnes élaborées a haute température.
La difficulté réside essentiellement dans la petite taille (quelques nanométres) des na-
nocolonnes. Cependant, bien que leur interprétation soit encore difficile, une signature
de ces nanocolonnes a été observée dans les spectres EXAFS! ainsi que dans la struc-
ture fine des pics de Braggﬂ (non détaillée dans ce manuscrit). Une collaboration a été
mise en place avec des théoriciens pour confronter ces informations avec des structures
cristallines calculées ab initio, ce qui devrait permettre de connaitre la structure de ces
nanocolonnesﬂ Ces modéles théoriques devraient également, une fois la structure iden-
tifiée, permettre de remonter a la structure magnétique dans les colonnes, de calculer
ainsi des paramétres physiques tels que la température de Curie et d’identifier 'origine
du ferromagnétisme & haute température dans les nanocolonnes de GeMn. Il sera alors
également possible de quantifier les différentes anisotropies pour comprendre par quels
mécanismes se fait la compensation de I’anisotropie de forme.

D’autres expériences ont été entreprises pour comprendre les propriétés magnétiques
a I’échelle nanométrique, dont les résultats n’ont pas été abordés ici. Nous avons notam-
ment réalisé des expériences de dichroisme magnétique circulaire de rayons X (XMCD)IZ_f] a
BESSY pour sonder la part du moment de spin et moment orbital dans I’aimantation glo-
bale ainsi que pour quantifier ’anisotropie magnétocristalline des nanocolonnes. D’autre
part, des mesures de résonance paramagnétique électronique (RPE)E] sont en cours pour
étudier 'anisotropie magnétique des nanocolonnes, leurs interactions et quantifier la
part des ions magnétiques de Mn dilués dans la matrice de germanium.

La technique d’holographie magnétique dans un microscope électronique a transmis-
sion semble également particuliéerement adaptée pour sonder la structure magnétique
des couches & I’échelle du nanométre dans leur état rémanentfl

Les propriétés de transport de nos films colonnaires de GeMn, bien que ne figurant
pas dans ce manuscrit, ont déja fait 'objet d’un certain nombre d’études qui ont no-
tamment conduit a la mise en évidence d’un transport polarisé en spin a température
ambiante [91]. Des études plus poussées du transport latéral a travers les nanocolonnes
sont actuellement en Cour{]. De plus, une expérience de transport vertical sur une co-
lonne unique grace a la technique de nano-indentation est en train de se mettre en place,
ce qui permettra d’approfondir la compréhension du transport dans les nanocolonnesﬂ

LCollaboration avec M. Rovezzi et F. d’Acapito (BM08/ESRF)

2Collaboration avec S. Tardif (Institut Néel) et V. Favre-Nicolin (UJF)

3Collaboration avec E. Arras et P. Pochet (CEA/INAC/SP2M/LSim)

tCollaboration avec S. Tardif, S. Cherifi, J. Cibert (Institut Néel) et D. Schmitz (BESSY)

Collaboration avec S. Gambarelli, Vincent Maurel (CEA/INAC/SCIB) et Nicolas Vukadinovic
(Dassault Aviation)

6Collaboration avec ~A. Masseboeuf, Christophe Arm et P. Bayle Guillemaud
(CEA/INAC/SP2M/LEMMA)

"Collaboration avec I-S. Yu (CEA/INAC/SP2M), V. Baltz(CEA/INAC/SPINTEC) et J. Cibert
(Institut Néel)
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Dans le dernier chapitre, nous nous sommes intéressés a des utilisations prospectives
des nanocolonnes de GeMn. Nous avons pu montrer qu’il était possible de modifier les
propriétés magnétiques des nanocolonnes grace a un effet de décalage d’échange induit
par un matériau antiferromagnétique. Nous avons également commencé la croissance
de nanocolonnes sur le GaAs dans 'objectif & long terme de réaliser des structures
émettrices de lumiére polarisée circulairement par la recombinaison de porteurs pola-
risés en spin. Nous avons démontré, pour des surfaces riches en gallium, la faisabilité
de la croissance de colonnes sur le GaAs. Cependant, pour parvenir & une croissance
de nanocolonnes paralléles sur GGaAs, il reste & mettre en place une procédure de pré-
paration des substrats qui permette a la surface de GaAs d’étre parfaitement bidimen-
sionnelle sans étre saturée en arsenic. De cette surface dépendront les propriétés de
nanocolonnes de GeMn épitaxiées. Nous nous sommes finalement penchés sur la thé-
matique de 'auto-organisation, en nous intéressant au phénomeéne d’auto-organisation
verticale. Cette auto-organisation a pu étre démontrée, ouvrant la voie a la réalisation
de nano-jonctions tunnel magnétiques ou de nano-vannes de spin. Cependant, il ne sera
possible de tirer parti de cet alignement vertical que s’il est possible de découpler ma-
gnétiquement les nanocolonnes empilées. Un travail important reste a accomplir pour
organiser ces nanocolonnes sans les coupler magnétiquement. Pour finir, I'utilisation des
nanocolonnes comme dispositifs pour le transport vertical localisé ne peut présenter
un intérét en termes d’applications que si I'on démontre qu’il est également possible
d’auto-organiser latéralement ces nanocolonnes. On peut pour cela penser a I'utilisation
de substrats vicinaux présentant des réseaux de marches atomiques ou a l'utilisation de
substrats présentant un réseau de dislocations enterrées.

Enfin, dans ce manuscrit nous avons interprété la formation des colonnes comme un
mécanisme de décomposition spinodale de surface. Or il a été discuté par T. Dietl [52]
de I'utilisation de co-dopants pour modifier I’état de charge des impuretés magnétiques.
Cette modification de I’état de charge permet d’influer sur les interactions entre éléments
magnétiques, et donc sur le phénoméne de décomposition spinodale. Ce phénoméne a
pu étre mis en évidence expérimentalement par Bonanni et al [I8] dans le cadre du
(Ga,Fe)N co-dopé avec du silicium ou du magnésium. L’utilisation du co-dopage devrait
donc permettre dans une certaine mesure de controler le phénoméne de décomposition
spinodale.
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Résumé

La synthése de semiconducteurs ferromagnétiques a température ambiante est désormais
un enjeu majeur pour le développement de I’électronique de spin. Dans ce manuscrit sont
présentés les résultats de nos travaux sur le systéme Germanium dopé Manganése. Nous
y discutons tout d’abord les propriétés structurales de couches minces de GeMn élabo-
rées par épitaxie par jets moléculaires, grace aux techniques de microscopie électronique
en transmission, diffraction d’électrons et de rayons X, et spectroscopie EXAFS. Nous
nous sommes particuliérement intéressés a la ségrégation du Mn qui conduit a la for-
mation de phases riches en manganése. Dans les couches élaborées a basse température
(~100°C), cette ségrégation se traduit par une décomposition spinodale 2D qui a pour
conséquence la formation de nanocolonnes riches en Mn entourées par une matrice de
Ge. La croissance a des températures supérieures a 200°C conduit en revanche a la for-
mation de précipités métalliques de GesMns. Dans un second temps, nous avons étudié
les propriétés magnétiques de ces différentes phases. Nous avons mis en évidence un
comportement superparamagnétique des nanocolonnes et pour certaines conditions de
croissance, un comportement ferromagnétique a des températures supérieures a 400K.
Nous nous sommes finalement penchés sur des systémes plus complexes alliant les na-
nocolonnes de GeMn & d’autres matériaux (GaAs, MnO, Ge), pour démontrer certaines
fonctionnalités (exchange bias, auto-organisation des colonnes ...) indispensables a la
réalisation de dispositifs spintroniques. L’ensemble de ces résultats ouvre la voie vers
I'injection de spin dans les semiconducteurs tels que le Si, Ge et GaAs.

Mots-clés : DMS, Semiconducteurs, Ferromagnétisme, Germanium, Manganése,
MBE, TEM, SQUID

Abstract

The growth of magnetic semiconductors with Curie temperature above room tempe-
rature is one of the major challenges of spintronics. In this manuscript, we describe
our results on MBE grown Ge :Mn layers. We first investigate structural properties
with transmission electron microscopy, electron and X-ray diffraction and EXAFS spec-
troscopy. We have observed that Mn segregation in GeMn thin films results in the
formation of Mn-rich phases. For low growth temperature (~100°C), a spinodal de-
composition occurs which leads to the growth of Mn-rich nanocolumns embedded in a
germanium matrix. For temperature higher than 200°C, GesMnj clusters were eviden-
ced. The magnetic properties of these phases were also studied. Superparamagnetism
was observed in Mn-rich nanocolumns, and under precise growth conditions, ferroma-
gnetism up to 400K was demonstrated. By combining GeMn nanocolumns with various
materials (GaAs, Ge, MnO), we have evidence phenomena such as exchange bias or
columns self-organization which are of great interest for spintronics devices. The results
presented in this manuscript are very promising for spintronics since they open a way
for spin injection into semiconductors such as Ge, Si, and GaAs.

Keywords : DMS, Semiconductors, Ferromagnétism, Germanium, Manganese, MBE,
TEM, SQUID
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