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Introduction
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1.1 Généralités et contexte

Une nanoparticule est un assemblage de quelques dizaines à quelques milliers d’atomes, soit
un objet d’une taille de l’ordre du nanomètre. Les nanoparticules se situent donc à une échelle
entre la matière macroscopique et les atomes ou molécules. Par leur taille, ces objets possèdent
des propriétés qui peuvent être différentes des matériaux macroscopiques. Un des exemples les
plus connus est celui de l’or. En effet sous sa forme macroscopique ce métal est chimiquement
inerte [Hammer 2002], alors que sous forme de nanoparticules, l’or agit comme un catalyseur
permettant d’oxyder le monoxyde de carbone [Chen 2004a, Yoon 2005]. Il en va de même dans
le domaine de l’optique, où la réduction de la taille de métaux nobles crée une bande d’extinc-
tion modulable avec la taille. Cette propriété a été utilisée dans la coloration du verre depuis
des siècles, avant d’autres voies d’applications dans des domaines variés (thérapie locale du
cancer [Hirsch 2003], stockage optique de l’information [Ditlbacher 2000], opto-électronique
[Barnes 2003]).

Les deux paramètres qui sont à la base de l’intérêt des nanoparticules, i.e. la réduction de
volume (confinement des atomes) et l’augmentation du rapport surface / volume (coordinence
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CHAPITRE 1. INTRODUCTION

des atomes) sont également mis à profit dans le cas des nanoparticules magnétiques à base de
métaux 3d, dans des domaines comme la détection biomoléculaire [Tansil 2006], l’imagerie par
résonance magnétique [Lee 2006], l’hyperthermie [Fortin 2008], la spintronique [Huang 2005]
ou le stockage de l’information [Wang 2005]. Concernant cette dernière application, l’un des en-
jeux majeurs est d’augmenter la capacité de stockage des disques durs, c’est-à-dire de diminuer
la taille des entités élémentaires stockant l’information. Dans ce cadre il a été proposé d’utiliser
des nanoparticules d’alliage FePt comme support de l’enregistrement magnétique [Sun 2000].
Le principe est qu’une nanoparticule peut enregistrer une information binaire via son aimanta-
tion 1. Cela nécessite d’utiliser des nanoparticules ferromagnétiques de petite taille. Or lorsque la
taille des nanoparticules se réduit, une transition s’opère d’un état ferromagnétique vers un état
superparamagnétique, qui ne peut plus stocker d’information à température ambiante. Dans le
cadre de l’enregistrement magnétique le problème du superparamagnétisme a conduit à l’étude
des alliages CoPt et FePt. Ces alliages, étudiés depuis longtemps sous forme macroscopique en
raison de propriétés magnétiques originales [Néel 1932], le sont depuis quelques années sous
forme de couches minces ou de nanoparticules. L’un des attraits principaux de cet alliage vient
du fait qu’il possède une anisotropie magnétique élevée, c’est-à-dire que son aimantation est
fortement unidirectionnelle. À l’origine de ce phénomène on trouve l’hybridation des orbitales
électroniques 3d du cobalt (ou du fer) avec celles du platine (5d) et le couplage spin orbite sur
le platine. Plus l’anisotropie magnétique est grande et plus les nanostructures peuvent conserver
un état ferromagnétique à faible taille.

Ce contexte applicatif a été le justificatif du démarrage de nombreuses études d’abord sur
FePt puis sur CoPt tant au niveau international que national, où la communauté des nano-alliages
magnétiques est très importante. L’intérêt s’est d’abord concentré sur les méthodes de fabri-
cation de ces nanoparticules avec une caractérisation sommaire de leur structure et de leurs
propriétés magnétiques. Mais devant la diversité des résultats très dépendants de la méthode
de fabrication, les efforts se sont concentrés sur le contrôle de la distribution en taille et de la
structure des nanoparticules conduisant à des études fondamentales permettant de comprendre
certains mécanismes physiques spécifiques de l’échelle nanoscopique.

Pour notre part, nous avons choisi une technique de fabrication (l’évaporation sous ultra-
vide) modulable, permettant un contrôle reproductible de la taille, de la densité et de la compo-
sition des nanoparticules de CoPt. L’idée était de comprendre puis de maîtriser les évolutions
morphologiques et structurales des nanoparticules, essentiellement de composition Co50Pt50, en
température sous forme d’alliage ou de systèmes cœur / coquille avec suffisamment de précision
pour espérer comprendre l’origine des comportements magnétiques de telle ou telle assemblée
de particules.

Cette thèse conduite au sein de l’équipe "Agrégats et Nanostructures" fait suite aux travaux
de la thèse de N. Bouet [Bouet 2006] qui s’est intéressée, avec la même technique d’élabora-
tion aux mécanismes de croissance, à température ambiante, et aux évolutions structurales en

1. Avec ces deux états différents, le sens de l’aimantation définissant le bit 1 ou 0.
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CHAPITRE 1. INTRODUCTION

fonction de la composition CoxPt1−x.

1.2 Diagramme de phase de l’alliage CoPt massif

À haute température les composés binaires CoPt cristallisent en formant une série continue
de solutions solides de structure cubique à faces centrées (cfc) chimiquement désordonnées sur
toute la gamme de composition (figure 1.1). Les atomes de cobalt et de platine occupent des po-
sitions aléatoires, c’est-à-dire que la probabilité d’occupation d’un atome de cobalt ou de platine
sur un nœud du réseau dépend seulement de la concentration des éléments. Comme on le voit sur
la figure 1.1, pour des températures inférieures à environ 825˚C l’alliage CoPt forme des phases
chimiquement ordonnées : L12 pour Co25Pt75 et Co75Pt25 et L10 pour la composition Co50Pt50

[Dahmani 1985, Leroux 1988, Ducastelle 1999]. Pour notre part, nous nous sommes intéressés
plus spécialement à la composition Co50Pt50. Pour cette composition la phase chimiquement
ordonnée L10 peut être vue comme un empilement successif de monocouches de cobalt et de
platine suivant l’axe cristallographique c (voir figure 1.2 (b)), il en résulte une légère contraction
des distances suivant cette direction ce qui a pour conséquence de rendre la maille tétragonale
et non plus cubique. Les paramètres de mailles de l’alliage de Co50Pt50 de structure L10 sont
a = b = 3.793 Å et c = 3.675 Å [Dahmani 1985], alors que sous sa forme désordonnée les
paramètres de mailles sont a = b = c = 3.752 Å. Les structures ordonnées chimiquement
L12 possèdent la symétrie cubique (voir figure 1.2 (a et c)), c’est à dire que les trois axes cris-
tallographiques sont équivalents. La phase L12 peut être vue comme une alternance de plans
mixtes de composition Co50Pt50 et de plans purs en cobalt ou en platine suivant que l’on consi-
dère la composition Co75Pt25 ou Co25Pt75 respectivement. La phase L10 possède des propriétés
magnétiques très différentes de la structure A1, en effet la forte anisotropie structurale de la
phase chimiquement ordonnée induit une anisotropie magnétocristalline supérieure à 1 MJ/m3

[Ersen 2003] alors qu’elle n’est que de 0.06 MJ/m3 pour la phase A1 [McCurrie 1966].
Afin de quantifier le degré d’ordre chimique L10, il est souvent introduit un paramètre

d’ordre. Généralement on définit le paramètre d’ordre S dans la phase L10 pour une compo-
sition Co50Pt50 à partir des deux probabilités PCo/Co et PCo/Pt, PCo/Co étant la probabilité
qu’un atome de Co soit sur le sous-réseau riche en Co de la maille cristallographique L10 et
PCo/Pt la probabilité qu’un atome de Co soit sur le sous-réseau riche en Pt de la maille cristal-
lographique L10. Le paramètre d’ordre s’écrit alors :

S = PCo/Co − PCo/Pt (1.1)

(1.2)

Si la structure est A1, alors PCo/Co = PCo/Pt = 0.5 et S = 0, en revanche si la structure est
parfaitement L10 alors PCo/Co = 1 et PCo/Pt = 0 donc S = 1. Dans le cas où la structure est
partiellement ordonnée alors 0 < S < 1.

7



CHAPITRE 1. INTRODUCTION

FIGURE 1.1 – Diagramme de phase du système CoPt déterminé par Leroux et al. [Leroux 1988,
Leroux 1989] et Sanchez et al. [Sanchez 1988]. La figure est issue de la thèse de D. Alloyeau
[Alloyeau 2007a].

FIGURE 1.2 – Structures cristallines des alliages ordonnés : (a) Co25Pt75 L12, (b) Co50Pt50

L10, (c) Co75Pt25 L12. Les atomes de Co sont représentés en vert, ceux de Pt en rouge.

1.3 Structure géométrique des nanoparticules

La structure atomique des nanoparticules est bien souvent différente de celle du matériau
massif, en effet le rapport surface / volume est non négligeable pour des tailles de l’ordre du

8



CHAPITRE 1. INTRODUCTION

nm. L’influence des énergies de surface est alors un phénomène ayant une grande importance
sur l’arrangement atomique des agrégats. Pour des agrégats de métaux de transition dont la
taille est supérieure à une dizaine de nanomètres, les structures cristallines sont généralement
les mêmes que dans le matériau massif, mais pour des tailles inférieures les particules peuvent
présenter des arrangements non-périodiques inexistants à l’état massif. Pour un matériau ma-
croscopique la minimisation de l’énergie de surface conduit à l’obtention de formes sphériques,
mais les matériaux anisotropes, comme dans la plupart des structures cristallines peuvent croître
par facettes, sachant que l’énergie de surface d’une facette dépend de sa compacité.

Le théorème de Wulff permet de prévoir la géométrie des nanoparticules [Wulff 1901] pour
une structure cristallographique donnée. Les critères de Wulff permettent de minimiser l’énergie
de surface des nanoparticules tout en les rendant les plus sphériques possible. Les facettes de
ces formes vérifient la relation :

σhklShkl
hhkl

= constante (1.3)

où hkl sont les indices de Miller de la surface, σhkl est la tension de surface, Shkl est l’aire de
la surface, hhkl est la distance entre la face considérée et le centre de la nanoparticule. Dans le
cas d’un réseau cristallin cubique à faces centrées, plusieurs géométries peuvent être obtenues.
Dans ces géométries, les nanoparticules sont essentiellement constituées de facettes de type
(111), (100) et éventuellement (110). La détermination de la forme d’équilibre stable est propre
à chaque matériau considéré, en fonction de ses caractéristiques énergétiques de surface. Deux
formes peuvent être observées : il s’agit de l’octaèdre tronqué et du cuboctaèdre (voir figure 1.3
(b et c)).

– L’octaèdre tronqué (figure 1.3 (b)) correspond à une bipyramide à bases carrées (l’oc-
taèdre, figure 1.3 (a)) dont les six sommets sont tronqués et remplacés par des facettes
carrées. La structure présente 14 faces se répartissant en six faces carrées de type (100) et
huit faces hexagonales de type (111).

– Le cuboctaèdre (figure 1.3 (c)) correspond à une autre troncature de l’octaèdre. Cette
structure possède 14 faces dont six faces carrées de type (100) et 8 faces (111) dessi-
nant des triangles équilatéraux. La coordinence moyenne de surface est plus faible pour
le cuboctaèdre que pour l’octaèdre tronqué ce qui est défavorable énergétiquement, en
revanche sa forme est plus proche de la sphère.

Dans le cas des nanoparticules, il existe d’autres arrangements atomiques possibles qui ont
la particularité d’être non-périodiques, les plus couramment étudiés et observés sont l’icosaèdre
et le décaèdre.
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– L’icosaèdre (voir figure 1.3 (d)) est une structure non-cristalline de symétrie d’ordre 5
organisée en couches successives concentriques. L’icosaèdre peut être vu comme un as-
semblage de 20 tétraèdres de structure cubique à faces centrées autour du centre de l’ico-
saèdre. Toutefois, ces structures présentent des défauts de fermeture car l’assemblage
parfait autour d’un même centre est impossible, une déformation est nécessaire pour que
les tétraèdres puissent s’assembler, ce qui entraine des déformations importantes. Les dis-
tances intercouches sont compressées alors que les distances intracouches sont dilatées.
Les 20 facettes de l’icosaèdre sont de type (111), ce qui minimise fortement l’énergie de
surface de la nanoparticule. Cependant lorsque la taille de l’icosaèdre augmente il a été
démontré que le coût énergétique dû aux déformations élastiques devient trop élevé pour
la stabilité de ce type de structure.

– Le décaèdre est constitué de deux pyramides pentagonales partageant une base commune.
Il possède un axe de symétrie 5 et est formé de 5 tétraèdres liés entre eux par cet axe de
symétrie. Quand les tétraèdres sont liés, cette morphologie présente également un dé-
faut de fermeture qui est comblé par des déformations mais plus faibles que dans le cas
de l’icosaèdre. Le décaèdre régulier (figure 1.3 (e) possède 10 facettes (111), et un fort
rapport surface/volume qui ne fait pas de lui une forme d’équilibre stable mais qui peut
cependant être amélioré par des troncatures le long de la base commune diminuant l’éner-
gie de surface (figure 1.3 (f)). Il s’agit du décaèdre de Ino qui possède 5 facettes (100)
supplémentaires, réduisant les faces (111). Une autre structure minimisant l’énergie est
le décaèdre de Marks [Marks 1984] qui, par rapport au décaèdre de Ino, rajoute des faces
supplémentaires qui forment des facettes réentrantes (figure 1.3 (g)) qui vont diminuer
l’énergie de surface.

Dans ces deux cas, des macles se forment aux jonctions des tétraèdres. Ces systèmes multi-
maclés sont souvent nommés MTP (Multi Twinned Particles) dans la littérature. Le tableau 1.1
montre le nombre d’atomes des différentes structures (TOh, Ih et Dh) pour des tailles comprises
entre 1.0 et 3.0 nm.

taille 1.0 nm 1.5 nm 2.0 nm 2.5 nm 3.0 nm
TOh 38 201 405 807 1289
Ih 55 147 309 561 923
Dh 75 146 318 561 1067

TABLE 1.1 – Nombre d’atomes pour les morphologies les plus stables (TOh octaèdre tronqué,
Ih icosaèdre, Dh décaèdre).
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a)

b)

c)

e)

f)

d)

g)

FIGURE 1.3 – Différents modèles de structures et de géométries de nanoparticules. Les struc-
tures modèles sont montrées selon quatre vues : de face, projection correspondante, de coté et
sa projection correspondante (voir la référence [Balleto 2005]). (a) octaèdre, (b) octaèdre tron-
qué, (c) cuboctaèdre, (d) icosaèdre de Mackay, (e) décaèdre régulier, (f) décaèdre de Ino, (g)
décaèdre de Marks.
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1.4 Nanoparticules bimétalliques

Dans le cas de nanoparticules bimétalliques, la position d’une espèce chimique sur des sites
particuliers est à l’origine d’une plus grande variété d’arrangements atomiques que dans le cas
de nanoparticules monométalliques. Ainsi dans les nanoparticules bimétalliques, il est possible
qu’une espèce chimique ait tendance à ségréger en surface ou sur les arêtes. Certaines règles
qualitatives [Dassenoy 1999] permettent de prévoir si les atomes auront tendance à ségréger ou
à former un alliage :

– La taille relative des atomes : dans un alliage comportant une espèce minoritaire B dans
A, si le rayon des atomes B est plus grand que celui des atomes A, les impuretés métal-
liques d’atomes B ont tendance à migrer en surface de l’agrégat.

– La différence d’énergie de surface : les atomes métalliques de l’élément de plus faible
énergie de surface tendent à migrer en surface de l’agrégat afin de maximiser le nombre
de liaisons entre atomes de l’espèce de plus grande énergie de cohésion et ainsi minimiser
l’énergie du système.

– La capacité du système à former des liaisons hétéroatomiques : cette tendance est directe-
ment influencée par l’énergie de mélange du système. Si celle-ci est positive, les atomes
ont tendance à s’entourer de voisins de même nature (démixtion) alors que dans le cas
contraire, la formation de liaisons hétéroatomiques est favorisée (alliage).

Ces règles ne sont pas toujours vérifiées, mais donnent les tendances du comportement des
espèces qui peut varier en fonction de la taille et du mode de préparation. Dans le cas de CoPt, la
tendance à former des liaisons Co-Pt est très forte (énergie d’interaction de paire positive) et la
tendance à la ségrégation de surface est faible (énergie de surface proche entre Co et Pt). Donc
on peut s’attendre à conserver à l’échelle nanométrique un alliage, du moins pour des tailles
supérieures au nanomètre.

1.5 Nanoparticules de cobalt-platine

Très récemment deux études menées par simulations numériques sur la stabilité à l’équi-
libre thermodynamique de nanoparticules de CoPt [Rossi 2008] et CoPt et FePt [Gruner 2008]
ont été publiées. Les résultats de M. Gruner indiquent que les structures les plus stables, dans la
gamme de taille 0 à 600 atomes (soit des nanoparticules inférieures à 2.3 nm de diamètre) sont
de type icosaédrique. Différents modèles d’icosaèdres sont proposés (voir figure 1.5) le plus
stable étant le modèle formé de couches alternées de cobalt et de platine. En revanche l’ico-
saèdre désordonné est très peu stable énergétiquement. On remarque d’une manière générale
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que les structures possédant un ordre chimique sont plus stables que les structures sans ordre
chimique, ce qui est d’une part en accord avec le diagramme de phase du matériau massif (voir
figure 1.1) mais d’autre part en contradiction avec de nombreux travaux expérimentaux. Bien
que présentant des résultats différents, les travaux de G. Rossi sur CoPt montrent que l’ordre
chimique est plus favorable à basse température, cet ordre se détériorant lorsque la taille des
nanoparticules diminue. De plus il apparaît également que les structures icosaèdriques, décaè-
driques et cfc se succèdent dans l’échelle de stabilité avec une taille comprise entre 10 et 600
atomes.

Pour résumer, deux points essentiels de désaccord existent entre les simulations numériques
à l’équilibre et les nanoparticules observées par microscopie électronique :

– La morphologie : les nanoparticules élaborées expérimentalement présentent des mor-
phologies différentes en fonction des méthodes et des conditions de préparation. Ainsi
la figure 1.4 (a) et (b) montre des nanoparticules de cobalt platine monocristalline, mais
aucun icosaèdre ou décaèdre n’a été reporté dans la littérature pour l’alliage CoPt, alors
que c’est le cas pour fer platine figure 1.4 (c) et (d).

– L’ordre chimique : bien que le diagramme de phase du matériau massif indique que la
structure L10 est la plus stable à température ambiante, cette phase n’a jamais été obser-
vée dans des nanoparticules élaborées à température ambiante. Ainsi toutes les nanopar-
ticules visibles sur la figure 1.4 sont chimiquement désordonnées.

(a) (b) (c) (d)

FIGURE 1.4 – Images de microscopie électronique en mode haute résolution de nanoparticules
de CoPt (a) F. Tournus et al.[Tournus 2008a], (b) D. Alloyeau [Alloyeau 2007a], et de FePt (c)
R. M. Wang et al. [Wang 2008], (d) C. Y. Tan et al. [Tan 2006]
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FIGURE 1.5 – Étude numérique réalisée par M. E. Gruner et al. [Gruner 2008] sur la stabilité
énergétique des différentes morphologies de nanoparticules de FePt (a)-(i) et l’énergie corres-
pondante en fonction de la taille. L’énergie étant choisie nulle pour le cuboctaèdre ordonné
chimiquement L10 (a). Les sphères bleues représentent les atomes de Fe et les vertes les atomes
de Pt. Certains icosaèdres sont représentés en section transverse afin de visualiser l’arrange-
ment atomique, notamment les ségrégations. Les lignes jaunes indiquent les interfaces entres les
macles visibles. Dans le diagramme, le cuboctaèdre est représenté par des carrés, l’icosaèdre
par des cercles, et le décaèdre par des pentagones. Les symboles verts indiquent les structures
désordonnées, les bleus indiquent les structures ordonnées, les rouges indiquent les icosaèdres
cœur / coquille, et les violets indiquent les icosaèdres avec une tendance à l’ordre.

1.6 Problématique

La problématique la plus étudiée dans les nano-alliages magnétiques de CoPt ou de FePt
est celle de la mise en ordre chimique, car c’est la phase L10 qui possède les propriétés ma-
gnétiques d’anisotropie les plus intéressantes du système. Mais de nombreuses questions restent
en suspens. En effet, d’après des considérations thermodynamiques, la phase chimiquement or-
donnée est plus stable et devrait donc être observée dès la température ambiante. Cependant
cette phase n’a jamais été observée dans des nanoparticules élaborées à température ambiante
et des traitements (généralement thermiques) sont nécessaires pour ordonner chimiquement les
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nanoparticules. Dans l’hypothèse où les nanoparticules sont dans les conditions d’équilibre ther-
modynamique, il est donc particulièrement intéressant de vérifier s’il existe des effets de taille
dans la mise en ordre chimique comme le suggère les travaux théoriques de G. Rossi et al.
[Rossi 2008]. On peut se demander s’il y a une taille critique en dessous de laquelle les na-
noparticules ne peuvent pas s’ordonner (chimiquement et cristallographiquement), mais aussi
quelle est l’influence du support de croissance ? Par ailleurs, des structures non cristallines de
type multimaclées sont attendues aussi à cette échelle. On pourrait se demander si la présence
de défauts peut avoir des conséquences sur la mise en ordre des nanoparticules. Enfin, les ef-
fets cinétiques sont aussi probablement à prendre en compte, et notamment l’effet du mode
de croissance, car comme nous allons le montrer les nanoparticules peuvent croître atome par
atome ou bien par un effet de coalescence ce qui peut induire des structures différentes. De plus,
nous avons cherché à établir des corrélations entre les structures de ces nanoparticules et leurs
propriétés magnétiques.

Dans le cadre de cette thèse, une des problématiques principales a été d’identifier ces effets
de température, de taille, de mode de croissance et d’environnement sur les transitions structu-
rales de nanoparticules de CoPt en termes de géométrie, d’organisation chimique et cristallogra-
phique.

1.7 Plan de thèse et moyens mis en œuvre

Après cette introduction générale, la deuxième partie de ce manuscrit traite des différentes
méthodes d’élaboration des nanoparticules de cobalt-platine et en particulier du dispositif expé-
rimental employé dans notre travail : l’évaporation sous ultravide. La description des techniques
expérimentales est donnée dans le chapitre 3. Le chapitre 4 concerne la croissance et la struc-
ture des nanoparticules de cobalt-platine. Dans cette partie, nous avons cherché à déterminer
l’influence de différents paramètres comme la taille, la température, le mode de croissance, l’ir-
radiation et le dopage par l’argent des nanoparticules sur leur structure. Le chapitre 5 traite des
propriétés magnétiques des nanoparticules sur des systèmes mixtes et cœur / coquille. Enfin
une partie présentée en annexe porte sur l’étude de nanostructures de siliciure de cobalt-platine.
Ces phases apparaissent dans des conditions particulières lors de la croissance de nanoparticules
de CoPt. Même si cette étude semble éloignée de la problématique principale de cette thèse, il
nous a semblé intéressant d’étudier les processus de croissance d’une telle phase qui présente
de nombreuses applications en microélectronique.

Les nanoparticules de cobalt platine étudiées dans cette thèse ont été élaborées par évapo-
ration sous ultravide sur des surfaces amorphes. Cette méthode d’élaboration, qui est aussi bien
utilisée pour réaliser des couches minces que des nanoparticules, permet de contrôler de nom-
breux paramètres de croissance des nanoparticules qui peuvent modifier leur structure. L’étude
morphologique et structurale a été menée par Microscopie Electronique en Transmission en
mode Haute Résolution (METHR), diffraction électronique (SAED pour Selected Area Elec-
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tron Diffraction), diffraction et diffusion des rayons X aux petits angles en incidence rasante
(respectivement GIXD pour Grazing Incidence X-ray Diffraction et GISAXS pour Grazing In-
cidence Small Angle X-ray Scattering) et absorption des rayons X (EXAFS pour Extended
X-ray Absorption Fine Structure). La combinaison de ces outils offre une vision complémen-
taire de la structure géométrique et cristalline alliant sonde locale et étude statistique. Enfin,
les propriétés magnétiques des nanoparticules ont été étudiées à l’aide de deux techniques : la
magnétométrie SQUID (Superconducting QUantum Interference Device) et le dichroïsme ma-
gnétique circulaire des rayons X (XMCD X-ray Magnetic Circular Dichroism). Une originalité
de notre méthode d’élaboration est la possibilité de faire du co-dépôt mais aussi des dépôts al-
ternés. Même si la majorité du travail de cette thèse a porté sur des systèmes mixtes, quelques
résultats sur des systèmes coeur / coquille seront présentés.

À travers cet ensemble de caractérisations expérimentales, nous cherchons à corréler les in-
formations obtenues par diverses techniques pour lier les phénomènes de croissance, de structure
et de magnétisme dans les nanoparticules de CoPt.
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Ce chapitre décrit la méthode d’élaboration des nanostructures à base de cobalt et platine :
l’évaporation sous ultravide. Il reprend partiellement le chapitre 2 de la thèse de N. Bouet
[Bouet 2006]. Dans la première partie, nous rappellons de manière non exhaustive, quelques
méthodes d’élaboration des nanoparticules de cobalt platine parmi les plus employées, ainsi
que leurs avantages et inconvénients par rapport à la méthode employée dans cette thèse. La
deuxième partie décrit le dispositif de croissance, et la calibration des sources de cobalt, platine,
argent et alumine. Enfin, la troisième section décrit la procédure d’élaboration des nanoparti-
cules, la préparation des surfaces ainsi que la caractérisation de la couche de protection contre
l’oxydation.

Plutôt que de comparer les méthodes d’élaboration entre elles, cette partie tente de clarifier
les spécificités de chacune des méthodes. Les conditions et les mécanismes de formation étant
différents, les objets formés posséderont une morphologie, une structure, un état de surface ou
une organisation différente. On peut lister un certain nombre de critères (voir ci-dessous) qui
peuvent avoir une influence notable pour une application telle que le stockage magnétique :

– Possibilité de former des alliages et de contrôler la composition.
– Distribution en taille et gamme de taille.
– Possibilité d’organisation bidimensionnelle, et gamme de densité.
– Qualité de la surface de la nanoparticule.
– Cinétique de formation, métastabilité.
– Possibilité de mise en ordre (recuit, croissance en température).

2.1 Les méthodes d’élaboration de nanoparticules

Les techniques dites "top-down" et "bottom-up" sont deux méthodes utilisées pour produire
des nanomatériaux. La première consiste à réduire le plus possible les dimensions du composant
à fabriquer à partir d’un matériau macroscopique. La seconde consiste à assembler la matière
brique par brique afin d’obtenir des nanostructures. De nombreuses méthodes "bottom-up" per-
mettent de fabriquer des nanoparticules, on peut les séparer en deux catégories principales :

– les méthodes d’élaboration par voie chimique,

– les méthodes d’élaboration par voie physique.

2.1.1 Méthodes de synthèse chimique

Les méthodes de synthèse des nanoparticules par voie chimique consistent à décomposer
des précurseurs moléculaires contenant les éléments composants les futures particules. Les élé-
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ments libérés lors d’une réduction, d’une décomposition thermique ou d’une irradiation ne
sont pas stables au sein de la phase où se produit la réaction chimique et vont alors précipi-
ter, formant un solide polycristallin de petite taille. Pour limiter la taille des nanoparticules,
il faut inhiber leur coalescence, et donc utiliser des stabilisants séparant les particules entre
elles, qui peuvent être des matrices poreuses, des micelles ou des ligands. Pour une description
des méthodes d’élaboration par voie chimique on pourra se reporter aux références suivantes :
[Schmid 1992, Toshima 1998], on peut citer également la thèse de R. Fleurier qui décrit avec
précision la méthode de synthèse colloïdale de nanoparticules de FePt et FePd [Fleurier 2006].
L’article de revue de S. Sun rassemble les avancées en synthèse chimique et auto-assemblage
de nanoparticules de FePt [Sun 2006]. Les avantages les plus marquants de la synthèse par
voie chimique sont qu’elle nécessite peu de matériel pour un rendement important, le prix des
nanoparticules est donc faible par rapport aux méthodes par voie physique. L’autre avantage
concerne l’assemblage des nanoparticules sur la surface et leur distribution en taille, en effet
comme l’illustre la figure 2.1, les nanoparticules synthétisées par méthode chimique peuvent
s’arranger spontanément en réseau compact bi ou tri-dimensionnel. Les méthodes utilisant des
ligands ou des micelles sont les plus intéressantes et permettent selon les paramètres d’élabora-
tion de contrôler les distances inter-particules. Cependant des post-traitements sont nécessaires
pour extraire les nanoparticules des solutions, souvent par l’ajout d’un solvant puis filtrage et
séchage, pouvant conduire à l’oxydation des nanoparticules.

Pour ces méthodes, le contrôle de la taille peut être obtenu par l’utilisation de :

– matrices poreuses qui imposent un effet d’encombrement stérique,

– micelles (assemblage créant des zones de petite taille où a lieu la décomposition),

– ligands qui se coordineront sur la surface des particules.

La composition des nanoparticules bimétalliques peut être contrôlée via les quantités rela-
tives de précurseurs utilisés. Par exemple, A. Demortière et al. ont réalisé des nanoparticules de
CoPt avec la composition en Co variant de 25% à 75% [Demortière 2007]. De nombreux autres
alliages ont été réalisés par ces méthodes comme FeCo [Desvaux 2005], CoRu, CoRh, CoPt et
RuPt [Zitoun 2003].
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FIGURE 2.1 – (A et B) Image MET d’une assemblée tridimensionnelle de nanoparticules de
Fe50Pt50 de 6 nm de diamètre. (C) Image de microscopie électronique à balayage en haute réso-
lution d’une assemblée tridimensionnelle de 180 nm d’épaisseur de nanoparticules de Fe52Pt48

de 4 nm de diamètre recuit à 560 ˚C, (D) Image MET haute résolution de particules de Fe52Pt48

recuit à 560 ˚C pendant 30 minutes. Cette figure est issue de la publication de S. Sun et al.
[Sun 2000] qui obtiennent ces particules par synthèse chimique.
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2.1.2 Méthodes de synthèse physique

Parmi les méthodes d’élaboration par voie physique, on distingue deux approches. La pre-
mière consiste à déposer des agrégats préformés en phase gazeuse sur la surface, l’autre ap-
proche consiste à déposer des atomes sur la surface afin que ceux-ci s’organisent sous forme de
nanoparticules.

Dépôts d’agrégats

FIGURE 2.2 – Nanoparticules élaborées par la méthode Low Energy Cluster Beam Deposition
[Melinon 1995]. Les distributions en taille obtenues : (a) sans le tri en masse, et (b) avec le tri
en masse, ainsi que les images de microscopie correspondantes (c) et (d).
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La figure 2.2 montre un exemple de résultats obtenus par la technique LECBD (Low Energy
Cluster Beam Deposition) par l’équipe "Nanostructures Magnétiques" du LPMCN (Labora-
toire de Physique de la Matière Condensée et Nanostructures) de Lyon. La technique LECBD
[Melinon 1995, Bréchignac 2001] consiste à produire une vapeur du matériau à étudier qui subit
ensuite des collisions avec un gaz inerte ce qui provoque la nucléation et la croissance d’agré-
gats. Pour cela un faisceau laser pulsé est focalisé sur une cible ayant la composition souhai-
tée, ce qui a pour conséquence la création d’un plasma partiellement ionisé. Ensuite, la trempe
du plasma par un gaz rare sous haute pression provoque l’agrégation des atomes et la nucléa-
tion des nanoparticules. Une détente adiabatique supersonique permet d’arrêter la croissance.
La croissance se fait en vol dans un laps de temps très rapide (quelques ms), et donc loin des
conditions de l’équilibre thermodynamique. Les particules sont ensuite déposées sur un substrat.
Récemment cette équipe s’est dotée d’un déviateur quadrupolaire électrostatique [Alayan 2004]
permettant de trier les agrégats en fonction de leur masse et donc d’obtenir des distributions
en taille très étroites comme l’illustre la figure 2.2. D’après cette figure, on remarque que le
déviateur agit comme un filtre en taille. En effet, sans le tri en masse, la largeur de la distri-
bution log-normale est σ = 40% et avec le tri en masse, la distribution est gaussienne avec
une largeur de σ = 10%. On remarque sur les images MET que la densité de nanoparticules
est très faible, ce qui permet d’éviter la coalescence induite par d’éventuels recuits thermiques,
mais la quantité de matière totale est aussi très faible ce qui peut être un handicap pour les ca-
ractérisations ultérieures. Par contre cela peut être un avantage notamment concernant l’étude
du magnétisme, en effet la grande distance interparticule permet de s’affranchir de phénomènes
de couplage (dipolaire notamment [Kachkachi 2005]) entre particules et donc d’étudier via des
mesures macroscopiques les propriétés d’un agrégat unique [Tournus 2008a].

Dans ce domaine, on peut aussi citer les travaux de l’équipe de B. Rellinghaus (Leibniz Ins-
titute for Solid State and Materials Research Dresden) qui produit des agrégats en phase gazeuse
et qui a mis au point une méthode pour recuire les nanoparticules en vol dans un four avant leur
dépôt sur une surface [Stappert 2003]. L’idée de recuire les nanoparticules en vol dans la phase
gazeuse a également été utilisée par J.-M. Qiu et J.-P. Wang [Qiu 2006] ainsi que par J. S. Chen
et al. [Chen 2005] qui produisent les nanoparticules par pulvérisation magnétron et T. Seto et
al. [Seto 2006] par ablation laser, on peut également citer l’équipe de D. J. Sellmyer [Xu 2003]
qui réalise des dépôts de clusters par pulvérisation et agrégation en phase gazeuse. L’équipe
du laboratoire Nanostructures et Magnétisme du CEA Grenoble réalise des nanoparticules de
Co [Morel 2003, Morel 2007] par pulvérisation cathodique et condensation en phase gazeuse et
travaille également sur les nanoparticules de CoPt, l’une des particularités de cette méthode est
de produire des agrégats chargés positivement ou négativement, il n’est donc pas nécessaire de
les ioniser pour les analyser à l’aide d’un spectromètre à temps de vol [Morel 2003].
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Dépôts d’atomes

Une autre méthode d’élaboration physique des nanoparticules consiste non pas à élaborer
les nanoparticules en vol, mais à déposer des atomes sur une surface. Ce mode d’élaboration
engendre des mécanismes de formation des nanoparticules tout à fait différents des mécanismes
mis en jeu par la méthode en vol et seront exposés dans la partie suivante. Parmi les princi-
pales techniques conduisant à un dépôt d’atomes on peut citer l’ablation laser, la pulvérisation
et l’évaporation thermique.

Pour l’ablation laser : un faisceau laser d’impulsions très courtes et de forte densité de puis-
sance est focalisé sur une cible afin de la vaporiser. Il se forme alors un plasma qui se propage
dans l’enceinte. La croissance des nanoparticules se fait par condensation des espèces vaporisées
à la surface du substrat [Amoruso 2005], placé en vis-à-vis de la cible. Le type de gaz utilisé,
sa pression, la fluence et la fréquence des tirs laser utilisées ainsi que la distance cible-substrat
vont influencer la croissance et donc la densité et la taille des nanoparticules produites. Grâce à
cette technique il est possible de déposer, in-situ et de manière successive, des couches métal-
liques et des oxydes [Perrière 2002, Millon 2003]. Toutefois, il existe un inconvénient majeur à
l’utilisation de cette technique pour préparer des nanoparticules : l’éjection de gouttelettes de la
cible qui se retrouvent sur le substrat et qui va dégrader la qualité du dépôt [Benzerga 2005].

La pulvérisation consiste à bombarder une surface du matériau à évaporer avec des parti-
cules énergétiques. Ces particules sont généralement des ions issus d’un gaz inerte. Une des
particularités de cette technique est qu’elle ne nécessite pas la fonte du matériau, contrairement
à la plupart des autres techniques en phase vapeur. Il s’agit d’un processus de préparation sous
vide. Un bon vide secondaire est effectué dans une enceinte avant l’introduction du gaz servant
pour le plasma (le plus souvent de l’argon). Le plasma est initié par l’application d’une forte
tension au gaz basse pression. La cible est couplée à une alimentation électrique radiofréquence
et les substrats sont disposés sur une plate-forme reliée à la masse. La cible et le substrat jouent
alors les rôles respectifs de cathode et d’anode. Sous l’effet du champ électrique appliqué entre
les électrodes, les atomes de gaz s’ionisent, amorçant ainsi la formation du plasma. Les ions du
plasma percutent ensuite la cible, constituée du matériau à déposer, permettant ainsi l’éjection
d’atomes ou d’agrégats qui vont posséder suffisamment d’énergie pour venir se redéposer sur le
substrat [Stappert 2003]. Le dispositif magnétron plan, apparu dans les années 1960, utilise des
aimants puissants pour confiner le plasma dans la région la plus proche de la surface de la cible.
Ceci permet d’accroître la vitesse de dépôt en rendant le processus de collision de molécule
d’électron/gaz beaucoup plus efficace grâce à une densité d’ions élevée.
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La technique d’évaporation thermique utilisée dans ce travail, consiste à évaporer des atomes
à partir d’une source solide disposée dans un creuset [Bessot 1985]. Ce type de préparation est
généralement réalisé sous ultravide. La source est chauffée au moyen d’un filament à travers
lequel on fait passer un courant afin d’atteindre par effet Joule une température suffisante pour
obtenir l’évaporation ou la sublimation. Les atomes se déposent ensuite sur le substrat placé en
vis-à-vis de la source. Le flux d’atomes arrivant à la surface est lié à la température imposée à la
source et à la pression résiduelle dans l’enceinte mais également à la distance source-substrat.
Cette technique offre un bon contrôle de la vitesse de dépôt et permet de conserver une faible
pression résiduelle au sein de l’enceinte de dépôt. L’un des avantages de cette technique d’éla-
boration de nanoparticules est de pouvoir contrôler séparément les flux des sources d’atomes
et donc la composition et la vitesse du dépôt. De plus, il est possible de faire des dépôts avec
plusieurs sources à la fois pour réaliser des nanostructures multimétalliques (par exemple nous
avons ajouté une source d’Ag afin de doper les nanoparticules de CoPt - voir chapitre 4). Il est
également possible de réaliser des dépôts successifs de métaux afin de fabriquer des nanoparti-
cules de type cœur / coquille (chapitre 5). Parmi les dispositifs d’élaboration par voie physique
la technique d’évaporation est moins lourde que les méthodes LECBD ce qui permet une adap-
tation sur des lignes de lumière de rayonnement synchrotron, et ainsi de faire des expériences
in-situ pendant la croissance des nanoparticules. Cependant on remarque que l’organisation sur
la surface est généralement de moins bonne qualité que par les méthodes chimiques (voir figures
2.1 et 2.3), à moins d’utiliser un support organisé, par exemple en réalisant la croissance sur des
surfaces vicinales [Baudot 2004] ou bien sur des substrats fonctionnalisés par des techniques
comme le nanoFIB [Hannour 2005]. La densité des nanoparticules, qui dépend de la tempéra-
ture de croissance et du type de substrat, peut être contrôlée dans une certaine gamme mais ce-
pendant elle reste relativement élevée comparée aux techniques d’agrégation en vol. Cette forte
densité de nanoparticules peut être vue comme un avantage car la quantité de matière sur la sur-
face est maximisée et donc le signal recueilli par les différentes techniques de caractérisation est
alors de plus forte intensité. Cette forte densité est également un avantage pour ce qui concerne
les applications dans le domaine de l’enregistrement magnétique puisque l’on cherche à obte-
nir une densité de stockage la plus élevée possible. Mais deux problèmes majeurs se posent : un
couplage magnétique entre particules lorsqu’elles sont trop proches [Kachkachi 2005] modifiant
ainsi leur propriétés magnétiques (ce couplage sera présenté dans le chapitre 5), chaque parti-
cule ne se comportant alors plus comme une particule unique, mais dépendant des particules
voisines. L’autre problème est lié à la coalescence des nanoparticules lors des procédés ther-
miques comme les recuits, qui conduisent à une augmentation de la taille et un élargissement de
la distribution en taille. La faible densité est un grand avantage lorsque l’on cherche à étudier les
propriétés d’une particule unique. La grande différence entre ces méthodes de dépôts d’atomes
concerne la vitesse de dépôt qui est beaucoup plus faible dans le cas de l’évaporation thermique
que dans le cas de l’ablation laser ou de la pulvérisation. Ceci va avoir une conséquence directe
sur la cinétique de croissance des nanoparticules.
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a) b) c)

FIGURE 2.3 – Image MET de nanoparticules de CoPt par la technique de co-évaporation de
cobalt et platine, (a) agrégats de 5 nm [Castaldi 2005] et (b) agrégats de 15 nm [Castaldi 2005],
(c) image MET de nanoparticules de CoPt (entre 10 et 20 nm) réalisées par technique Pulsed
Laser Deposition sous vide [Alloyeau 2007a].

2.2 Croissance des nanoparticules

2.2.1 Modes de croissance

On considère généralement qu’il y a trois principaux types de croissance engendrés par un
dépôt d’atomes sur une surface (voir figure 2.4) : Volmer - Weber [Volmer 1926], Frank - van der
Merwe [Frank 1949] et Stranski - Krastanov [Stranski 1938]. E. Bauer [Bauer 1958] en 1958 est
parvenu à unifier les différents modes de croissance par une approche considérant les quantités
thermodynamiques mises en jeu dans le processus d’épitaxie : les tensions de surfaces, repré-
sentant l’énergie libre par unité de surface de l’interface dépôt/vide (γo), dépôt/substrat (γi) et
substrat/vide (γs). Si γo et γi sont petits comparés à γs, le système gagnera de l’énergie en étant
complètement recouvert par le dépôt, sinon le dépôt ne couvrira que partiellement la surface du
substrat. Pour un film composé de n couches la croissance sera de type Frank - van der Merwe
(2D) si γo(n) + γi(n) ≤ γs. La dépendance de γo et γi par rapport à n indique qu’il peut y
avoir des modifications de la structure et/ou du paramètre de maille en fonction du nombre de
couches déposées créant des contraintes qui peuvent s’accumuler dans le volume et modifier
les énergies de surface ou d’interface [Bauer 1986]. La croissance sera de type Volmer-Weber
(3D) si γo(n) +γi(n) > γs [Cornet 1998]. Un mode de croissance intermédiaire, appelé Stranski-
Krastanov [Stranski 1938] peut également être observé. La croissance commence alors couche
par couche mais avec une énergie élastique qui augmente avec le nombre de couches, une transi-
tion s’opère alors vers une croissance en îlots (figure 2.4). Les valeurs d’énergie d’interface étant
mal connues, considérons ici les valeurs d’énergie libre des métaux considérés à l’état massif
(pour une revue voir [Vitos 1998]) : pour le cobalt l’énergie de surface (Esurface) vaut 2.52 J/m2
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[Tyson 1977] ou 2.55 J/m2 [Boer 1988], pour le platine Esurface = 2.489 J/m2 [Tyson 1977]
ou Esurface = 2.475 J/m2 [Boer 1988], pour le carbone amorphe sous forme de couche mince
élaboré par pulvérisation Esurface = 0.046 J/m2 [Zebda 2008]. Il apparait clairement que le
système gagnera de l’énergie si les métaux couvrent peu la surface, ces résultats nous amènent
à conclure que la croissance du cobalt platine sur carbone amorphe devrait conduire à la forma-
tion d’îlots dans un mode de croissance du type Volmer-Weber. L’énergie d’adhésion d’atomes
de carbone sur une surface de Ni (111) est faible et vaut 1.59 J/m2 [Amara 2007].

<1 MC

<2 MC

>2 MC

FIGURE 2.4 – Représentation schématique des différents modes de croissance : (a) Volmer-
Weber, (b) Frank van der Merwe, (c) Stranski-Krastanov pour trois quantités de matières (moins
d’une monocouche, entre une et deux monocouches, plus de deux monocouches).

2.2.2 Processus élémentaires de nucléation

Pour comprendre le rôle et les effets des processus cinétiques qui interviennent au cours de
la croissance par dépôt d’atomes sur substrat amorphe, il est nécessaire de s’intéresser aux mé-
canismes qui prennent place sur la surface à l’échelle de l’atome. Le mécanisme de formation
des nanoparticules suivant le mode Volmer-Weber sur un support comporte plusieurs étapes.
Lorsqu’un atome métallique arrive sur la surface du substrat, différents processus peuvent avoir
lieu [Venables 1984] ainsi que l’illustre le schéma de la figure 2.5. Les atomes métalliques ar-
rivent sur la surface du substrat avec un flux F et peuvent être adsorbés. Ce mécanisme est
fonction de la nature de la surface, des atomes, de la température et de l’énergie des atomes
incidents, ce qui permet de définir un coefficient de collage. Les atomes adsorbés diffusent sur
la surface par sauts thermiquement activés d’un site vers un autre site voisin, cependant les
phénomènes de diffusion d’amas de plusieurs atomes existent également. Ces phénomènes de
diffusion conduisent à la migration d’atomes sur des défauts (structuraux, chimiques, bords de
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marches) et à l’agrégation de plusieurs adatomes permettant la nucléation d’une nanoparticule.
Ce noyau élémentaire peut se dissocier ou bien rester stable et croître soit par capture directe
d’atomes de la vapeur métallique ou d’adatomes migrant sur la surface, soit par coalescence
dynamique (les agrégats déjà formés diffusent sur la surface et se collent les uns aux autres). Un
autre processus peut avoir lieu : il s’agit de l’interdiffusion au sein du substrat, cette partie sera
développée dans l’annexe A.

FIGURE 2.5 – Représentation schématique des différents processus élémentaires lors de la crois-
sance par dépôt d’atomes.

Sans entrer en détail dans les processus de diffusion, on rappellera simplement que le coef-
ficient de diffusion Dat d’un atome est donné par :

Dat = D0e
− Ed
kBT (2.1)

(2.2)

oùD0 représente une constante de diffusion dépendant de la nature de l’atome,Ed est la barrière
d’énergie qu’il doit franchir pour se déplacer sur la surface, kB est la constante de Boltzmann, et
T est la température du substrat. Dans cette équation, on remarque que deux énergies sont com-
parées. La première est l’énergie apportée par la température (kBT ), son augmentation a pour
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effet d’accroître le coefficient de diffusion et donc la longueur de diffusion des atomes sur la
surface. La seconde énergie est l’énergie de barrière de diffusion qui a pour effet de diminuer le
coefficient de diffusion, voire de "piéger" les atomes. Les défauts de surface comme les lacunes,
atomes interstitiels, dislocations, marches et joints de grains augmentent l’énergie de barrière
de diffusion et correspondent donc à des zones préférentielles de nucléation des nanoparticules.
Mais, comme le montre l’équation précédente, cette nucléation sur défauts dépend de la tem-
pérature. En effet pour des températures élevées tout se passe comme si ces sites de nucléation
étaient invisibles. Dans le cas où la nucléation n’est pas sur les défauts mais homogène : c’est la
collision de deux entités diffusantes sur la surface qui donne naissance à une entité plus grosse
possédant un coefficient de diffusion plus petit.

2.2.3 Phénomènes de croissance et de coalescence

Lorsque le noyau élémentaire (ou germe) est stable sur la surface, sa croissance fait évoluer
sa taille et sa forme. Plusieurs phénomènes peuvent intervenir : d’une part, la croissance via
l’arrivée d’atomes de la vapeur ou via la diffusion d’atomes sur le support, et d’autre part,
la coalescence qui est définie comme le phénomène par lequel deux entités identiques, mais
séparées se réunissent. On classera ce phénomène en deux catégories :

– la coalescence statique,
– la coalescence dynamique.

La coalescence statique est réalisée lorsque deux nanoparticules sont suffisamment proches
sur la surface, permettant la création d’un pont d’interdiffusion entre les deux nanoparticules.
Typiquement ce phénomène peut être observé à des températures faibles, pour lesquelles les
particules sont immobiles, et pour des quantités de matières importantes. Il en résulte une mor-
phologie des nanoparticules particulière comme nous le verrons dans le chapitre 4.

De même que les atomes peuvent diffuser sur une surface, les assemblages d’atomes (di-
mères, trimères et même nanoparticules) peuvent avoir une mobilité. Généralement on définit le
coefficient de diffusion d’une nanoparticule DNP formée de N atomes par :

DNP ∝ Dat/N
α (2.3)

où α est un coefficient > 0 dépendant de la nature de la surface. Ainsi des vitesses de diffu-
sion élevées sont observées sur certaines surfaces [Bardotti 1995, Deltour 1997], ce qui illustre
l’importance de l’interaction entre le métal déposé et la surface (force de Van der Waals, épi-
taxie...). D’une manière générale, plus une nanoparticule comporte d’atomes, moins elle est mo-
bile [Kaganer 2006]. Lorsque les particules sont mobiles (donc la température assez élevée pour
activer la diffusion), celles-ci peuvent se rencontrer et donner naissance à une nouvelle entité
formée de la somme des atomes des deux entités ayant coalescé. Cette coalescence dynamique
induit généralement des réorganisations structurales (voir chapitre 4). Nous définissons égale-
ment un autre régime que l’on qualifiera de quasi-statique. Dans ce régime la température est
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modérée et les particules sont faiblement mobiles. Il en résulte que les nanoparticules peuvent
se rencontrer pour former une nouvelle entité mais le temps caractéristique de coalescence τC
est long, et il est possible d’observer des nanoparticules comme celle de la figure 2.6 (b) avec
une forme ramifié. Il est alors difficile de conclure si la coalescence est statique ou dynamique.
Après un laps de temps suffisamment long, la nanoparticule se réorganise, et les deux entités
élémentaires ayant coalescé ne sont plus discernables (figure 2.6 (c)). Le temps caractéristique
de coalescence τC [Mullins 1957, Nichols 1965] est définit par :

τC =
kBT

CDsγ

(
R

a

)4

(2.4)

où R est le rayon de la particule, γ l’énergie de surface, C une constante numérique (de l’ordre
de 25 [Palasantzas 2006]), DS le coefficient de diffusion de surface, et a la taille d’un atome,
kB la constante de Boltzmann, T la température. Soit τR le temps pour qu’une nanoparticule
rejoigne une autre particule, si τC/τR > 1 alors des objets ramifiés seront formés, alors que si
τC/τR < 1 des objets compacts seront formés sans mémoire des entités élémentaires de départ
[Lewis 1997].

FIGURE 2.6 – Images MET illustrant les différentes étapes de la coalescence, (a) deux particules
sont isolées sans interaction, (b) deux particules en étape de coalescence statique, on distingue
les deux entités élémentaires avant la coalescence entourées par des cercles, (c) deux particules
ayant coalescé après diffusion des nanoparticules sur la surface, coalescence dynamique.

Enfin, au cours de la croissance, il peut y avoir le cas du mûrissement d’Ostwald qui apparaît
lors de la présence sur le support de particules instables car trop petites. Il y a alors dissociation
de cette particule instable, les atomes vont alors diffuser sur le support et servir à la croissance
des particules voisines 1.

1. www.en.wikipedia.org/wiki/Ostwald_ripening
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2.3 Dispositif de croissance

2.3.1 Le bâti ultravide

Le dispositif utilisé pour élaborer les échantillons dans cette thèse est montré sur la figure
2.7, il comprend plusieurs modules :

– le sas permet de faire le transfert des échantillons entre l’extérieur et le dispositif. Le vide
est assuré par une pompe turbomoléculaire et atteint environ 10−6 mbar en 30 minutes de
pompage.

– le carrousel est une chambre permettant le stockage d’échantillons et leur transfert vers
l’enceinte de caractérisation XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) ou vers l’enceinte
de dépôt. Le vide, assuré par un pompage ionique, est d’environ 10−9 mbar.

– le spectromètre XPS est un modèle Thermo Fischer ESCALAB 250 utilisé pour l’analyse
chimique des surfaces. Le vide est de 10−10 mbar maintenu par un pompage ionique.

– la chambre de dépôt est celle où sont élaborés les échantillons (le vide est de 10−10 mbar
avec une pompe ionique). Le contenu de cette chambre est détaillé dans la suite.

– la chambre de préparation est utilisée pour préparer les surfaces avant dépôt pour faire des
tests de dépôt ou faire des recuits à haute température (le vide obtenu est de 10−9 mbar
avec une pompe turbomoléculaire).

FIGURE 2.7 – Photographie des différents modules du dispositif ultravide utilisé dans cette
thèse.
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La pression est mesurée par des jauges de type cathode froide ou Bayer-Alper. Un étuvage
des chambres UHV à 150 ˚C est régulièrement réalisé pendant une durée de 24 heures. À l’issue
de cet étuvage qui a pour effet de désorber les surfaces des parois des bâtis UHV, chaque élément
du dispositif est dégazé suivant ses spécifités propres de température de dégazage. Le dispositif
de croissance des nanostructures est une chambre d’évaporation sous ultravide [Wexler 1958],
la pression dans cette chambre de dépôt est de l’ordre de 10−10 mbar. Cette pression est né-
cessaire pour l’élaboration de nos échantillons afin d’éviter les phénomènes d’oxydation ou
d’autres contaminations, qui pourraient avoir des conséquences importantes sur la structure et
les propriétés des nanoparticules (par exemple, l’oxyde de cobalt est antiferromagnétique). Des
mesures XPS ont montré qu’après deux semaines sous ultravide, les nanoparticules de CoPt
ne présentaient aucune trace décelable d’oxydation. La chambre de dépôt où sont élaborés les
échantillons est maintenue à une pression de l’ordre de 10−10 mbar, mais la pression peut at-
teindre jusqu’à 10−9 mbar dans certaines conditions (température élevée, fort flux...).

Cette chambre comprend (voir figure 2.8) :

– Deux bras manipulateurs, l’un à deux degrés de liberté (une rotation et une translation) et
l’autre quatre degrés de liberté (une rotation et trois translations). Le premier manipula-
teur est équipé d’un four résistif qui permet d’atteindre environ 800 ˚C, avec des vitesses
de montée en température très régulières, le four du deuxième manipulateur fonctionne
par bombardement électronique et permet d’atteindre 1100 ˚C. Deux thermocouples sont
placés dans la partie chauffante du porte échantillon et ont été calibrés par un pyromètre
sur du carbure de silicium. Il est préférable d’utiliser le four résistif car la montée en tem-
pérature est beaucoup plus régulière que par chauffage par bombardement électronique.

– Trois évaporateurs Omicron EFM3, permettant de faire les dépôts de platine, alumine et
argent. Pour l’évaporation du platine, un barreau de tungstène, entouré par un fil de pla-
tine (pureté 99.99%), polarisé positivement et placé au centre d’un filament incandescent
à la masse, est chauffé par bombardement électronique. Pour l’alumine et l’argent (pureté
99.99%), les matériaux sont placés dans un creuset de molybdène qui est polarisé positi-
vement et chauffé par bombardement électronique, entraînant l’évaporation des éléments
contenus à l’intérieur. Ce type d’évaporateur offre une bonne reproductibilité d’une expé-
rience à l’autre pour les mêmes conditions de courant de filament et de tension appliquée
sur le barreau. Chacun des évaporateurs est équipé d’un cache à son extrémité qui permet
un contrôle précis de la durée de dépôt.

– Une source de type Knudsen RIBER 110L servant à l’évaporation du cobalt. Le cobalt
y est introduit sous forme de pépites d’environ 1 cm de diamètre dans un creuset en alu-
mine. L’évaporation des atomes de cobalt se fait par chauffage résistif. Un thermocouple
placé sur les parois du creuset permet d’en connaître la température. La température de la
source fixe le flux d’atomes de cobalt. Un cache permet de contrôler la durée de dépôt.
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Durant cette thèse, une nouvelle chambre ultravide a été ajoutée à la précédente (chambre
de préparation sur la figure 2.7), et comprend un manipulateur chauffant par bombardement
électronique. Cette chambre a été utilisée pour effectuer des tests sans risquer de contaminer la
chambre de dépôt (mise au point des paramètres d’évaporation des sources) et pour faire des
recuits.

Source Co

Source Al2O3

Manipulateur 
chauffant

Canon à ion

Manipulateur 2

Source Pt

Source Ag

Canne de 
transfert

FIGURE 2.8 – Photographie de l’enceinte de dépôt.

2.3.2 Calibration des sources

Il est nécessaire de calibrer les sources afin de connaître les vitesses de dépôt de chaque
élément en fonction des paramètres d’évaporation de chaque métal. Cela permet de contrôler la
quantité de matière déposée, mais aussi de contrôler la composition des échantillons lors de co-
dépôts. Ce travail est réalisé par RBS (Rutherford Backscattering Spectroscopy (voir description
de la technique au chapitre 3) ex-situ, en mesurant les quantités de matière déposées sur des
échantillons tests. On en déduit des courbes donnant les vitesses d’évaporation de chaque métal
en fonction des paramètres expérimentaux (voir figure 2.9). Sur la courbe de calibration du
cobalt on remarque que les vitesses de dépôt varient d’une année à l’autre, ces variations sont
dues à des modifications de la source (par exemple des différences de remplissage du creuset).
On peut également observer que pour certaines températures nous obtenons une large gamme
de vitesse de dépôt, cela est dû à des différences de conditions de dépôt (pression, température
de substrat). Ces courbes sont vérifiées régulièrement notamment après des remises à l’air ou
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des changements techniques dans la chambre ultravide. Bien que le platine et l’argent soient
déposés à partir des mêmes sources, on constate que leur comportement est très différent. En
effet, pour l’argent, nous avons réussi à obtenir une large gamme de vitesse, allant de 0 à 1.5×
1015 atomes/cm2/heure en faisant varier le flux mais pas pour le platine pour lequel la vitesse
maximale est de 0.5× 1015 atomes/cm2/heure. Au delà, la stabilité de la vitesse de dépôt n’est
plus possible sur la durée du dépôt. C’est donc à partir de la vitesse du platine qui est quasiment
fixe que nous déterminons les vitesses des autres métaux à évaporer.
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FIGURE 2.9 – Calibration des sources de cobalt, d’argent et de platine. Dans le cas du platine et
de l’argent le flux donné sur l’échelle des abscisses est relatif à un flux de courant proportionnel
au flux d’atomes.

Lors de l’évaporation, l’interaction entre l’évaporant et l’atome qui est évaporé détermine
la direction dans laquelle cet atome sera émis [Richardt 2000]. On peut montrer que l’émission
des atomes se fait suivant un cône, et que l’évaporation ne se fait pas uniformément dans toutes
les directions mais favorablement dans des directions perpendiculaires à la surface d’évapora-
tion. Cela signifie que le dépôt n’est pas isotrope, et donc que la vitesse de dépôt peut varier
en fonction de la zone où est réalisé le dépôt. La figure 2.10 montre un exemple de cartogra-
phie de la vitesse de dépôt du platine et du cobalt pour différentes positions de mesures. Ces
cartographies ont été réalisées en déplaçant les échantillons de quelques mm et en mesurant les
quantités déposées par RBS en différents points de l’échantillon. Il apparaît de grandes diffé-
rences de vitesses de dépôt en fonction de la zone analysée, cela a permis de déterminer une
zone sur laquelle les vitesses de dépôt du platine et du cobalt sont homogènes sur la surface de
l’échantillon (8 × 8 mm2), pour cela il faut jouer sur les paramètres orientation des sources et
position du porte échantillon (manipulateurs chauffants).

2.4 Préparation des échantillons

2.4.1 Substrats

Les substrats utilisés dans cette étude sont des grilles de microscopie de cuivre ou de mo-
lybdène, recouvertes d’une membrane de carbone amorphe et des wafers de Si (111) ou (100)
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FIGURE 2.10 – Exemple de cartographies des vitesses de dépôt (a) du cobalt, et (b) du platine.

couverts d’une couche d’oxyde natif (5 nm ou plusieurs centaines de nm). Pour l’étude des na-
noparticules (partie 4 et 5) les substrats utilisés à partir de wafers de Si ont été recouverts par un
dépôt de carbone amorphe identique à celui des grilles de Cu pour la microscopie électronique.
Cela permet de comparer directement les résultats de microscopie électronique (sur grille de Cu
+ carbone amorphe) à ceux obtenus par d’autres techniques de caractérisation (sur substrat de Si
+ carbone amorphe). Le choix du carbone amorphe sur silicium est double, en effet non seule-
ment il permet une comparaison avec les échantillons élaborés pour la microscopie électronique,
mais de plus le carbone agit comme une barrière de diffusion des métaux qui les empêche de
migrer vers le silicium pour former des composés de type siliciure 2 qui peuvent se former lors
de dépôt en température ou lors de recuits. L’intérêt du silicium est de disposer d’une planéité
importante et d’une rugosité très faible permettant d’utiliser les techniques d’analyses de sur-
face.

Les substrats de Si sont nettoyés dans plusieurs bains successifs (acétone, éthanol, eau dis-
tillée) sous ultrasons avant d’être séchés à l’azote, recouverts de carbone amorphe et introduits
dans le dispositif. Avant d’effectuer les dépôts, les substrats sont dégazés à 650 ˚C afin d’évapo-
rer les molécules adsorbées en surface.

2.4.2 Couche de protection

Lors de mesures ex-situ il est parfois préférable de protéger les nanoparticules de l’oxydation
ou d’autres types de contamination par l’air ambiant. Certains échantillons ont donc été protégés
par une couche d’alumine amorphe (Al2O3). Le choix de l’alumine amorphe est motivé par le
fait qu’il s’agit d’une très bonne barrière de diffusion face à l’oxydation, de plus l’alumine ne

2. La formation de siliciures de cobalt platine sur substrat Si (100) et (111) fait l’objet de l’annexe A

34



CHAPITRE 2. ÉLABORATION

forme pas d’alliage avec le cobalt ou le platine. La vitesse du dépôt d’alumine a été calibrée
en faisant des tests sur substrat de graphite et mesurée par RBS. La figure 2.11 montre les
mesures XPS réalisées pour un échantillon de cobalt analysé à chaque étape du processus de
préparation non recouvert, recouvert et après sa remise à l’air pendant 48 heures et comparé à
un dépôt équivalent mais non recouvert et mis à l’air. Ainsi qu’on peut le voir sur le tracé (d),
lorsque le dépôt est sorti de l’enceinte ultravide sans être recouvert, le cobalt s’oxyde. En effet
la forme des pics et leur espacement (15,5 eV) sont caractéristiques de la formation de liaisons
Co-O. En revanche, ainsi que le montre le tracé (a), le cobalt brut de dépôt et analysé in-situ,
sans remise à l’air, est pour sa part parfaitement métallique. Ceci est traduit par l’asymétrie des
pics et par leur espacement caractéristique de 15 eV [Wagner 1979]. Ce caractère est conservé
suite au recouvrement des agrégats par la couche d’alumine protectrice comme on peut le voir
en comparant les signaux (a) et (b). Enfin, une ultime vérification de l’efficacité de la couche
protectrice d’alumine vis-à-vis de l’oxydation des agrégats est faite en comparant le signal des
agrégats recouverts à celui obtenu pour l’échantillon recouvert puis sorti à l’air pendant 48
heures, tracé (c). La couche d’alumine déposée in situ consécutivement à la préparation des
agrégats remplit donc bien son rôle protecteur vis-à-vis de l’oxydation [Bouet 2006].
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FIGURE 2.11 – Spectres XPS de nanoparticules de CoPt : (a) élaborées sous vide, (b) recou-
vertes d’une couche protectrice d’alumine, (c) sorties 48 heures à l’air et (d) non recouvertes et
sorties à l’air.
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FIGURE 2.12 – Spectres d’absorption des rayons X au seuil du Cobalt de nanoparticules de
CoPt couvertes par 0.8 nm, 1.5 nm et 3.0 nm d’alumine. Les inserts montrent l’effet de l’oxyda-
tion sur le pic d’absorption [Imperia 2007].

Nous avons effectué différents tests pour vérifier quelle épaisseur était suffisante pour pro-
téger les échantillons de l’oxydation. La figure 2.12 montre les spectres d’absorption X (le
principe de l’absorption des rayons X est décrit dans le chapitre 3) au seuil du cobalt pour
des nanoparticules de CoPt recouvertes par des épaisseurs variables d’alumine. Ces épaisseurs
sont de 0.8, 1.5 et 3.0 nm soit l’équivalent de 4, 8 et 15 monocouches d’alumine. On remarque
qu’aucune trace d’oxydation n’est visible sur le cobalt pour ces trois échantillons, alors que la
signature de l’oxydation serait la présence de pics supplémentaires autour du pic principal (mul-
tiplets) comme ceci est visible sur l’insert de la figure 2.12, qui montre le spectre d’absorption
d’un échantillon légèrement oxydé. Ces résultats montrent la qualité de la couche d’alumine et
son efficacité en tant que barrière de diffusion, car seulement 4 monocouches suffisent à éviter
toute trace d’oxydation du cobalt [Imperia 2007]. Il faut cependant bien maîtriser l’évaporation
de l’alumine car dans certaines conditions de dépôt, l’évaporation de l’alumine peut directement
oxyder le cobalt.

2.4.3 Bilan

La figure 2.13 montre une vue transverse de nanoparticules de CoPt élaborées sur une sur-
face de SiO2 (5 nm) d’oxyde natif sur du Silicium (111), on observe également la couche pro-
tectrice d’alumine de plusieurs nm d’épaisseur. Les nanoparticules sont très visibles en raison
de leur fort contraste (Z).
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FIGURE 2.13 – Image de microscopie électronique en transmission d’un échantillon de CoPt
sur Si02 5 nm / Si(111).

Dans ce chapitre nous avons décrit différentes méthodes d’élaboration des nanopar-
ticules, et en particulier la méthode d’évaporation sous ultravide (utilisée dans cette
thèse).

– Une couche tampon de carbone sur silice a été utilisée pour éviter la diffusion du
métal à haute température dans le silicium.

– Des conditions expérimentales de dépôt ont été établies, permettant de contrôler
la composition globale des échantillons et la quantité de matière déposée pour
trois éléments : cobalt, platine et argent. Les vitesses de dépôt étant de l’ordre
de 0.4 × 1015 atomes/cm2/heure pour le Pt et comprises entre 0 et 1.5 × 1015

atomes/cm2/heure pour le Co et l’Ag.
– Nous avons montré que l’alumine est une bonne barrière de protection contre l’oxy-

dation, à partir d’une épaisseur de 4 monocouches.
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3.1 Généralités

Les échantillons analysés sont des nanoparticules de quelques nm déposées sur des sur-
faces planes de carbone amorphe. Ces caractéristiques nécessitent d’utiliser des techniques de
caractérisation adaptées. Tout d’abord ces techniques doivent permettre d’obtenir une résolu-
tion de l’ordre de la taille des nanoparticules ou des atomes quand il s’agit de déterminer leur
structure. D’autre part les techniques utilisées doivent posséder un rapport signal sur bruit le
plus élevé possible du fait de la faible quantité de particules (d’ou l’utilisation du rayonnement
synchrotron) et enfin, être adaptées aux surfaces, c’est-à-dire offrant une information provenant
exclusivement de la surface, là où sont situées les nanoparticules. Les outils de caractérisation
ont pour but de nous renseigner sur différentes caractéristiques des nanoparticules reportées
dans le tableau 3.1.

MET GISAXS GIXD RBS EXAFS XPS AFM
taille ++ ++ + ++

morphologie ++ + ++ + ++
structure ++ ++ ++

composition ++ + ++ +
chimie ++ ++

Laboratoire CME BM32 BM32 CEMHTI BM30b CRMD CRMD

TABLE 3.1 – Principales informations pouvant être déduites des techniques de caractérisation
employées dans cette thèse (hors caractérisation des propriétés magnétiques). En considérant
que la technique MET inclut le mode haute résolution, la diffraction électronique et l’EDX
(Energy Dispersive X-ray spectroscopy). CME : Centre de Microscopie Électronique - Orléans,
BM32 et BM30b : ligne de lumière synchrotron à l’ESRF : European Synchrotron Radiation
Facility - Grenoble, CEMHTI : Conditions Extrêmes et Matériaux, Haute Température et Irra-
diation - Orléans, CRMD : Centre de Recherche sur la Matière Divisée.

Ces caractéristiques, de nature structurale, morphologique et chimique, ont été étudiées dans
différents laboratoires ou centres de rayonnement synchrotron (voir tableau 3.1). Différentes
techniques de caractérisation ont été utilisées : MET (Microscopie Électronique en Transmis-
sion), GISAXS (Grazing Incidence Small Angle X-ray Scattering), GIXD (Grazing Incidence
X-ray Diffraction), RBS (Rutherford Backscattering Spectroscopy), EXAFS (Extended X-ray
Absorption Fine Structure), XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) et AFM (Atomic Force
Microscopy). Dans ce chapitre nous ne décrirons pas le principe des techniques XPS et AFM
car peu de résultats obtenus par ces techniques sont présentés dans cette thèse.
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3.2 Microscopie Électronique en Transmission

La Microscopie Électronique en Transmission (MET) est une technique de caractérisation
très employée dans l’étude des matériaux (voir [Willaime 1987, Reiner 1997]). Elle permet tout
d’abord de visualiser les objets étudiés dans l’espace réel avec une très grande résolution en
utilisant des grandissements de 103 à 106. Elle donne ainsi accès à la morphologie et la distribu-
tion des objets. De plus l’utilisation en mode diffraction permet d’accéder à leur structure. Pour
les particules très dispersées et de petites tailles, l’information de structure est essentiellement
obtenue en mode haute résolution (HR), la faible densité de matière ne se prêtant pas à l’étude
en diffraction électronique classique.

Un faisceau d’électrons peut être considéré comme un rayonnement de longueur d’onde

λ = h/mv (3.1)

où m et v sont respectivement la masse et la vitesse de l’électron, fonction de la tension d’accé-
lération V et h la constante de Plank (h ≈ 6.626 × 10−34 J.s). De plus les électrons étant des
particules chargées ils peuvent être déviés par un champ magnétique. Le microscope électro-
nique utilise ce principe et permet de former des images agrandies d’objets à partir d’une source
d’électrons et de lentilles électromagnétiques, le tout sous un vide poussé (10−7mbar au niveau
de l’échantillon). Le schéma de la figure 3.1 présente les principaux éléments d’un microscope
électronique en transmission. Les électrons traversant un échantillon sont soumis à l’interaction
électron-matière qui peut les dévier de leur trajectoire avec ou sans perte d’énergie. En sortie
d’un objet cristallin, on obtient un faisceau transmis et des faisceaux diffractés élastiquement.
En microscopie électronique en transmission, deux types de contrastes sont exploités dans les
images. En microscopie conventionnelle on utilise le contraste dit d’amplitude ou de diffrac-
tion. Il est obtenu dans des images produites à l’aide d’un seul faisceau : le faisceau transmis
ou l’un des faisceaux diffractés par l’échantillon, les relations de phase entre les différents fais-
ceaux sont donc masquées. Le contraste est fonction de l’épaisseur traversée, de la nature des
éléments rencontrés et des défauts. La résolution de l’image est limitée par le diamètre du dia-
phragme objectif utilisé pour ne sélectionner qu’un seul faisceau.

Dans le mode haute résolution (MEHR) plusieurs faisceaux participent à l’image, leur re-
lation de phase est préservée. L’image est obtenue par interférence entre le faisceau transmis
et les faisceaux diffractés, on parle alors d’image en contraste de phase car elle est fonction
de l’amplitude et de la phase relative des différents faisceaux. Ce mode permet d’obtenir des
informations sur les périodicités du réseau cristallin. L’échantillon doit être orienté de telle sorte
que le faisceau incident, aligné sur l’axe optique du microscope, soit parallèle à un axe cristallin
de haute symétrie (ou axe de zone). Le faisceau incident est alors diffracté par les plans cris-
tallins contenant cet axe de zone (plans de zone) et l’on peut obtenir, sous certaines conditions
liées à l’objet et à l’expérience, des images représentatives du réseau cristallin projeté suivant la
direction de l’observation.
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FIGURE 3.1 – Schéma en coupe d’un microscope électronique en transmission.

La microscopie électronique en transmission est particulièrement adaptée aux études locales
de matériaux à l’échelle nanométrique et notamment aux nanoparticules. En mode convention-
nel, elle permet de déterminer le diamètre et la dispersion en taille des nanoparticules, mais éga-
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lement la densité de nanoparticules sur la surface c’est-à-dire l’état de dispersion. Pour détermi-
ner leur taille, les particules sont assimilées à des sphères (cercles dans le plan de perspective).
Dans le cas de fortes quantités déposées, les agrégats sont ramifiés. Ils sont alors considérés
comme la juxtaposition de sphères. La notion de taille de particules prend le sens de diamètre
des sphères élémentaires formant la particule par juxtaposition. Les histogrammes de distribu-
tion de taille et la densité ont été obtenus sur des populations de plusieurs centaines de particules.
En ce qui concerne la densité, elle représente le nombre d’entités sur le support (nanoparticules
avant coalescence ou agrégats ramifiés après coalescence). L’incertitude des mesures de distri-
bution de taille est estimée à 5%. L’incertitude sur la détermination de la densité de particules
est estimée à 1× 1012 NPs/cm2. La loi Gaussienne est la fonction de distribution qui reproduit
au mieux les distributions de taille de nos échantillons.

f(D) =
A

σ
√

2π
exp

(
(D −Dmoyen)2

2σ2

)
(3.2)

L’ajustement permet la détermination d’un diamètre moyen Dmoyen que l’on notera D par
la suite, et d’un écart type σ représentant la largeur de la distribution de taille des nanoparticules.

En mode haute résolution il est possible de déterminer la structure des nanoparticules indi-
viduelles, à condition qu’elles aient une structure périodique et qu’elles soient orientées suivant
un axe de zone. Les macles et les facettes sont également visibles dans de bonnes conditions. La
transformée de Fourier de l’image permet également l’analyse structurale. Il est alors possible
de mesurer les distances interréticulaires et les angles entre les plans visibles sur l’image, cela
permet de retrouver la structure et l’axe de zone de la particule. Cependant ce diffractogramme
numérique peut être différent de la diffraction électronique car il est affecté par la fonction de
transfert de l’objectif contrairement à la diffraction électronique.

La diffraction électronique a aussi été utilisée en imageant le plan focal de la lentille ob-
jectif. Comme les agrégats ne présentent pas d’orientation préférentielle par rapport au support
dans cette étude, une série d’anneaux concentriques est obtenue permettant de déterminer les
distances interréticulaires. La détermination de la composition chimique par dispersion en éner-
gie des rayons X réémis a systématiquement été effectuée pour chaque échantillon. La précision
est de l’ordre de 3% sur des collections importantes de particules et de 10% si l’analyse est
effectuée sur quelques particules.

Les observations ont été réalisées sur un appareil Philips CM20 au Centre de Microscopie
Électronique d’Orléans fonctionnant à 200 kV ou sur un Jeol 2100F à émission de champ à
l’Institut de Minéralogie et de Physique des Milieux Condensés pour certaines images de haute
résolution. Toutes les images ont été acquises numériquement grâce à une caméra CCD Slow
Scan Gatan gérée par le logiciel Digital Micrograph.
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3.3 Diffusion des rayons X

Les techniques de diffusion des rayons X sont très diverses, surtout depuis le développement
de sources de rayonnement synchrotron qui permettent de fortes brillances, et une modulation
de l’énergie des rayons X et de leur polarisation. Nous avons mis en œuvre les techniques clas-
siques de diffusion aux grands angles (souvent appelée diffraction) et de diffusion aux petits
angles, donnant des informations respectivement structurales et morphologiques. Les rayons X
sont des radiations électromagnétiques de forte énergie, dont la longueur d’onde se situe entre
quelques dixièmes et quelques dizaines d’Å. Ces caractéristiques définissent le type d’interac-
tion des rayons X avec la matière et donc leur intérêt. En effet, la longueur d’onde est de l’ordre
de grandeur des dimensions des atomes ou des distances interatomiques dans la matière conden-
sée, et l’énergie des photons X est comparable à l’énergie de liaison des électrons des couches
internes des atomes. Ce qu’il importe de souligner, c’est que seul les électrons comptent dans
l’interaction des rayons X avec la matière. Ils représentent donc une véritable sonde de la ré-
partition spatiale et énergétique des électrons dans la matière condensée et ainsi, indirectement,
de la position et de la nature des atomes. Les méthodes de diffusion mises en œuvre, ne font
intervenir qu’un des aspects de l’interaction rayons X - matière, la diffusion élastique ou co-
hérente des rayons X [Guinier 1955], l’absorption sera mise à profit dans la partie suivante de
ce chapitre. Ainsi la répartition des électrons, c’est-à-dire les hétérogénéités de densité électro-
nique dans la matière, et plus spécifiquement dans le cas de nanoparticules, peut être observée
à différentes échelles : à l’échelle des atomes ou à l’échelle des particules. Dans le premier cas,
ce sont les atomes qui deviennent les éléments diffusants et c’est la répartition de ces éléments
qui est identifiée, c’est-à-dire la structure. Les distances caractéristiques sont les distances in-
teratomiques, c’est la diffusion aux grands angles (figure 3.2). Dans le second cas, ce sont les
particules qui sont les éléments diffusants, et c’est la répartition des particules et leur morpholo-
gie qui sont identifiées. Les distances caractéristiques sont la taille et la distance entre particules,
c’est la diffusion aux petits angles. Ces deux méthodes sont très répandues. Cependant, dans leur
géométrie habituelle, elles sont peu adaptées au cas des surfaces ou des objets nanométriques
déposés sur une surface, du fait de la forte pénétration des rayons X dans la matière (de quelques
µm à quelques centaines de µm suivant le matériau considéré). Afin de séparer les contributions
de la couche de surface de celles du substrat, il faut donc limiter la pénétration des rayons X et
par conséquent diminuer l’angle d’incidence du faisceau de rayons X sur la surface jusqu’à des
valeurs très rasantes.
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FIGURE 3.2 – Gamme de la diffusion aux petits angles et de la diffraction en fonction du vecteur
du diffusion [Lazzari 2008].

3.3.1 Intensité diffusée (approximation de Born)

Dans le cas des rayons X la section efficace de diffusion est relativement faible, ce qui justifie
l’utilisation de l’approximation de Born. Dans cette approximation on considère que l’intensité
du faisceau diffusé est faible devant celle du faisceau incident, cela permet de s’affranchir des
phénomènes de diffusion multiple et donc de considérer que tous les atomes (ou nanoparticules)
sont irradiés par le même rayonnement. Dans ce cadre, pour calculer l’amplitude de l’onde
diffusée par un volume V de densité électronique ρ dans la direction ~q, il suffit de sommer les
amplitudes diffusées par un volume élémentaire d~r

A(~q) =
∫
V
ρ(~r)e−i~q~rd~r (3.3)

On verra que cette approximation n’est pas toujours valable dans le cas de la diffusion de surface.
On définit ~q par :

~q = ~kf − ~ki (3.4)

où ~ki et ~kf sont les vecteurs d’onde des ondes incidentes et diffusées.

3.3.2 L’incidence rasante

L’indice optique d’un corps est une grandeur décrivant de façon macroscopique l’interaction
de l’onde avec la matière. Dans le domaine des rayons X, l’indice de tous les matériaux est
toujours légèrement inférieur à celui du vide, son écart par rapport à 1 s’écrit :

n = 1− δ − iβa (3.5)
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Les termes δ et βa s’obtiennent par le calcul de l’amplitude transmise [James 1958] :

δ =
Nre
2π

ρλ2

∑
i ni(Zi + ∆f ′i)∑

i niAi
(3.6)

βa =
λ

4π
ρ
∑
i

ni∆f ′′i (3.7)

– avec N = 6.022× 1023 : nombre d’Avogadro.
– re = 2.82× 10−13 cm : rayon de l’électron.
– ρ : la densité du matériau (g/cm3).
– λ : la longueur d’onde (cm).
– ni : la fraction atomique de l’espèce i.
– Zi : le numéro atomique.
– Ai : la masse molaire.

où ∆f ′i(λ) et ∆f ′′i (λ) sont les termes de dispersion réelle et imaginaire du facteur de diffusion
fi, variant avec la longueur d’onde. Ces termes deviennent élevés lorsque la longueur d’onde λ
est proche de celle d’un seuil d’absorption de l’atome.

fi = f0i + ∆f ′i + i∆f ′′i (3.8)

f0i étant le facteur de diffusion atomique ne dépendant que du nombre d’électrons indépendant
de λ.

L’indice n étant inférieur mais très proche de l’unité, ce faible écart impose donc que tous
les phénomènes optiques de réfraction et de réflexion ne se produisent que pour des angles
d’incidence (angle pris par rapport à la surface) très faibles, voir rasants. De plus, le changement
de direction du faisceau incident Ii, au passage de la surface de séparation air-solide, se fait vers
celle-ci (αt < αi) (voir figure 3.3 (a)). Aussi, en prenant des angles d’incidence de plus en
plus petits, apparaît un angle, appelé angle critique (noté αc), pour lequel l’onde réfractée It se
propage parallèlement à la surface de séparation (αt = 0). Toute onde dont l’angle d’incidence
est inférieur à l’angle critique est totalement réfléchie, il s’agit du phénomène de "réflexion
totale". Les équations de Fresnel à l’interface nous permettent d’obtenir la transmittance et la
réflectance :

R(αi) =
Ir
Ii

=
(αi − a)2 + b2

(αi + a)2 + b2
(3.9)

T (αi) =
It
Ii

=
4α2

i

(αi + a)2 + b2
(3.10)
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où a et b dépendent des composantes réelles et imaginaires de l’indice n

a(αi) =
(

1
2

(√
(α2

i − 2δ)2 + 4α2
f + α2

i − 2δ
)) 1

2

(3.11)

b(αi) =
(

1
2

(√
(α2

i − 2δ)2 + 4α2
f − α

2
i + 2δ

)) 1
2

(3.12)

Le coefficient de réflexion diminue de façon lente puis présente une chute brutale à l’angle
critique pour tendre vers zéro. La décroissance au niveau de l’angle critique est d’autant plus
abrupte que l’absorption est faible. Simultanément ; le coefficient de transmission par unité de
surface présente un maximum (qui est à l’origine du pic de Yoneda [Yoneda 1963]) à l’angle
critique du fait de la propagation de l’onde évanescente transmise parallèlement à la surface.
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FIGURE 3.3 – (a) Schéma montrant les faisceaux incident Ii, transmis It et réfléchi Ir pour un
angle d’incidence αi. (b) Profondeur de pénétration des rayons X en fonction de αi pour un
faisceau de 18 keV sur une surface de silice.

La profondeur de pénétration correspond à la profondeur à laquelle l’onde transmise dans
le matériau est atténuée d’un facteur 1/e. Lorsque l’angle d’incidence est supérieur à l’angle
critique, une faible partie du faisceau est réfléchie et l’intensité de l’onde transmise (très peu dé-
viée) subit une atténuation, dans le matériau, qui dépend du coefficient d’absorption et augmente
régulièrement jusqu’à l’incidence normale (voir figure 3.3 (b)).

Pour l’incidence rasante la profondeur de pénétration s’écrit :

z1/e(αi) =
λ

4πb(αi)
(3.13)
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Le domaine de validité de l’expression 3.13 α < 10αc. Le changement de comportement
du matériau autour de l’angle critique se traduit par une variation brutale de la profondeur de
pénétration, pour de faibles variations de l’angle d’incidence (figure 4.16 (b)). En définitive, il
apparaît que dans une gamme d’incidence en dessous de 1˚, l’effet de l’indice optique est très
sensible, à la fois sur le faisceau réfléchi et sur le faisceau transmis (profondeur de pénétration).
Ces effets peuvent être exploités dans le but d’étudier la zone superficielle d’un matériau (<10
nm), notamment dans le cas de dépôts d’agrégats.

3.3.3 Diffusion aux petits angles en incidence rasante

Le principe consiste à irradier un matériau par un faisceau de rayons X sous incidence
rasante (αi, I0) (voir figure 3.4). L’incidence rasante permet d’utiliser la propriété que tout
matériau a un angle critique αc à partir duquel l’onde transmise It se propage parallèlement à la
surface. Le faisceau transmis rencontre ainsi un grand nombre d’agrégats ce qui permet d’obtenir
une bonne statistique. La présence de ces agrégats (ou plus exactement de la variation de densité
électronique des particules) engendre un signal de diffusion Id autour du faisceau transmis It. Il
est nécessaire d’utiliser un détecteur 2D dans le plan normal au faisceau direct pour exploiter le
maximum d’informations sur Id. L’un des grands intérêts de la technique GISAXS par rapport
aux techniques de microscopies (électronique ou en champ proche) est d’offrir une information
statistique sur un grand nombre de particules dans le plan de détection. Les expériences ont été
réalisées dans la géométrie indiquée sur la figure 3.4.

q_

q||

2θ

δ

αf

αi

FIGURE 3.4 – Représentation schématique de la géométrie de l’expérience de diffusion des
rayons X en incidence rasante.
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Le vecteur de diffusion ~q possède une composante parallèle à la surface q‖ et une compo-
sante perpendiculaire q⊥ 1 :

q‖ =
2π
λ

(cosαfsinδ) (3.14)

q⊥ =
2π
λ

(sinαf + sinαi) (3.15)

L’analyse des données GISAXS n’est pas immédiate et nécessite un traitement plus élaboré
que l’approximation de Born décrite au début de ce chapitre, nous avons donc travaillé dans le
cadre de l’approximation de l’onde distordue (DWBA : Distorted Wave Born Approximation)
qui tient compte des phénomènes de diffusion multiple liés à la surface. Dans le cadre DWBA,
le calcul de la section efficace de diffusion a été réalisé par M. Rauscher et al. [Rauscher 1999].
Dans l’approximation DWBA, les effets liés au substrat sont pris en compte comme les ré-
flexions sur la surface du faisceau incident ou sortant ou les deux à la fois (comme illustré sur
la figure 3.5).

FIGURE 3.5 – Les quatre termes de diffusion pris en compte dans le formalisme DWBA (Distor-
ded Wave Born Approximation), le premier correspond au formalisme BA (Born Approximation)

D’une manière générale l’amplitude diffusée par une assemblée de nanoparticules peut être
vue comme la somme d’un terme cohérent et d’un terme diffus [Guinier 1955].

I(~q) = 〈|F (~q)|2〉 × S(~q) +
∑
m

φm(~q)e−i~qrm (3.16)

où F (~q) et S(~q) représentent les transformées de Fourier de la forme de la particule et de la
fonction de corrélation de paire interparticule, par la suite on les appellera facteur de forme et
fonction d’interférence respectivement. Le second terme (diffus) correspond à une diffusion in-
cohérente et est la signature des fluctuations de taille, forme et orientations des particules.

Dans nos échantillons, les particules n’étant pas monodisperses, le calcul de l’intensité est
compliqué car il faut tenir compte des couplages entre taille, forme, orientation et position des

1. il existe également une composante qx parallèle au faisceau, qui est faible et peut donc être négligée.
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particules voisines, donc du terme incohérent. Des approximations sont donc nécessaires pour
calculer l’intensité diffusée. Nous avons utilisé l’approximation LMA (Local Monodisperse Ap-
proximation) [Lazzari 2002] qui est souvent utilisée dans la littérature. Cette approximation
consiste à remplacer la diffusion de chaque particule par la valeur moyennée par la distribution
de taille. Cela revient à considérer que des particules de taille homogène constituent des do-
maines où le faisceau est cohérent, l’intensité totale diffusée est alors vue comme la somme des
intensités diffusées par ces domaines de taille homogène. L’intensité diffusée peut alors s’écrire
dans chaque domaine :

I(~q) ∼= 〈|F (~q)|2〉 × S(~q) (3.17)

Cette approximation, souvent utilisée, est la signature de l’existence de corrélations entre
les tailles et les séparations des particules voisines.

Le facteur de forme est calculé [Lazzari 2002] en utilisant une forme sphérique qui peut être
tronquée lorsque la hauteur est inférieure au diamètre de la nanoparticule (voir figure 3.6). Le
volume de la nanoparticule V s’exprime suivant la forme :

V = πR3

(
2
3

+
H −R
R

− 1
3

(
H −R
R

)3
)

(3.18)

où R et H sont respectivement le rayon et la hauteur des nanoparticules.

H

2R

(a) (b)

FIGURE 3.6 – Forme utilisée pour simuler les nanoparticules, vue (a) parallèlement à la surface
et (b) perpendiculairement à la surface.

Pour la fonction d’interférence nous avons utilisé le modèle du paracristal à une dimension.
Le théorie du paracristal est décrite dans le livre de R. Hosemann [Hosemann 1962]. Ce mo-
dèle s’applique bien aux structures partiellement désordonnées. La fonction d’interférence est
la fonction d’autocorrélation de la position de la particule. Dans ce modèle très simple, nous ne
prendrons en compte que deux paramètres : la distance Λ entre deux particules et la largeur de
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la distribution des distances entre deux particules ω (pour une distribution de type Gaussienne).
La figure 3.7 montre l’évolution de la fonction de corrélation de paires pour le modèle du pa-
racristal 1D gaussien avec différents paramètres Λ et ω illustrant l’influence du désordre sur la
largeur des pics [Leroy 2004]. Dans ce cas, la fonction d’interférence est donnée par :

S(q) =
1− e−q2ω2

1 + e−q2ω2 − 2e−
q2ω2

2 cos(qΛ)
(3.19)

Finalement à l’aide des deux fonctions S(q) et F (q) il est possible de calculer l’intensité
diffusée. La figure 3.8 montre un exemple de simulation d’intensité diffusée par une assemblée
de nanoparticules (D = H = 2 nm) supportée dans le cadre DWBA avec l’approximation LMA
dans le modèle paracristal 1D avec les mêmes conditions expérimentales que celles employées
dans la suite (nature du substrat = carbone, des nanoparticules = CoPt, énergie du rayonnement
= 18 keV).

r/Λ

ωωωω/Λ Λ Λ Λ = 0.5

ωωωω/Λ Λ Λ Λ = 0.25

ωωωω/Λ Λ Λ Λ = 0.125

ωωωω/Λ Λ Λ Λ = 0.0625

g(
r)

FIGURE 3.7 – Vue schématique de la fonction de corrélation de paire dans le modèle du para-
cristal à une dimension, d’après [Leroy 2004].
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(a) (b) (c)

FIGURE 3.8 – Simulation GISAXS dans le cadre DWBA approximation LMA, (a) facteur de
forme d’une particule de diamètre et hauteur 2nm, (b) fonction d’interférence du paracristal
1D, (c) résultante de l’intensité diffusée.

3.3.4 Diffusion aux grands angles

Les objets diffractant étant de petites tailles, on se place dans le cadre de l’approximation de
Born et donc on considère pour un même cristal, les hypothèses suivantes :

– il n’y a pas d’interaction entre faisceau incident et diffracté (l’intensité du faisceau dif-
fracté est très inférieure à celle du faisceau incident),

– l’amplitude du faisceau incident est la même pour tous les atomes (l’atténuation du fais-
ceau incident est négligée),

– il n’y a pas de diffusion secondaire ou multiple.

L’orientation des objets ne présente pas de direction cristallographique préférentielle (pas de
relation d’orientation avec le substrat amorphe), la configuration expérimentale et l’exploitation
des résultats peuvent s’apparenter à la méthode de « diffraction des poudres » sous réserve de
quelques hypothèses. De plus nous avons généralisé la modélisation de l’intensité diffusée aux
grands angles en prenant en compte l’effet anomal proche des seuils d’absorption. On s’inté-
ressera donc dans notre cas à la diffusion cohérente appliquée aux poudres cristallines dans le
cadre de la théorie cinématique.

Du cristal parfait aux poudres nanocristallines

Le cristal parfait n’existe pas, c’est un modèle utilisé pour représenter la structure de la
matière cristalline. C’est un empilement infini et ordonné d’atomes, d’ions ou de molécules,
périodique suivant les trois directions de l’espace. Le cristal est composé de motifs identiques,
appelés mailles élémentaires et chaque point de ces motifs a une infinité d’homologues définis
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par la translation u~a + v~b + w~c, avec u, v et w des entiers quelconques et les vecteurs ~a,~b,~c
la distance entre chaque motif dans les trois directions. L’ensemble des points définis par cette
translation constitue un réseau cristallin.

Cependant cette modélisation du cristal parfait ne conduit pas à un accord entre théorie
et expérience. C’est pourquoi la modélisation du cristal idéalement imparfait a été postulée.
Ce cristal idéalement imparfait est en fait constitué de petites cristallites dont l’arrangement
est complètement aléatoire, c’est en fait une structure mosaïque. Chaque petit bloc est légère-
ment désorienté ou déplacé, mais la structure interne reste celle du cristal. De plus, il est force
d’admettre que les atomes ne sont pas situés exactement sur les nœuds du réseau : les atomes
subissent de légers déplacements hors de leur position théorique. Plus la taille des blocs dimi-
nue, et plus les effets de désordre vont avoir un fort impact sur l’intensité diffractée. Afin de
modéliser ces imperfections, on part d’un cristal à structure régulière parfaite et on le perturbe
en déplaçant les atomes hors de leur position théorique, ces déplacements restants faibles par
rapport aux distances interatomiques. L’intensité diffractée par un cristal fini et imparfait est
donc traitée comme celle d’un cristal infini et parfait auquel on applique une fonction de forme
(cristal fini) et une fonction due au désordre moyen (cristal imparfait). Cependant dans le cas
d’échantillons composés de nanoparticules, si les considérations d’orientation sont les mêmes
que dans le cas de poudres polycristallines, l’intensité diffractée ne peut plus être considérée
comme celle d’un cristal imparfait, car la contribution des surfaces de la nanoparticule ne sont
plus négligeables. En effet, même si le réseau reste grossièrement cristallin, les variations de po-
sitions atomiques peuvent être très importantes. De plus, dans certains cas, les nanoparticules ne
sont plus cristallines (pas de périodicité dans les positions atomiques comme dans les structures
multimaclées - voir chapitre 1). Il faut donc prendre en compte dans le traitement de l’intensité
la position réelle de tous les atomes des nanoparticules.

Une "poudre" cristalline est en fait constituée de cristaux dont les orientations sont aléa-
toires. Ainsi les rayons X ne seront plus diffractés suivant une direction mais suivant un cône de
diffraction dont l’axe est le faisceau incident (figure 3.9).

Dans notre cas, l’échantillon peut être considéré comme une poudre cristalline et le signal
observé ne correspond pas exactement au volume diffractant - qui est différent du volume total
de l’échantillon puisque seul les cristaux orientés suivant la direction d’observation contribuent
au signal - car le détecteur ne détecte que sur une bande de largeur finie. Cela diminue encore la
proportion de particules (déjà faible) contribuant à l’intensité détectée.
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FIGURE 3.9 – Cône de diffraction des rayons X et signal détecté dans le cas d’une poudre
cristalline.

La fonction de Debye dans le cas des nanoparticules

Nous avons utilisé la fonction de Debye qui est particulièrement bien adaptée pour modéliser
l’intensité diffusée par des assemblages d’atomes, comme les nanoparticules, non cristallins.
Ceci nécessite la connaissance des positions atomiques. Si on considère un objet constitué de
N atomes, dont les coordonnées dans le repère associé à l’objet sont définies par leur vecteur
position−→rn. Soient F1, F2, ..., Fn leurs facteurs de diffusion atomique respectifs. Soient ~kf et ~ki
les vecteurs d’onde diffusés et incidents respectivement. On définit le vecteur de diffusion par
~q = ~kf − ~ki et |~q| = q = 4πsinθ

λ , 2θ étant l’angle entre ~kf et ~ki (voir figure 3.4). L’amplitude
A de l’onde diffractée par l’objet peut s’écrire comme la somme de l’amplitude diffusée par
chaque atome. Ainsi :

A =
N∑
1

Fne
(−i~q. ~rn) (3.20)

On s’intéresse à l’intensité diffractée :
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I(~q) = |A(~q)|2 (3.21)

= A(~q).A∗(~q) (3.22)

=
N∑
1

Fne
(−i~q ~rn)

N∑
1

F ∗n′e
(i~q. ~rn′ ) (3.23)

=
N∑
1

N∑
1

FnF
∗
n′e

(−i~q.( ~rn− ~rn′ )) (3.24)

L’intensité étant une valeur réelle, on peut écrire :

I(~q) =
N∑
1

N∑
1

FnF
∗
n′cos (~q. ~rnn′) (3.25)

Avec ~rnn′ = ~rn − ~rn′ . On appelle I(~q) le pouvoir de diffusion. Comme on considère la
poudre parfaite, c’est à dire que les cristaux ont des orientations aléatoires, il faut calculer le
pouvoir de diffusion moyen correspondant à la somme des intensités diffractées dans toutes les
directions.

I(~q) =
N∑
1

N∑
1

FnFn′cos (~q. ~rnn′) (3.26)

Afin de calculer la moyenne du cosinus, on introduit deux angles permettant de caractériser
l’orientation de ~rnn′ par rapport à ~q.

– α : angle entre ~rnn′ et ~q
– ϕ : azimuth du plan (contenant ~rnn′ et ~q) avec un plan origine arbitraire
On a donc :

cos (~q. ~rnn′) =
∫ α=π

α=0

∫ ϕ=2π

ϕ=0
cos (qrnn′cosα) 2πsinαdα

dϕ

2π
(3.27)

=
sin (qrnn′)
qrnn′

(3.28)

On obtient finalement la formule de Debye :

I(q) =
N∑
1

N∑
1

FnFn′
sin (qrnn′)
qrnn′

(3.29)

Cette formule est la formule de base permettant l’analyse de la fonction de Debye, pour
un ensemble d’objets diffractants identiques et d’orientation isotrope, prenant en compte tous
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les atomes de l’objet diffractant. Cependant il existe des facteurs de correction à cette formule
permettant de mieux correspondre à la réalité, en prenant en compte les effets de polarisation
de l’onde incidente et les effets de l’agitation thermique des atomes. Le premier dépend du
dispositif expérimental et de l’angle θ.

– Facteur de Polarisation :

1 + cos2(2θM )cos2(2θ)
1 + cos2(2θM )

(3.30)

avec θM l’angle du monochromateur
– Le second facteur est lié à l’agitation thermique, c’est le facteur de Debye-Waller :

D = exp

(
−4π2∆X2

3d2

)
= exp

(
−16π2sin2θ∆X2

3λ2

)
(3.31)

avec ∆X2 la moyenne quadratique du déplacement des atomes dû à l’agitation thermique.

Ces facteurs de corrections agissent sur l’intensité par un produit simple.

Si l’énergie des photons X est assez différente de l’énergie de liaison d’un électron dans
l’atome, ce qui est le cas courant, la diffusion de cet électron est dite normale. Si l’énergie des
photons est très proche de l’énergie de liaison, les effets de résonance entre le photon incident
et l’électron deviennent importants et provoquent un changement de phase et d’amplitude de
l’onde diffusée : on parle alors de diffusion anomale ou anormale. Le facteur de diffusion ato-
mique regroupe deux facteurs (voir la partie incidence rasante) :

– le coefficient de diffusion anomale qui est une valeur complexe : ce facteur de dispersion
correspond à la force d’oscillateur non linéaire des électrons d’un atome.

– le facteur de forme f0 : Ce facteur correspond à l’amplitude diffusée par tous les électrons
d’un atome proche d’un seuil d’absorption.

Le facteur de diffusion anomale dépend de l’énergie des rayons X incidents. Les valeurs sont
tabulées pour chaque élément en fonction de l’énergie 2. Le facteur de forme se calcule à partir
de la formule suivante :

f0

(
sinθ

λ

)
=

4∑
i=1

aiexp

(
−bi

sin2θ

λ2
+ c

)
(3.32)

Les coefficients ai, bi et c sont tabulés pour chaque élément dans le livre "International Tables
for Crystallography" vol. C [Wilson 1999].

2. Ces valeurs peuvent être obtenues sur le site : http ://www-phys.llnl.gov/Research/scattering

56



CHAPITRE 3. TECHNIQUES EXPÉRIMENTALES

3.3.5 Dispositif expérimental

Les expériences ont été réalisées sur la ligne BM32 à l’ESRF, sur le dispositif SUV (Surface
under Ultra-high Vacuum) 3 [Baudoing 1999, Renaud 2003]. Ce dispositif, dédié à l’étude des
surfaces et des interfaces, permet de réaliser la croissance de nanoparticules par évaporation
sous ultravide, tout en caractérisant les échantillons par diffusion des rayons X en incidence
rasante (voir figure 3.10). Deux techniques sont disponibles sur cet instrument : GISAXS et
GIXD. Le principe de l’expérience consiste à éclairer la surface d’un échantillon au cours de son
élaboration sous ultravide et à collecter l’intensité diffusée à la fois aux petits angles (GISAXS)
et aux grands angles (GIXD).

FIGURE 3.10 – Schéma du dispositif expérimental SUV de la ligne BM32 à l’ESRF
[Leroy 2004].

Dans ce travail l’énergie du faisceau est de 18 keV soit une longueur d’onde de 0.0689
nm. Le dispositif permet de chauffer le porte échantillon et donc d’effectuer des recuits ou des
croissances en température. Le vide dans l’enceinte est maintenu inférieur à 1 × 10−10mbar.
Des fenêtres de Béryllium permettent au faisceau de traverser l’enceinte tout en préservant un

3. http ://www.esrf.eu/UsersAndScience/Experiments/CRG/BM32
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environnement ultravide pour l’échantillon. L’enceinte est équipée de sources de Co et de Pt à
bombardement électronique. L’enceinte ultravide est supportée sur un diffractomètre six cercles
de type "axe z". Pour le GISAXS le détecteur bidimensionnel est une camera CCD Princeton
Instruments de 1242 × 1152 pixels située à 90 cm du centre de l’échantillon dans le plan per-
pendiculaire au faisceau incident. Pour le GIXD, le détecteur est un scintillateur ayant deux
degrés de liberté, les angles αf et δ (figure 3.4). Pour la détection nous avons utilisé des fentes
larges (4 × 4mm2) permettant ainsi de garder une aire active de diffraction quasi constante
[Robach 2000].

3.3.6 Méthode d’analyse des données de diffusion des rayons X

Diffusion aux petits angles

Les données de diffusion aux petits angles en incidence rasante se présentent sous la forme
d’images bidimensionnelles dont un exemple est donné dans la figure 3.11. Sur cette figure on
peut voir deux lobes issus de la diffusion par les nanoparticules, au centre un masque est ap-
pliqué afin d’éliminer la composante du faisceau direct qui viendrait perturber les images en
raison de sa très forte intensité comparée à l’intensité diffusée. Des coupes sont effectuées pa-
rallèlement et perpendiculairement au plan de la surface (selon les vecteurs q‖ et q⊥ décrits
auparavant). Le travail de simulation et d’ajustement est réalisé sur ces coupes à l’aide du logi-
ciel IsGISAXS 4 [Lazzari 2002] qui permet d’utiliser le cadre théorique le plus approprié dans
notre cas : la théorie DWBA (Distorded Wave Born Approximation) [Rauscher 1995].

L’ajustement des données expérimentales avec les simulations permet de déduire les para-
mètres suivants : Diamètre (D), Hauteur (H) et distance inter-particules (Λ). La distance inter-
particules est déduite de la fonction d’interférence qui ne varie que suivant q‖ puisque les nano-
particules sont supportées sur la surface et qu’il n’y a pas de corrélations inter-particules suivant
q⊥. La fonction de forme contient les paramètres D suivant q‖ et H suivant q⊥. On remarque
donc que la section suivant q‖ contient la variation du facteur de forme et du facteur de structure,
ce qui rend la détermination de D et de Λ plus difficile que celle de H . L’ambigüité peut être
levée si on dispose des sections q‖ sur une grande échelle en q. En effet la fonction d’interfé-
rence devient rapidement constante et la variation aux grandes valeurs de q est uniquement liée
au facteur de forme.

4. téléchargeable à l’adresse suivante : http ://www.insp.jussieu.fr/axe2/Oxydes/IsGISAXS/isgisaxs.htm
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FIGURE 3.11 – Image GISAXS de l’échantillon Co58Pt42 après cinq heures de croissance à
500˚C soit une quantité de matière déposée de 2.6×1015 atomes/cm2, les lignes noires indiquent
les sections réalisées sur l’image (a et b). Section de l’image suivant les directions (a) q‖ et (b)
q⊥. Les données expérimentales sont représentées par des carrés blancs et les simulations par
une ligne bleue.

FIGURE 3.12 – Construction du diagramme de Voronoï, les nanoparticules sont représentées
par des cercles gris. Le polygone vert est le polygone de Voronoï, et le carré rouge de coté Λ est
l’approximation utilisée pour représenter la surface occupée par une nanoparticule.
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À partir de Λ il est possible d’estimer le nombre de nanoparticules par unité de surface d,
pour cela nous avons supposé que le polygone de Voronoï (voir schéma de la figure 3.12) est un
carré dont les côtés ont une longueur d. La référence suivante fournit une description des appli-
cations possibles des diagrammes de Voronoï [Okabe 2000]. Sur la figure 3.12 on remarque que
l’aire du carré est proche de celle du polygone de Voronoï, ce qui signifie que l’approximation
est valable. La densité de nanoparticules d est alors égale à 1

Λ2 . La coalescence statique est à
l’origine de la formation de nanoparticules ramifiées, la détermination de leur diamètre est alors
moins évidente que lorsque leur forme est sphérique. Dans le cas ou les nanoparticules sont
ramifiées nous obtiendrons des diamètres et des densités supérieurs à ceux déterminés par MET.

Simulation numérique des nanoparticules libres de cobalt platine

Afin de simuler le signal de diffraction des rayons X par les nanoparticules nous avons
besoin de simuler la structure des nanoparticules, c’est-à-dire les positions des atomes de cobalt
et de platine. Ces simulations peuvent être obtenues à partir de modèles rigides d’icosaèdres,
décaèdres ou octaèdres tronqués tel que définis dans le chapitre 1, ou à partir de modèles relaxés
numériquement. Ces simulations ont été réalisées par C. Mottet du Centre Interdisciplinaire de
Nanosciences de Marseille.

Si les méthodes ab initio permettent de calculer la structure de nanoparticules pour des tailles
allant jusqu’à quelques dizaines d’atomes, pour des tailles de quelques nanomètres, c’est-à-dire
de plusieurs centaines jusqu’à quelques milliers d’atomes, il est nécessaire d’utiliser une autre
méthode. Une approche semi-empirique utilisant un potentiel en liaisons fortes [Friedel 1969]
dans l’approximation du second moment constitue une méthode de choix pour simuler la struc-
ture des particules de quelques nanomètres de manière réaliste [Mottet 1997]. L’approximation
des liaisons fortes consiste à décrire les fonctions d’onde atomiques comme une combinaison
linéaire d’orbitales centrées sur chaque site. Cette approche suppose donc que les électrons sont
suffisamment localisés autour des noyaux, ce qui est valable lorsque les distances interatomiques
sont grandes devant l’étendue des fonctions d’ondes atomiques. Cette méthode s’applique dans
le cas des métaux de transition ayant des bandes étroites (3d, 4d, 5d, 5f) comme le cobalt et
le platine. Dans le formalisme des liaisons fortes, l’énergie d’un atome sur un site i peut être
écrit comme la somme de deux termes : un terme de bande attractif, et un terme d’interaction
répulsif.

Ei = Ebi + Eri (3.33)

Le premier terme peut être calculé dans l’approximation du second moment [Ducastelle 1970,
Rosato 1989] qui consiste à remplacer la densité d’état réelle par un modèle plus simple (rec-
tangulaire). Le second terme est décrit par une somme dite de Born-Mayer du type interaction
de paires.

Ebi = −
√
ξ2
∑
j

e
−2q(

rij
r0
−1) (3.34)
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Eri = A
∑
j

e
−p(

rij
r0
−1) (3.35)

Les paramètres du modèles ξ, q, A et p sont ajustés de façon à reproduire les valeurs expéri-
mentales de l’énergie de cohésion, du paramètre de réseau et quelques constantes élastiques du
métal, des valeurs de ces paramètres sont données par C. Goyhenex et al. [Goyhenex 1999] et
G. Rossi et al. [Rossi 2008] pour le système CoPt.

Afin de déterminer la configuration (position des atomes) d’équilibre sur réseau rigide,
des simulations Monte Carlo [Fenkel 1996] sont effectuées avec l’algorithme de Metropolis
[Metropolis 1953] dans l’ensemble canonique. Cette méthode utilise une configuration initiale
où les atomes de cobalt et de platine sont répartis aléatoirement sur les nœuds du réseau. On pro-
pose ensuite deux types d’essais : soit un déplacement d’un atome quelconque soit un échange
entre deux atomes de nature chimique différente et on fait la différence entre l’énergie des deux
configurations avant et après échange :

– si cette différence est négative, le système a diminué son énergie, et la nouvelle configu-
ration qui est plus stable est conservée.

– si cette différence est positive, la nouvelle configuration est moins stable. Elle est acceptée

avec une probabilité de Boltzmann définie par e−
∆E
kBT où ∆E est la différence d’énergie

entre les deux configurations. Cela revient à tirer un nombre au hasard entre 0 et 1. Si ce

nombre est inférieur à e−
∆E
kBT , c’est-à-dire que la nouvelle configuration est "probable",

alors elle est acceptée, sinon la configuration initiale reste inchangée.
Les simulations Monte Carlo avec relaxation du réseau ont permis d’obtenir des structures

d’équilibre de différentes tailles et à différentes températures pour les comparer aux résultats
expérimentaux.

Diffusion aux grands angles

On trouve dans la littérature diverses études portant sur la simulation des spectres de diffrac-
tion des rayons X par des nanoparticules [Hall 1991, Cleveland 1997, Reinhard 1997a, Koga 1998,
Hall 2000, Kiryukhin 2007]. À l’aide des modèles de nanoparticules décrits dans la partie pré-
cédente et de la formule de Debye, nous avons calculé les spectres de diffraction de ces objets.
La figure 3.13 (a) montre le spectre de diffraction obtenu pour une nanoparticule de 405 atomes
de type octaèdre tronqué dans une configuration géométrique (c’est-à-dire sans relaxation, les
distances interatomiques étant rigides) et dans une configuration chimique et structurale relaxée
(calculée à l’aide des simulations précédemment décrite). L’importance des relaxations apparait
clairement puisque l’on remarque que la relaxation structurale et thermique (500˚C) induit des
modifications du spectre de diffraction notamment un décalage et un élargissement des pics. La
figure 3.13 (b) montre l’évolution du spectre de diffraction pour différentes tailles de nanopar-
ticules : plus la taille augmente plus les pics de diffraction deviennent étroits, en accord avec la
relation de Laue-Scherrer [Cullity 1956].
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FIGURE 3.13 – Simulation de spectres de diffraction (a) pour un octaèdre tronqué de 405 atomes
(environ 2.0 nm) avec ou sans relaxation (les modèles sont représentés sur la figure 3.14 (a) et
(b)), (b) pour des octaèdres tronqués de différentes tailles (201, 405, 807 et 1289 atomes soit
1.5, 2.0, 2.5, et 3.0 nm) [Penuelas 2008c].

(a) (b) (c) (d)

FIGURE 3.14 – Représentation des nanoparticules de CoPt (les atomes de Co sont en jaune et les
atomes de Pt en vert) de type octaèdre tronqué de 405 atomes pour un modèle (a) géométrique
et (b) relaxé, (c) et (d) montre leurs projections respectives. On remarque le désordre sur les
distances interatomiques clairement visible sur la projection de la structure relaxée

Nous avons utilisé trois types de structures de nanoparticules pour simuler les spectres de
diffraction expérimentaux : octaèdre tronqué basé sur la structure cubique à faces centrées, dé-
caèdre, et icosaèdre suivant les constructions de Wulff, Marks et Ino respectivement (voir figure
3.15). Sur cette figure, il apparait que les différents modèles simulés (Ih, Dh et TOh) pos-
sèdent une signature distincte de la structure, de plus l’ordre L10 de l’octaèdre tronqué apparait
clairement via des pics de surstructure (notamment pour 15 nm−1 < q < 25 nm−1 relatif aux
plans (001) et (110)). Ces pics de surstructure deviennent visibles dans la phase L10 en raison
de l’ordre chimique qui élimine certaines extinctions en faisant baisser la symétrie cristalline.
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Les ajustements des spectres expérimentaux de diffraction ont été réalisés en utilisant des
clusters de tailles et structures différentes mais également des sommes de contributions prove-
nant de clusters de tailles et / ou structures différentes [Reinhard 1997b]. Les clusters utilisés
pour nos simulations ont une taille comprise entre 50 et 2000 atomes et sont formés de couches
complètes.
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00
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FIGURE 3.15 – Les différents modèles utilisés pour simuler la structure des nanoparticules,
en vert les atomes de platine et en jaune les atomes de cobalt. (Ih) icosaèdre, (Dh) décaèdre,
(TOh) octaèdre tronqué. Les simulations de diffractions sont montrées pour ces structures ainsi
que pour l’octaèdre tronqué parfaitement ordonné chimiquement (L10).
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3.4 Absorption des rayons X

3.4.1 Extended X-ray Absorption Fine Structure : EXAFS

L’EXAFS est une technique d’absorption des rayons X permettant la détermination de la
structure atomique au niveau local [Rehr 2000]. Cette technique possède la sélectivité chimique
puisqu’en choisissant de travailler à une énergie des rayons X incidents proche d’un seuil d’ab-
sorption d’un élément donné, on ne sondera que cet élément. Les informations obtenues ren-
seignent sur l’environnement local autour d’une espèce chimique, c’est-à-dire la nature chi-
mique et le nombre de voisins, ainsi que la distance interatomique entre voisins.

Si l’on considère un faisceau monochromatique de rayons X d’énergie E traversant un ma-
tériau d’épaisseur L, l’intensité transmise I est plus faible que l’intensité incidente I0 ce qui se
traduit par l’équation :

I = I0e
−µx (3.36)

où µ est le coefficient d’absorption, dépendant de l’énergie des photons incidents, de la densité
du matériau ainsi que de la nature des éléments absorbants. Ce coefficient présente des discon-
tinuités appelées seuils d’absorption (pour une énergie E0). Ces seuils sont liés à des transitions
électroniques d’un niveau de cœur 1s, 2s, 2p... vers un état vide situé juste au-dessus du ni-
veau de Fermi. Pour E < E0, l’énergie des rayons X incidents est trop faible pour exciter la
transition électronique, le coefficient d’absorption décroit de façon monotone. Pour E > E0,
l’énergie d’un photon incident est suffisamment grande pour éjecter un électron (appelé photo-
électron) vers le continuum. Si l’atome ne possède pas de voisin (cas de l’atome isolé ou d’un
gaz monoatomique), le coefficient µ reste monotone après le saut de seuil. Mais dans le cas d’un
solide, l’onde électronique sortante de l’atome absorbeur peut interférer avec celles réfléchies
par les atomes voisins (voir figure 3.16 (b)). Ces interférences constructives et destructives se
traduisent sur le coefficient d’absorption µ par la présence d’oscillations après seuil (voir figure
3.16 (a)).

Ces oscillations contiennent l’information sur la structure de l’échantillon analysé. Ces os-
cillations χ(E) s’écrivent comme la différence normalisée entre le coefficient d’absorption de
l’échantillon et le coefficient d’absorption de l’atome isolé (µ0) :

χ(E) =
µ(E)− µ0(E)

µ0(E)
(3.37)
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FIGURE 3.16 – (a) Spectre d’absorption d’une feuille de platine en fonction de l’énergie des
photons incidents, on distingue la partie XANES et la partie EXAFS du signal, (b) représentation
de l’onde sortante de l’atome central (1) et de l’onde diffusée (2) par un voisin de l’atome
central. La somme de ces deux ondes va produire des interférences

Ce signal EXAFS χ(k) peut être calculé en fonction du vecteur d’onde k à partir de la
formule suivante qui décrit l’interaction entre l’onde incidente et l’atome absorbeur :

µ ∝
∑
| 〈f |H |i〉 |2δ (Ei − Ef + hν) (3.38)

où |i〉 et |f〉 désignent respectivement les fonctions d’onde des états initiaux (d’énergie
Ei) et finaux (d’énergie Ef ) de l’atome, H est l’Hamiltonien d’interaction entre l’onde élec-
tromagnétique et l’atome absorbeur, et hν est l’énergie du rayonnement incident. Dans cer-
taines conditions d’approximations (fonction d’onde mono-électronique, potentiel à symétrie
sphérique, approximation des ondes planes, approximation du petit atome, diffusion simple
[Rehr 2000]), on obtient finalement la formule du signal EXAFS :

kχ(k) = −S2
0

∑
i

NiAi(k)
R2
i

e−2σ2
i k

2
e
− 2Ri
λ(k) sin (2kRi + Φi(k)) (3.39)

Où :

k =

√
2m(E − E0)

h̄2 (3.40)

Avec :
– Ni est le nombre d’atomes de la couche i situé à la distance moyenne Ri de l’atome

absorbeur.
– Ai(k) est l’amplitude de rétrodiffusion de chacun des atomes composant la couche de

coordination i. Pour les atomes de numéros atomiques éloignés comme dans notre cas (Co
et Pt), les amplitudes de rétrodiffusion sont assez différentes. Ainsi la nature chimique des
voisins de l’atome central a une influence majeure sur le signal d’absorption.
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– Φ(k) est le déphasage total produit par la rétrodiffusion du photoélectron par un atome
dans la couche de coordination i.

– σi représente les variations des distances interatomiques dues à l’agitation thermique des
atomes et au désordre structural (présence dans l’environnement des atomes de défauts
ponctuels, de dislocations de déformations dues à des contraintes, à des relaxations de
surfaces...). Tous les voisins de la couche i ne sont pas forcément à la même distance de
l’atome central, le terme d’interférence va donc être perturbé par ce désordre.

– S2
0 est un facteur de réduction d’amplitude permettant de prendre en compte les processus

multiélectroniques. Sa valeur typique est comprise entre 0.7 et 1.
– Le terme e−2Ri/λ(k) décrit l’amortissement de l’onde dû au libre parcours moyen λ du

photoélectron dans la matière. Il correspond aux pertes intrinsèques subies par le photo-
électron lors de sa propagation dans le solide. Il joue un rôle prépondérant dans le signal
EXAFS pour les faibles valeurs de k. Le libre parcours moyen peut s’exprimer suivant
la relation λ = kΓ où Γ est un paramètre qui est propre à chaque type de liaison atome
absorbeur / atome diffuseur, puisqu’il dépend non seulement de la nature chimique des
espèces en jeu mais également des distances interatomiques.

Dans cette formule, il y a d’une part les termes électroniques (Ai(k),Φ(k), λ(k), S2
0 ) et les

termes structuraux (Ni, Ri, σ
2
i ). Dans notre cas, on s’intéresse à la détermination des paramètres

structuraux, cela nécessitant la connaissance préalable des paramètres électroniques. Pour cela,
un moyen consiste à étudier des échantillons dont on connait la structure afin de déterminer le
paramètre S2

0 , le déphasage et l’amplitude de rétrodiffusion pouvant être obtenus à l’aide de
calculs ab-initio [Bouet 2006].

Un spectre d’absorption est généralement divisé en trois régions (voir figure 3.16 (a)) :
– Le pré-seuil, situé quelques eV avant le seuil. Cette région est très sensible au potentiel

atomique.
– Le XANES (X-ray Absorption Near Edge Structure), c’est-à-dire la région près du seuil

(quelques dizaines d’eV après le seuil). Ce domaine contient des informations sur la struc-
ture électronique des atomes sondés, ainsi que sur la symétrie des sites d’absorption.

– L’EXAFS est la région commençant à une quarantaine d’eV après le seuil d’absorption.
Cette zone contient l’information sur la structure atomique locale de l’atome absorbeur.

3.4.2 Les lignes de lumière

Les analyses EXAFS ont été réalisées à l’European Synchrotron Radiation Facility (ESRF -
Grenoble) sur la ligne BM30b 5 au seuil L3 du platine (11563 eV) et au seuil K du cobalt (7720
eV). Le signal a été mesuré par fluorescence à l’aide d’un détecteur CANBERRA 30 éléments.
Afin de maximiser le signal de surface les échantillons étaient placés à une incidence d’environ
10˚ par rapport au faisceau. Les premières analyses ont été réalisées dans un cryostat à 4 ˚K afin
de diminuer les facteurs de Deby-Waller, mais l’enceinte était responsable de nombreux pics

5. http ://www.esrf.eu/UsersAndScience/Experiments/CRG/BM30B
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de Bragg qui polluaient les acquisitions, nous avons donc décidé de mesurer nos échantillons à
température ambiante.

3.4.3 Méthode d’analyse des données

Cette partie décrit la méthode utilisée par la suite pour extraire les oscillations à partir du si-
gnal d’absorption et ensuite la méthode de fit qui permet d’obtenir les informations quantitatives
sur la structure des nanoparticules. Nous avons utilisé le programme IFEFFIT pour analyser ces
données 6. Afin d’illustrer cette procédure, les différentes étapes d’analyses sont montrées pour
un échantillon de cobalt massif (voir figure 3.17).
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FIGURE 3.17 – Les différentes étapes du traitement des données EXAFS.

6. téléchargeable à l’adresse suivante : http ://cars9.uchicago.edu/ ravel/software/aboutifeffit.html
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La première étape consiste à isoler le signal provenant seulement du seuil de l’élément qui
nous intéresse, en effet pour des raisons expérimentales d’autres éléments chimiques peuvent
absorber le rayonnement X. Pour cela une bonne méthode consiste à soustraire une contribution
linéaire avant le saut de seuil (appelé pre-edge line dans le programme), on définit ensuite une
"post-edge line" (voir figure 3.17 (a)) qui permet au programme de calculer une ligne de fond
(background) (voir figure 3.17 (c)) par rapport à laquelle le signal χ(k) sera extrait. Le signal est
alors normalisé à un atome absorbeur. Il faut alors déterminer avec précision l’énergie de seuil,
cela est effectué en pointant le maximum de la dérivée du signal (figure 3.17 (b)) qui correspond
au point d’inflexion au début du signal d’absorption. On remarque sur la dérivée qu’il y a deux
maxima, ce qui sera toujours le cas pour l’ensemble des spectres traités dans cette étude, on
utilisera toujours la valeur correspondant à l’énergie la plus élevée, qui dans notre cas correspond
approximativement à 75% de la hauteur du signal absorbé après seuil. La détermination du seuil
est très importante car elle fixe l’origine de l’échelle en k, et une erreur sur le seuil pourrait
induire des valeurs de distances inter atomiques erronées. Le spectre kχ(k) = f(k) obtenu figure
3.17 (d) représente le signal EXAFS auquel on a soustrait le fond calculé précédemment, il
ne reste ainsi que les oscillations causées par les rétrodiffusions des atomes voisins à l’atome
sondé. Cependant une partie de ce signal est inutilisable comme on le voit sur la figure 3.17
(d). Le début est soumis à des fortes erreurs dues en grande partie à la difficulté d’approximer
le saut de seuil, car c’est dans cette zone que se manifeste la structure électronique qui peut
être complexe dans nos échantillons 7. À la fin du spectre, pour des valeurs de k supérieures
à 10 Å−1 le signal est trop bruité pour être utilisable et il l’est encore plus dans le cas des
nanoparticules. Une partie du spectre kχ(k) est donc sélectionnée à l’aide d’une fenêtre (figure
3.17 (d)), et c’est dans cette fenêtre que la transformée de Fourier sera effectuée. On utilisera
toujours une fenêtre du type Kaiser-Bessel appliquée entre 3 et 10 Å−1, à bord non abrupte
pour éviter des effets de coupure. La transformée de Fourier est ensuite réalisée, elle permet de
transformer la fonction kχ(k) en une autre fonction qui décrit son spectre fréquentiel, c’est-à-
dire que l’on obtient une succession de pics en fonction de R qui représente la distance entre
l’atome absorbeur et l’atome rétrodiffuseur (figure 3.17 (e)). En sélectionnant une partie de ce
signal (à l’aide d’une fenêtre de type Kaiser-Bessel) puis en calculant la transformée de Fourier
inverse, on obtient un filtrage de kχ(k) : les oscillations obtenues sont relatives seulement à
la couche de coordination sélectionnée. La figure 3.17 (f) montre le signal kχ(k) avant et après
filtrage. Cette procédure a été strictement suivie pour tous les échantillons analysés et ceci afin de
garantir une homogénéité des résultats, le module de la transformée de Fourier étant fortement
dépendant du type de fenêtre ainsi que des bornes d’intégration.

7. Il existe des programmes permettant de simuler cette partie du signal, et notamment le logiciel d’ Y. Joly
téléchargeable à l’adresse suivante : http ://www.neel.cnrs.fr/spip.php ?article876&lang=en
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3.4.4 Échantillon massif

Avant d’étudier les nanoparticules, nous nous sommes intéressés à des échantillons massifs
dans le but de valider nos méthodes d’analyses de données. L’analyse de ce type d’échantillon
permet d’obtenir des informations sur les paramètres électroniques qui seront réutilisés dans
l’analyse des nanoparticules.

Nous disposons des spectres EXAFS de plusieurs échantillons massifs à base de cobalt et
/ ou de platine. Le tableau 3.2 regroupe ces échantillons ainsi que l’environnement local théo-
riquement attendu en premiers voisins pour les deux seuils. Quand la phase est chimiquement
désordonnée, ce qui est le cas pour l’échantillon de composition Co75Pt25, le nombre de voisins
de chaque type d’atome (Co et Pt) est identique quel que soit le seuil et dépend uniquement de
la composition. Ce n’est pas le cas lorsque la structure est chimiquement ordonnée. Par exemple
pour la composition Co25Pt75 et la phase ordonnée L12, le cobalt possède 12 premiers voisins
platine et 0 cobalt alors que pour la structure désordonnée il y a 9 premiers voisins platine et 3
cobalt. En revanche au seuil du platine le nombre de voisins est quasiment le même quelle que
soit la structure, L12 (8 platine et 4 cobalt) ou A1 (9 platine et 3 cobalt). Pour cette composition
l’ordre chimique peut donc être plus facilement caractérisé au seuil du cobalt. Pour la composi-
tion Co50Pt50, c’est l’information aux deux seuils qui permet de différencier entre les structures
ordonnée et désordonnée.

Échantillon Seuil NCo NPt

Co100 Co 12 0
Co75Pt25 A1 Co et Pt 9 3
Co50Pt50 A1 Co et Pt 6 6
Co50Pt50 L10 Co 4 8
Co50Pt50 L10 Pt 8 4
Co25Pt75 L12 Co 0 12
Co25Pt75 L12 Pt 4 8

Pt100 Pt 0 12

TABLE 3.2 – Environnement des atomes de cobalt et de platine en fonction de la composition et
de la structure des alliages massifs (d’après N. Bouet [Bouet 2006]).

La figure 3.18 montre la structure XANES ainsi que les oscillations extraites du signal
EXAFS au seuil du cobalt et du platine. On remarque une structure XANES assez proche au
seuil du cobalt pour les échantillons Co100 et Co75Pt25 A1 ce qui s’explique par leur environ-
nement similaire (voir tableau 3.2). Le pré-seuil (figure 3.18 (a) A) est marqué, débutant à 7705
eV pour le cobalt massif et à 7710 eV pour Co75Pt25 A1. L’échantillon Co25Pt75 L12 possède
une structure très différente qui peut être associée à des liaisons Co-Pt avec un pré-seuil situé à
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7700eV, et un saut de seuil plus important. Au seuil du platine, on ne distingue pas de pré-seuil
mais un léger décalage du seuil vers les faibles énergies quand le nombre de voisins augmente.
Les oscillations montrent que les échantillons Pt100 et Co25Pt75 L12 sont très ressemblants.
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FIGURE 3.18 – Spectres XANES des échantillons massifs obtenus au seuil (a) du cobalt et (c)
du platine, et oscillations EXAFS obtenues au seuil (b) du cobalt et (d) du platine.

L’évolution du pré-seuil K du cobalt est caractéristique des états 3d [Moraweck 1993], le
premier pic après le seuil quant à lui révèle des informations sur les états 4p [Lee 2003]. Ces
pics sont donc très sensibles à l’effet d’alliage [Azároff 1967]. Au fur et à mesure de la forma-
tion de liaisons CoPt, c’est-à-dire de l’alliage des deux métaux, on remarque que l’intensité du
pré-seuil est moins marquée et que le pic situé après le seuil est de plus en plus marqué (figure
3.18 (a) B). Cela signifie que la formation de l’alliage CoPt a tendance à diminuer le nombre
d’états occupés 4p et à augmenter le nombre d’états occupés 3d du cobalt. Au seuil L3 du pla-
tine l’évolution est moins nette qu’au seuil K du cobalt, on remarque cependant que la raie
blanche est moins intense pour Co75Pt25 A1, soit l’échantillon possédant le plus de liaisons Pt -
Co, donc le plus "allié". À l’aide de simulations et des résultats au seuil L2 du platine Y. S. Lee
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et al. [Lee 2003] ont attribué ce comportement à une diminution du nombre d’états occupés 5d
du platine lors de l’alliage Co-Pt. Finalement, ces résultats sont en accord avec un phénomène
d’hybridation des orbitales 3d du cobalt et 5d du platine. Cette hybridation est un phénomène
très important, puisqu’il a été montré qu’elle induit une anisotropie du moment magnétique
orbital (dans les systèmes multicouches) [Nakajima 1998] et donc une anisotropie magnétocris-
talline conformément au modèle de P. Bruno [Bruno 1989]. L’hybridation des orbitales a donc
des effets importants sur la structure électronique du cobalt-platine et donc sur ses propriétés
magnétiques, elle est également à l’origine de l’apparition du moment magnétique sur le pla-
tine [Antonov 2008]. Des phénomènes d’hybridation dépendant en spin pourraient expliquer
l’augmentation du moment magnétique porté par le cobalt [Sljivancanin 2006] (voir chapitre 5).

Quand les paramètres structuraux, c’est-à-dire la coordinence et les distances interatomiques,
de ces échantillons sont connus, il est alors possible de déterminer les paramètres électroniques
(paramètre S2

0 et ∆E) ainsi que le désordre structural σ2. Nous avons utilisé le programme
ATOMS 8 pour générer la position des atomes autour de l’atome absorbeur. Le calcul ab-initio
des oscillations EXAFS est effectué avec le logiciel FEFF. Dans un premier temps les simula-
tions et ajustements ont été réalisés sur les échantillons monométalliques de platine et de cobalt.
Pour le cobalt massif Co100 on attend une structure hexagonale compacte avec 6 voisins à 2.49 Å
et 6 voisins à 2.51 Å, ces distances interatomiques étant très proches, nous avons ajusté un seul
paramètre de distance Co-Co. Le platine massif Pt100 possède une structure cubique à faces cen-
trées avec un paramètre de maille de 3.92 Å soit une distance interatomique de 2.77 Å. D’après
la loi de Vegard, la valeur du paramètre de maille varie en première approximation linéairement
en fonction de la composition entre le cobalt pur et le platine pur. Pour cette raison, on attend
théoriquement une valeur de distance interatomique Co-Pt de 2.58 Å dans un alliage Co75Pt25,
2.64 Å dans le cas d’un alliage Co50Pt50 et 2.71 Å pour un alliage Co25Pt75. Les résultats des
ajustements présentés figure 3.19 sont reportés dans le tableau 3.3.

Échantillon (seuil) Path S2
0 Rexp (Å) Rthéo (Å) σ2 (Å2) ∆E (eV)

Co100 hcp (Co) Co-Co 0.74 2.48 2.50 2.8 ×10−3 -3.6
Co75Pt25 A1 (Co) Co-Co 0.42 2.54 2.58 6.1 ×10−3 -4.2

Co-Pt 0.42 2.60 2.58 1.6 ×10−3 -6.0
Co75Pt25 A1 (Pt) Pt-Co 0.77 2.58 2.58 2.9 ×10−3 9.5

Pt-Pt 0.77 2.66 2.58 3.2 ×10−3 10.4
Co25Pt75 L12 (Co) Co-Pt 0.73 2.70 2.71 5.3 ×10−3 -4.4
Co25Pt75 L12 (Pt) Pt-Co 0.71 2.70 2.71 2.4 ×10−3 7.7

Pt-Pt 0.71 2.72 2.71 1.3 ×10−3 8.0
Pt100 fcc (Pt) Pt-Pt 0.64 2.75 2.77 8.1 ×10−4 8.7

TABLE 3.3 – Résultats des fits pour les échantillons massifs analysés en EXAFS.

8. Inclu dans le package Iffefit
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FIGURE 3.19 – Les différents ajustements réalisés pour les différents échantillons donnés dans
le tableau 3.2. Les points indiquent les valeurs expérimentales et la ligne la simulation.

On constate que les distances obtenues sont proches des valeurs attendues (0.02 Å d’écart)
avec une légère contraction pour le cobalt pur et le platine pur. Pour les alliages Co75Pt25 les
distances Co-Pt sont en bon accord avec la loi de Vegard, puisqu’on trouve une différence infé-
rieure ou égale à 0.02 Å. De plus les distances interatomiques Co-Pt aux deux seuils Co et Pt
sont quasiment identiques pour Co75Pt25 et Co25Pt75 bien qu’elles aient été ajustées indépen-
damment. Pour l’alliage Co75Pt25 non ordonné, les distances Co-Co mesurées sont contractées
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et les distances Pt-Pt sont dilatées par rapport à la loi de Vegard, en revanche il y a un bon ac-
cord pour les distances Co-Pt et Pt-Co. Généralement dans la littérature on trouve des valeurs
du paramètre électronique S2

0 comprise entre 0.7 et 1. Dans notre cas les valeurs sont de l’ordre
de 0.7, cette valeur sera donc utilisée par la suite pour déterminer les valeurs de coordinence.
On remarque que l’échantillon Co75Pt25 A1 est problématique au seuil du cobalt, car les valeurs
obtenues pour le paramètre S2

0 sont trop faibles. On considérera par la suite que le choix d’un
tel paramètre S0, identique pour tous les échantillons induit une erreur de l’ordre de 10% sur la
détermination des coordinences.

3.5 Spectrométrie de rétrodiffusion de Rutherford

La rétrodiffusion Rutherford d’ions légers est une méthode d’analyse quantitative basée
sur les interactions coulombiennes entre noyaux atomiques, non destructive et indépendante
des liaisons chimiques, qui permet de déterminer la composition chimique des régions proches
de la surface (environ 1 µm) d’un matériau. Cette technique repose sur le bombardement de
l’échantillon par des ions légers d’énergie relativement élevée (de l’ordre du MeV).

3.5.1 Principe

Lorsqu’un matériau est bombardé avec un faisceau de haute énergie, la majorité des par-
ticules incidentes se retrouvent implantées en profondeur (quelques dizaines de µm) dans le
matériau. Cependant, une certaine fraction entre en collision directement avec les atomes de la
cible au voisinage de la surface (1 µm). La RBS consiste à mesurer le nombre et l’énergie de
ces ions qui sont rétrodiffusés après interaction avec les atomes de la cible. Ces informations
permettent d’accéder aux masses atomiques et aux concentrations élémentaires des constituants
de la cible en fonction de la profondeur [Chu 1978]. Cette collision peut être traitée comme un
choc élastique en utilisant la mécanique classique. Considérons un ion projectile de masse m et
d’énergie E0 qui entre en collision avec un atome cible au repos de masse M (M > m) (figure
3.20).

m, z E0

m, z E

M, Z

θ

FIGURE 3.20 – Représentation schématique de la collision [Orleans 2003].
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L’énergie E de l’ion rétrodiffusé peut être mesurée et comparée à l’énergie initiale E0 de
l’ion incident. Le rapport de ces deux énergies définit le facteur cinématique :

K =
E

E0
=

(√
M2 −m2sin2θ +mcosθ

m+M

)2

(3.41)

où θ est l’angle de rétrodiffusion.
Connaissant la masse m et l’énergie E0 de la particule incidente, ainsi que l’angle de rétro-

diffusion θ, il est possible de déterminer la masse M de l’atome cible grâce à la mesure de E.
La densité d’atomes par unité de surface (Nt)i de l’élément i est donnée par :

(Nt)i =
Aicosθl

Qωσi(E0, θ)
(3.42)

oùAi est l’aire du pic pourQ ions incidents, ω est l’angle solide de détection, θl l’angle entre
le faisceau incident et la normale à l’échantillon et σi(E0, θ) la section efficace différentielle.
Dans le cas où la diffusion est une diffusion élastique d’ions légers sur des atomes lourds, on
peut admettre que l’interaction est coulombienne (diffusion de Rutherford), et la section efficace
est donnée par :

σi(E0, θ) =
z2Z2e4

(
cosθ +

√
1−

(
m
M sinθ

)2)2

4E2
0sin

4θ
√

1−
(
m
M sinθ

)2 (3.43)

On remarque que σi(E0, θ) est proportionnel à 1/E2
0 , on a donc intérêt à travailler à basse

énergie. Il y a toutefois une limite car à basse énergie, l’interaction n’est plus coulombienne
par suite de l’effet d’écran des couches électroniques et la relation précédente n’est plus valable.
Cependant, la section efficace reste proportionnelle à Z2 , donc la sensibilité sera meilleure pour
les atomes lourds que pour les atomes légers.

Dans le cas d’une interaction à une profondeur x en volume (figure 3.21), l’énergie de rétro-
diffusion est modifiée par les pertes d’énergie du faisceau incident sur ses trajets aller et retour
dans la cible.
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FIGURE 3.21 – Représentation schématique d’une collision en profondeur [Orleans 2003].

La différence d’énergie entre une particule rétrodiffusée à la surface et rétrodiffusée à une
profondeur x est donnée par :

E(x) = KE0 − {Sx} (3.44)

où {S} est le facteur de perte d’énergie en rétrodiffusion défini par :

{S} = K

(
dE

dx

)
aller

1
cosθ1

+
(
dE

dx

)
retour

1
cosθ2

(3.45)

qui permet de convertir l’échelle d’énergie en échelle de profondeur.

3.5.2 Dispositif expérimental

Les analyses RBS ont été effectuées au CEMHTI - Orléans (Conditions Extrêmes et Ma-
tériaux : Haute Température et Irradiation) sur l’accélérateur électrostatique Van de Graaf. Les
mesures ont été réalisées avec un faisceau d’ion 4He+ de 2 MeV et un courant de 15 nA. Les
données ont été analysées à l’aide du logiciel SIMNRA 9.

9. disponible à l’adresse suivante : http ://www.rzg.mpg.de/ mam/
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FIGURE 3.22 – Spectre RBS d’un échantillon de CoPt élaboré sur carbone amorphe, avec une
couche protectrice d’alumine sur un substrat de SiO2 (100 nm / Si).

La figure 3.22 montre un spectre de RBS typique des échantillons élaborés durant cette
thèse, le cobalt et le platine apparaissent sous forme de pics fins, car la quantité de matière
déposée est relativement faible (de l’ordre de 4×1015 atomes/cm2). Les quantités de cobalt et de
platine sont proches mais la section efficace de rétrodiffusion est plus importante pour le platine
que pour le cobalt. Pour des énergies plus faibles on détecte du silicium sous sa forme oxydée
(SiO2 amorphe) ainsi que l’aluminium de l’alumine (leurs numéros atomiques très proches les
rend difficiles à distinguer), le silicium cristallin est plus profondément enfoui et donc situé à
une énergie plus basse (environ 700 keV). Enfin, aux énergies plus faibles, on observe l’oxygène
contenu dans la silice, avec une petite contribution du carbone amorphe à environ 500 keV située
entre la silice et les nanoparticules.
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Chapitre 4

Croissance et structure
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CHAPITRE 4. CROISSANCE ET STRUCTURE

4.1 Élaboration à température ambiante

Cette partie décrit les phénomènes de croissance et la structure des nanoparticules de com-
position Co50Pt50 élaborées à 60 ˚C, température que l’on considèrera comme la température
ambiante. Il s’agit d’une partie centrale qui servira de référence à l’ensemble de nos études (ef-
fet de température, de recuit, de composition, de dopage...). La formation des nanoparticules
via l’évolution de leur forme, taille, largeur de distribution en taille et densité d’agrégats sur la
surface a ainsi été étudiée en cherchant également à identifier la structure des nanoparticules
en termes de cristallographie mais aussi de géométrie. Dans cette partie, nous avons porté une
attention particulière aux effets induits par la taille et par l’environnement chimique (in-situ, ex-
situ) des nanoparticules. La microscopie électronique en transmission et la diffusion des rayons
X aux petits angles ont été utilisées pour analyser les phénomènes de croissance ; pour l’étude
structurale nous avons utilisé la microscopie en mode haute résolution, la diffraction électro-
nique, la diffraction et l’absorption des rayons X.

4.1.1 Mécanismes de croissance

La croissance des nanoparticules par dépôt d’atomes sur un support est généralement dé-
composée en trois étapes [Brault 1998, Andreazza 2002] se succédant en fonction de la quantité
de matière déposée. La première étape est la phase de nucléation durant laquelle le nombre de
nanoparticules par unité de surface (la densité notée d) augmente avec la quantité de matière
déposée jusqu’à une valeur maximale appelée densité à saturation. La phase de nucléation est
difficile à identifier par MET dans le cas de nos dépôts. En effet dans ses travaux de thèse N.
Bouet [Bouet 2006] a montré pour des compositions allant de Co pur à Pt pur, que la densité à sa-
turation est déjà atteinte pour des faibles quantités de matière de l’ordre de 1×1015 atomes/cm2.
Pour de telles quantités de matière, la taille des agrégats est inférieure à 1 nm en moyenne, ce
qui rend la détermination précise de la densité difficile par MET (le même problème est ren-
contré par GISAXS puisque de telles quantités de matière sous forme de nanoparticules sont
difficilement détectables).

Durant la seconde étape, appelée étape de croissance (figure 4.1 (a)) la densité de nanopar-
ticules sur la surface reste quasi-constante à une valeur proche de 14× 1012 nanoparticules/cm2

(la densité à saturation) pour la composition Co50Pt50. La taille des nanoparticules augmente
avec la quantité de matière déposée jusqu’à 1.5 nm. La troisième étape est la coalescence dite
statique : les nanoparticules sont si proches qu’elles finissent par coalescer les unes avec les
autres et par former des agrégats ramifiés comme illustré sur la figure 4.1 (b). Chaque agrégat
est alors composé de plusieurs entités élémentaires qui continuent de croître. La figure 2.6 (b)
montre comment cette décomposition d’agrégats ramifiés en entités élémentaires est effectuée.
Les valeurs de diamètre moyen D, écart type σ de la distribution de taille et densité d (dont
la définition notamment pour le cas d’agrégats ramifiés est donnée au chapitre 3) sont données
pour quelques échantillons représentatifs analysés dans ce chapitre dans le tableau 4.1, Q étant
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la quantité totale d’atomes déposés. Les histogrammes de taille pour les phases de croissance
et coalescence sont donnés figure 4.1. Les largeurs des distributions en taille sont relativement
fines et le ratio σ/D vaut environ 0.3.

0 1 2 3 4 5 6
0

10

20

30

40

50

 

 

%
 n

an
op

ar
tic

le
s

D (nm)

0 1 2 3 4 5 6
0

10

20

 

 

%
 n

an
op

ar
tic

le
s

D (nm)

FIGURE 4.1 – Images MET de nanoparticules de Co50Pt50 élaborées à température ambiante
et les histogrammes de distribution en taille correspondants. Les quantités de matière sont (a) :
2.0× 1015 atomes/cm2 et (b) : 8.0× 1015 atomes/cm 2.

Q (1015atomes/cm2) D (nm) σ (nm) d (1012NPs/cm2)
2.0 (MET) 1.2 0.4 14.0

5.4 (GISAXS) 2.2 / < 11.9
6.0 (MET) 2.0 0.5 4.5 (7.3)
8.0 (MET) 2.4 0.7 1.9 (4.2)

TABLE 4.1 – Paramètres morphologiques de quelques échantillons de Co50Pt50 représentatifs
élaborés à 60˚C. Dans le cas d’agrégats ramifiés, nous donnons 2 valeurs de d, la densité
d’agrégats sur la surface, et entre parenthèse la densité d’entités individuelles, le rapport entre
les deux permet de définir un nombre moyen d’entités élémentaires composant chaque agrégat.
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FIGURE 4.2 – Évolution du diamètre des nanoparticules en fonction de la quantité de matière
déposée avec un fit par une loi de puissance. Les carrés noirs représentent les résultats obtenus
par MET et le triangle blanc le résultat obtenu par GISAXS.

Le graphique de la figure 4.2 montre l’évolution du diamètre des nanoparticules en fonction
de la quantité de matière déposée, ces résultats montrent que l’évolution du diamètre suit une
loi de puissance du type D = aQα où a et α sont des constantes. D’après nos mesures l’ex-
posant α vaut 0.41, ce résultat n’est pas surprenant puisqu’il est attendu généralement pour
la croissance de type Volmer-Weber de nanoparticules en faible interaction avec le support
[Zinke 1992, Popa 1993]. A. Steyer et al. [Steyer 1991] ont montré que l’exposant pour une
croissance tridimensionnelle sur une surface est α = 1/3, en revanche lorsque la croissance des
agrégats se fait par coalescence des nanoparticules et non plus par diffusion des atomes l’ex-
posant attendu augmente et tend vers α = 1 [Steyer 1991]. Le début de la coalescence a été
identifié pour cette composition à partir de 3.5×1015 atomes/cm2 [Bouet 2006]. Ainsi la valeur
obtenue de 0.41 indique qu’un effet de coalescence doit être pris en compte dans le processus
de croissance des nanoparticules Co50Pt50 à température ambiante dans la gamme de quantité
de matière étudiée.
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FIGURE 4.3 – GISAXS pour un échantillon de Co50Pt50 élaboré à 60 ˚C, Q = 5.4 × 1015

atomes/cm2. Les données sont représentées par des carrés blancs et le fit par une ligne.

Nous avons réalisé une mesure par GISAXS d’un dépôt de cobalt platine de cette compo-
sition. Les mesures et ajustements (voir méthodes dans le chapitre 3) sont montrés sur la figure
4.3. À partir des ajustements nous avons déduit que le diamètre des nanoparticules est D = 2.2
nm, la hauteur H = 1.6 nm et la distance moyenne inter-agrégats Λ = 2.9 nm, soit une densité
(d = 11.9× 1012 nanoparticules /cm2). Le rapport d’aspect H/D vaut donc 0.73 ce qui montre
que les nanoparticules ont une forme de sphère tronquée. La valeur de la densité de nanopar-
ticules sur la surface est en bon accord avec celle obtenue par MET (voir tableau 4.1) compte
tenu du fait qu’en GISAXS le calcul de la densité pour des étapes post coalescence a tendance
à en surestimer la valeur (voir chapitre 3). Pour cet échantillon la quantité de matière détermi-
née par RBS est de 5.4 × 1015 atomes/cm2. Afin de vérifier la validité de nos résultats nous
avons calculé la quantité de matière via la taille et la densité de nanoparticules sur la surface.
Pour cela nous avons déterminé le nombre d’atomes par nanoparticule sachant que le volume
d’une maille de CoPt comprenant 4 atomes est 56.2 Å3 et que le volume de la sphère tronquée
est donné par l’équation 3.18. Connaissant la distribution de taille des nanoparticules ainsi que
leur densité sur la surface, nous déterminons un nombre d’atomes par unité de surface, nous
obtenons Q = 5.0× 1015 atomes/cm2 soit une erreur inférieure à 10% par rapport aux résultats
RBS. Il faut ajouter que l’incertitude dans la détermination de Q induite par la technique RBS
est de l’ordre de 10%. Cette mesure par GISAXS met en évidence un bon accord avec les ré-
sultats obtenus par MET, en effet le diamètre estimé a été reporté sur la figure 4.2 et est dans la
continuité des autres résultats.
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4.1.2 Structure des nanoparticules

Mise en évidence de l’alliage

Une question primordiale dans cette étude est de savoir si les nanoparticules élaborées sont
des nanoalliages de cobalt platine ou si il existe un phénomène de ségrégation conduisant à la
formation d’une structure de type cœur / coquille. Afin de répondre à cette question nous avons
analysé par EXAFS un échantillon élaboré à température ambiante puis couvert d’une couche
d’alumine. Les nanoparticules de cet échantillon sont de forme ramifiée avec une taille de l’ordre
de 2.5 nm de diamètre. Après simulations et ajustements des résultats expérimentaux d’EXAFS
suivant la même procédure que celle suivie pour les échantillons massifs (décrite dans le cha-
pitre 3) nous obtenons les résultats reportés dans le tableau 4.2, les ajustements sont montrés sur
la figure 4.4.
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FIGURE 4.4 – Résultats expérimentaux et simulations EXAFS pour l’échantillon Co50Pt50 (Q =
10.4× 1015 atomes/cm2). Module de la transformée de Fourier des oscillations EXAFS au seuil
(a) du cobalt et (c) du platine, oscillations EXAFS après filtrage au seuil (b) du cobalt et (d) du
platine.
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Seuil Liaison Nexp Rthéo (Å) Rexp (Å) σ2 (Å2) ∆E (eV)
Co Co-Co 4.7 2.64 2.54 10.2 × 10−3 -5.3

Co-Pt 3.3 2.64 2.63 5.2 ×10−3 -5.6
Pt Pt-Co 4.0 2.64 2.63 4.5 ×10−3 5.3

Pt-Pt 4.6 2.64 2.70 9.5 ×10−3 -3.4

TABLE 4.2 – Résultats des fits EXAFS pour l’échantillon Co50Pt50 (Q = 10.4 × 1015

atomes/cm2), au seuil du cobalt et du platine. La signification des paramètres Nexp, Rthéo,
Rexp, σ2 et ∆E est donnée dans le chapitre 3.

Les distances interatomiques Co-Pt et Pt-Co qui ont été fixées égales dans la procédure de fit
sont en bon accord avec la loi de Vegard, puisqu’on obtient RCo−Pt = RPt−Co = 2.63 Å ce qui
est très proche de la valeur théorique de l’alliage (2.64 Å). Les distances Co-Co sont contractées,
et les distances Pt-Pt sont dilatées ce qui est en accord avec les résultats obtenus sur la maté-
riau massif (voir tableau 3.3). Il semble que même si la structure est un alliage, les distances
Co-Co se rapprochent des distances mesurées dans Co100 et les distances Pt-Pt de celles mesu-
rées dans Pt100. La coordinence totale est d’environ 8.3 voisins aux deux seuils d’absorption,
alors que pour une nanoparticule de 2.5 nm, on devrait obtenir une coordinence totale de 10.5
voisins. Une explication possible à cette différence de coordinence moyenne est la morpholo-
gie des agrégats. En effet on s’attend à obtenir des nanoparticules avec de fortes ramifications
causées par la coalescence statique, ce qui augmente le nombre d’atomes de surface par rapport
au cas d’une particule isotrope de même volume. Ceci a pour effet de diminuer la coordinence
moyenne, dans les échantillons ramifiés. Finalement on remarque qu’aux deux seuils le nombre
de voisins Co et Pt est sensiblement identique, ce qui indique que le Co et le Pt forment un al-
liage sans ségrégation. Enfin d’après les valeurs de coordinence, la structure est chimiquement
désordonnée, en effet si la structure était chimiquement ordonnée les coordinences seraient dif-
férentes : 1/3 voisins Co et 2/3 voisins Pt au seuil du Co et 2/3 voisins Co et 1/3 voisins Pt au
seuil du Pt (voir tableau 3.2). De plus nous n’avons pas détecté la formation de liaisons entre les
atomes métalliques et le substrat de carbone amorphe ou la couche protectrice d’alumine.

Mise en évidence de l’arrangement atomique

La figure 4.5 montre le spectre de diffraction obtenu sur un échantillon élaboré à tempéra-
ture ambiante dont la quantité de matière est de 5.4×1015 atomes/cm2, et le diamètre estimé par
GISAXS de 2.2 nm. Sur ce diagramme expérimental de diffraction sont superposés trois simu-
lations de diffraction par des clusters d’un diamètre de 2 nm. Il s’agit des structures de type (a)
icosaèdre, (b) décaèdre et (c) octaèdre tronqué. On constate que le meilleur résultat est obtenu
pour la structure icosaédrique (voir figure 4.5).
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FIGURE 4.5 – Spectre de diffraction expérimental de nanoparticules de Co50Pt50 (Q = 5.4 ×
1015 atomes/cm2), ajusté par des structures d’environ 2 nm de type (a) icosaèdre, (b) décaèdre,
(c) octaèdre tronqué.
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FIGURE 4.6 – Spectre de diffraction expérimental de nanoparticules de Co50Pt50 (Q = 5.4 ×
1015 atomes/cm2), ajusté par des structures de type icosaèdre de différentes tailles, 147 atomes
représentent 1.5 nm de diamètre, 309 atomes représentent 1.9 nm et 567 atomes représentent
2.3 nm environ.
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Cependant la base du pic expérimental est plus large que dans la simulation, nous avons donc
ajusté ces données en considérant une structure icosaédrique pour différentes tailles autour de 2
nm. Les ajustements ont été réalisés avec des diamètres de 1.5, 1.9 et 2.3 nm et sont reportés sur
la figure 4.6. Ces valeurs ont été choisies car elles encadrent les valeurs obtenues par GISAXS
(2.2 nm) et par MET (1.9 nm). Le meilleur résultat est obtenu pour des clusters de type icosa-
édrique de 147 atomes, cependant une contribution supplémentaire apparait à q = 36 nm−1 dans
la simulation et n’est pas visible sur le spectre expérimental de diffraction. Afin d’améliorer le
fit et d’être en bon accord avec les observations expérimentales, nous avons pondéré le signal de
diffraction simulé par une distribution en taille, ce qui est en accord avec la méthode employée
par Reinardt et al. [Reinhard 1997a]. La figure 4.7 montre que le fit réalisé avec une distribution
de taille correspondant à celle déterminée par MET est de meilleure qualité que ceux de la figure
4.6.
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FIGURE 4.7 – Spectre de diffraction expérimental de nanoparticules de Co50Pt50, ajusté par des
structures de type icosaèdre pondérées par une distribution en taille autour de 1.9 nm. Quantité
déposée : 5.4× 1015 atomes/cm2.

Des images de MET en mode haute résolution ont été réalisées ex situ pour un échantillon
similaire (Q = 6.0× 1015 atomes/cm2, voir tableau 4.1), le diamètre moyen des nanoparticules
mesuré étant de 2.0 nm. Plusieurs formes sont observées, la forme dominante est présentée
figure 4.8 (a) sur laquelle la nanoparticule est observée selon l’axe de zone [011̄]. Cette parti-
cule est cristalline de type cubique à faces centrées et comporte des facettes {100} et {111},
correspondant à une forme octaédrique tronquée aussi bien qu’à une forme cuboctaédrique. Le
cuboctaèdre est en fait une autre troncature de l’octaèdre moins favorable énergétiquement que
l’octaèdre tronqué. Les distances interréticulaires mesurées sur cette image à partir de la trans-
formée de Fourier correspondent aux distances d111 et d200. La diffraction électronique réalisée
sur une collection de nanoparticules (figure 4.9) montre que la structure est cubique à faces cen-
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trées chimiquement désordonnée (A1). En effet la structure chimiquement ordonnée L10 serait
caractérisée par des réflexions supplémentaires, dites de surstructures, notamment les réflexions
de type 001 et de type 110, non observées sur cet échantillon. Un autre type de structure a été
identifié, mais en quantité moins importante, il s’agit de nanoparticules icosaédriques comme
le montre la figure 4.8 (b) où la nanoparticule est orientée suivant son axe binaire. Cependant
la microscopie électronique en transmission est sensible à un effet de colonnes d’atomes, beau-
coup plus difficile à obtenir dans un objet non cristallin, ce qui rend ce type de structure difficile
à étudier par cette technique.

(a) (b)

1nm 2nm

FIGURE 4.8 – Images de microscopie en haute résolution sur un échantillon élaboré à 60˚C, (a)
d’un octaèdre tronqué projeté selon l’axe de zone [011̄], et (b) d’un icosaèdre orienté suivant
son axe binaire, ainsi que les transformées de Fourier correspondantes.

111

002
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311

FIGURE 4.9 – Diffraction électronique de nanoparticules élaborées à 60˚C.
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Ces deux structures (icosaèdre et cfc) ont déjà été rapportées dans la littérature, où de
nombreux exemples existent pour les nanoparticules monométalliques : Pd [Yacamán 2001,
Segura del Rio 2008], Au [Koga 2003, Li 2008], Ag [Reinhard 1997a], Cu [Reinhard 1997b],
Pb [Wu 2000], In [Chen 1999]. On trouve peu d’exemples pour les nanoparticules de cobalt.
Kitakami et al. [Kitakami 1997] ont montré (par des calculs et expérimentalement) que la struc-
ture icosaédrique était favorable énergétiquement pour des nanoparticules de Co de diamètre
inférieur à 6 nm. Ces résultats sont confirmés par R. Morel et al. qui ont obtenu des icosa-
èdres de cobalt pour des tailles dans la gamme 2 à 6 nm de diamètre [Morel 2003]. Mais ré-
cemment, des calculs ont montré que des clusters de Co de quelques dizaines d’atomes pou-
vaient se former par empilements successifs de couches parallèles au substrat, suivant une sy-
métrie cubique à faces centrées ou bien hexagonale et non pas icosaédrique, en raison d’ef-
fets magnétiques [Dong 2008], il n’y a cependant pas eu d’observation expérimentale dans
ce sens. Pour le platine, les calculs de F. Balleto et al. [Balleto 2005] montrent que l’icosa-
èdre est une structure énergétiquement favorable seulement pour des tailles inférieures à une
centaine d’atomes (soit environ 1 nm de diamètre), pour des tailles supérieures les structures
de type décaèdre et cubique à face centrées sont favorables. Cependant il est difficile de tirer
des conclusions sur la structure de l’alliage CoPt à partir des données des métaux purs, d’au-
tant plus que la taille des nanoparticules étudiées (2 nm) est de l’ordre de la taille critique de
transition d’une structure à l’autre pour les deux métaux. Quelques résultats sur les nanopar-
ticules de FePt [Dai 2001, Dai 2002, Stappert 2003, Kovács 2004, Tan 2006] montrent l’exis-
tence de structures cubiques à faces centrées mais aussi décaédriques ou icosaédriques. Dans le
cas de CoPt élaboré par condensation en vol, la structure observée est cubique à faces centrées
[Favre 2006, Tournus 2008a], et très peu de structures icosaédriques ont été observées pour cette
taille. Récemment des calculs menés sur des clusters de CoPt ont montré que la structure icosa-
édrique est favorable énergétiquement pour des tailles inférieures à 600 atomes [Gruner 2008]
soit environ 2.3 nm de diamètre (voir figure 1.5).

La littérature rapporte de nombreux exemples d’icosaèdres ou de décaèdres de taille plus
importante que prévue par la thermodynamique [Reinhard 1997a, Marks 1994]. L’existence de
telles nanoparticules suggère que les conditions de croissance influent sur la structure, et per-
mettent à ces nanoparticules non cristallines de dépasser leur taille critique de transition struc-
turale [Reinhard 1997a]. Des effets de cinétique de croissance, de contact avec le support ou de
contamination par l’atmosphère sont des exemples de phénomènes pouvant modifier les équi-
libres énergétiques lors de la formation des nanoparticules. Inversement il est possible que ces
effets favorisent la transition de structures multimaclées (Ih ou Dh) vers des structures cubiques
à faces centrées pour des tailles inférieures à la taille critique de transition structurale. Cependant
ces paramètres sont difficiles à évaluer et leur influence n’est pas clairement avérée.
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Nos résultats montrent que les nanoparticules de 2.2 nm de diamètre analysées sous UHV
possèdent une structure icosaédrique alors que les observations de METHR ex-situ sur des na-
noparticules de 2.0 nm de diamètre montrent également des structures cristallines cubiques à
faces centrées. Ces résultats montrent que des structures différentes sont obtenues selon que les
nanoparticules ont subi ou non une remise à l’air ambiant. Nous savons que la remise à l’air
des échantillons a pour effet de créer des liaisons Co-O, comme l’ont montré les résultats XPS
(chapitre 2). De plus il est connu que l’exposition de nanoparticules à un gaz ou à l’air am-
biant peut influer sur leur forme et leur structure [Shi 1987, Henry 1998, Graoui 1998]. En effet
l’adsorption d’oxygène sur la surface ainsi que la formation d’oxyde en surface de la nanopar-
ticule a pour effet de modifier les énergies de surface. Il est bien connu dans le domaine de
la catalyse que l’énergie d’adsorption des surfaces dépend de leur nature, le degré d’oxydation
peut donc varier en fonction du type de surface (111, 110, etc..). Or les valeurs des énergies
de surface déterminent d’après le théorème de Wulff la forme d’équilibre des nanoparticules.
Ainsi la littérature montre que la forme de nanoparticules de platine dépend de l’environnement
chimique. Après recuit sous atmosphère d’hydrogène les nanoparticules ont une forme proche
de la sphère [Shi 1989, Wang 1985] ou avec de larges facettes {111} [Ramachandran 1993],
alors que sous azote les nanoparticules ont une forme cuboctaédrique [Wang 1985]. Le recuit
sous O2 de nanoparticules de palladium à pour conséquence d’aplatir les nanoparticules (une
transformation qui est réversible après réduction par H2), cet effet est causé par une diminution
de l’énergie d’adhésion qui pourrait être liée à une diffusion de l’oxygène à l’interface mé-
tal/substrat [Graoui 1998]. On peut donc supposer que ces différences de structures observées
sur les échantillons analysés in-situ et ex-situ s’expliquent par l’adsorption d’oxygène, les nano-
particules étant initialement de type icosaédrique puis devenant majoritairement de type cubique
à faces centrées après une exposition à l’air ambiant. Il reste difficile de conclure sur la validité
d’un tel mécanisme car nous ne disposons pas de suffisamment de données. Une perspective
intéressante serait d’analyser la structure des nanoparticules in situ par MET ou par diffusion
des rayons X sous atmosphère contrôlée afin de suivre d’éventuelles transitions structurales en
fonction de la pression en gaz et de la durée d’exposition.
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4.1.3 Bilan
Ces premiers résultats ont permis de mettre en évidence plusieurs phénomènes
concernant la croissance et la structure des nanoparticules de Co50Pt50 élaborées à 60
˚C.

– Il est possible de contrôler le diamètre des nanoparticules de Co50Pt50 via la quantité
de matière déposée dans une gamme allant de 1.0 nm à 2.5 nm, avec une distribution
de taille telle que σ/D = 0.3. Le diamètre des nanoparticules suit la relation D =
0.97Q0.41.

– Pour des quantités de matière supérieures à 3.5×1015 atomes/cm2 les nanoparticules
ont une forme de plus en plus ramifiée causée par les phénomènes de coalescence
statique.

– Sous UHV, les nanoparticules ont une forme aplatie : pour 2.2 nm de diamètre leur
hauteur est de 1.6 nm.

– Les nanoparticules de CoPt forment des alliages, sans liaison avec le substrat ou la
couche protectrice d’alumine.

– Les nanoparticules sont relativement bien ordonnées sous une forme majoritaire-
ment icosaédrique sous ultravide, et un mélange de structures cfc et icosaédriques
après une remise à l’air ambiant. Cette différence de structure est attribuée à un effet
dû à l’adsorption d’oxygène à la surface des nanoparticules.

– Aucune structure chimiquement ordonnée L10 n’a été observée pour les échan-
tillons élaborés à 60 ˚C.

4.2 Élaboration en température

Cette partie décrit les phénomènes de croissance et la structure des nanoparticules Co50Pt50

élaborées lorsque le substrat est porté à une température supérieure à 60˚C (200, 400 et 500 ˚C)
avec les mêmes techniques expérimentales que dans la partie précédente (MET et diffusion des
rayons X). Le but est de déterminer quels sont les effets induits par la température sur la taille
des nanoparticules, leur organisation sur la surface, mais également leur structure. On s’attend
à ce que l’augmentation de la température de croissance favorise la mobilité des atomes et
probablement celle des agrégats sur la surface, et favorise la formation de structures d’équilibre.

4.2.1 Croissance et mobilité des particules

La figure 4.10 montre l’effet de la température sur la morphologie d’un dépôt de CoPt pour
une quantité de matière fixée à 8 × 1015 atomes/cm2. En comparant ces figures on observe
un changement tout à fait significatif de la forme des nanoparticules : celles-ci perdent leur
forme ramifiée et vont vers une forme plus isotrope lorsque la température augmente. Simul-
tanément la densité à saturation diminue, le diamètre moyen augmente et la distribution de
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taille s’élargit. Alors que pour les nanoparticules déposées à 60 ˚C la densité est de 1.9 × 1012

nanoparticules/cm2, à 200 ˚C la densité est de 1.8 × 1012 nanoparticules/cm2 correspondant à
des densités de nanoparticules élémentaires de 4.2 et 3.0×1015 nanoparticules/cm2, parallèle-
ment le diamètre augmente de 2.4 à 3.6 nm. Ce comportement est attribué à une plus grande
diffusion des atomes sur le substrat et à la surface des nanoparticules et une augmentation de la
coalescence dynamique (causée par le mouvement des nanoparticules). Lorsque le substrat est
à une température de 400 ˚C, le diamètre moyen des nanoparticules continue d’augmenter (4.0
nm) et la densité de nanoparticules sur la surface diminue jusqu’à 1.6× 1012 atomes/cm2 (voir
tableau 4.3), les agrégats n’étant plus ramifiés.
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FIGURE 4.10 – Images MET de nanoparticules de Co50Pt50 et leurs histogrammes de distribu-
tion en taille correspondants. La température du substrat pendant la croissance est (a) 60 ˚C,
(b) 200 ˚C et (c) 400 ˚C. La quantité déposée est de 8× 1015 atomes/cm2.

T (˚C) Q (1015atomes/cm2) D (nm) σ (nm) d (1012NPs/cm2)
60 8.5 2.4 0.7 1.9 (4.2)

200 8.5 3.6 1.1 1.8 (3.0)
400 8.5 4.0 2.6 1.6

TABLE 4.3 – Paramètres morphologiques des échantillons de la figure 4.10. Dans le cas d’agré-
gats ramifiés, nous donnons 2 valeurs de d, la densité d’agrégats sur la surface, et entre paren-
thèses la densité d’entités individuelles, le rapport entre les deux permet de définir un nombre
moyen d’entités élémentaires composant chaque agrégat.
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Une étude par GISAXS a été réalisée à 500 ˚C in-situ pendant le dépôt d’atomes, afin de
suivre les phénomènes de croissance en temps réel. La quantité totale finale de métal déposé a
été évaluée ex situ par RBS à 5.7× 1015 atomes/cm2, la durée du dépôt étant de 10.6 heures. La
vitesse de dépôt était donc de l’ordre de 0.52 × 1015 atomes/cm2/heure. La figure 4.11 montre
l’évolution des coupes réalisées sur les images 2D GISAXS pendant la croissance des nano-
particules. Les coupes réalisées à t = 0 heure sont relatives au substrat vierge. On remarque
qu’aucune intensité diffusée n’est visible suivant q⊥, en revanche un signal est visible suivant
q‖ qui peut être attribué à une rugosité du substrat. De plus, l’intensité diffusée augmente au
cours du dépôt d’atomes et cela significativement dès la deuxième heure ce qui montre que la
technique est sensible à de très faibles quantités de matière (de l’ordre de 1×1015 atomes/cm2).
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FIGURE 4.11 – Évolution des coupes q⊥ et q‖ réalisées sur les images 2D GISAXS obtenues
lors de la croissance de CoPt (de 0 à 8h).

Les valeurs obtenues pour les diamètres sont données sur la figure 4.12 (a). Le diamètre
et la hauteur ont été déduits en ajustant l’intensité expérimentale à l’aide d’un modèle de type
sphère tronquée, qui permet de sectionner une sphère suivant le plan de la surface via la valeur
du rapport d’aspect (<1) de la nanoparticule. Comme on pouvait l’attendre le diamètre augmente
continuellement durant le dépôt d’atomes sur la surface (figure 4.12 (a)). Les diamètres ont été
ajustés par une loi de puissance du type tα où t représente le temps de dépôt en heure et α
un exposant caractéristique du mode de croissance. Nous obtenons α = 0.30, cette valeur est
légèrement inférieure à celle obtenue dans le chapitre précédent, ce qui s’explique par le fait
que la croissance n’est pas réalisée à 60 ˚C mais à 500 ˚C. À 60 ˚C pour des quantités déposées
supérieures 3.5× 1015 atomes/cm2 il y a coalescence statique, le taux de couverture augmente,
la croissance s’effectue préférentiellement par impact direct plutôt que par diffusion sur le sup-
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port, caractérisé par une augmentation de l’exposant α. Ce n’est pas le cas pour la croissance à
500 ˚C où le taux de couverture dépasse rarement 20% de la surface du substrat.

La température favorise une forme plus isotrope et moins ramifiée donnant un exposant
proche de 1/3 comme l’indique les prédictions théoriques.

2 4 6 8 10

4

5

6

7

8

0.6

0.7

0.8

0.9

1.0

A
sp

ec
t r

at
io

 H
/D

 

 

D
en

si
té

 (
10

12
 N

P
s/

cm
²)

temps (h)

 densité
 H/D

2 4 6 8 10
1

2

3

 

 

T
ai

lle
 (

nm
)

temps (h)

 D
 H
 fit

(a) (b)

FIGURE 4.12 – Résultats GISAXS pour l’échantillon réalisé à 500 ˚C. (a) Évolution du diamètre
et de la hauteur avec le temps de dépôt, (b) évolution de la densité de nanoparticules et du
rapport d’aspect (H/D). Les valeurs obtenues à 10.6 heures sont déduites d’images de MET,
voir figure 4.13. La vitesse de dépôt est de 0.52× 1015 atomes/cm2/heure

La figure 4.12 (b) montre l’évolution du rapport d’aspect hauteur/ diamètre des nanopar-
ticules au cours de la croissance. On constate que le diamètre est toujours plus grand que la
hauteur, cette troncature des sphères pouvant s’interpréter comme un effet de mouillage sur la
surface. Ce rapport augmente continuellement avec le temps et atteint des valeurs proches de
l’unité vers la fin de la croissance, atteignant ainsi une forme isotrope quasi sphérique. Afin
de valider les résultats obtenus nous avons réalisé des images de MET sur des sections trans-
verses de ces échantillons pour les comparer aux résultats de GISAXS. La figure 4.13 montre
une image en vue transverse de l’échantillon analysé en GISAXS après 10.6h de dépôt. D’après
l’histogramme des tailles nous déduisons un diamètre moyen de 3.2 nm et une hauteur moyenne
de 3.1 nm soit un aspect ratio de 0.95, ces valeurs sont indiquées sur les graphiques précédents
4.12 (a) et (b), et sont dans la continuité des valeurs obtenues par GISAXS, ce qui valide nos
résultats pour les fortes quantités de matière.
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20 nm

FIGURE 4.13 – Image MET en section transverse de l’échantillon élaboré à 500 ˚C après 10.6
heures de croissance. Q = 5.4× 1015 atomes/cm2

Il y a donc un changement de la forme des nanoparticules au cours du dépôt, on remarque
que les petites nanoparticules ont un rapport d’aspect de l’ordre de 0.6. Un tel comportement a
déjà été observé par STM (microscope à effet tunnel) [Xu 1997, Jak 2000]. Dans le modèle de la
sphère tronquée on peut relier le rapport d’aspect au comportement de mouillage de la nanopar-
ticule. Une explication possible serait que le mouillage de la nanoparticule évolue au cours du
dépôt, c’est-à-dire que la croissance ne se fait pas avec un angle de contact constant, mais avec
une aire de contact constante. Cette aire de contact est égale à : A = πR2(1− (H/R− 1)2). À
partir de ce calcul on trouve que l’aire de contact est égale à 4.4 nm2 en moyenne pendant toute
la durée de la croissance avec une variation inférieure à 20%. La signification physique de cette
surface de contact presque constante peut être lié au fait que les nanoparticules nucléent préfé-
rentiellement sur des défauts, l’aire de contact pourrait alors représenter une surface effective où
l’énergie d’adhésion serait différente du reste de la surface et qui servirait de site de nucléation.

Les valeurs de densités obtenues sont du même ordre de grandeur que celles obtenues par
microscopie électronique (voir paragraphe précédent) (≈ 1012 nanoparticules/cm2). Au cours
de la croissance on observe une diminution de la densité (voir figure 4.12 (b)). Cette diminution
est plus prononcée durant les premières heures de la croissance : la densité diminue d’environ
40% durant les quatres premières heures de la croissance et diminue ensuite de 10% pendant les
quatres heures suivantes. Cette diminution de la densité est attribuée à un effet de coalescence
dynamique, c’est-à-dire d’un mouvement des nanoparticules suivi de coalescence qui a pour
effet de diminuer le nombre de nanoparticules sur la surface et d’en augmenter la taille par un
processus de mûrissement d’Ostwald. Le mouvement des nanoparticules activé par la tempé-
rature est un mécanisme dépendant de la taille : plus la taille des clusters est importante, plus
leur mouvement sur la surface est faible. Au delà d’une certaine taille critique la diffusion n’a
plus lieu. Ainsi au cours du dépôt, la taille des nanoparticules augmente et donc leur coefficient
de diffusion diminue, la coalescence dynamique est donc favorisée au début du dépôt ce qui
explique que la densité diminue de moins en moins vite et semble même atteindre un palier.

À partir des valeurs de diamètre, hauteur, densité, distribution de taille, nous avons calculé
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le nombre d’atomes déposés au cours de la croissance. Les valeurs sont reportées sur la figure
4.14. Comme on pouvait l’attendre la quantité de matière augmente continuellement pendant le
dépôt d’atomes. Après la croissance, des expériences RBS ont été réalisées afin de déterminer la
quantité de cobalt et de platine déposée à la fin de la croissance. Nous avons obtenu 5.3× 1015

atomes/cm2. Si l’on suppose que le coefficient de collage est constant, et que les flux sont restés
constants pendant le dépôt, on peut alors affirmer que la quantité de matière sur la surface doit
croître linéairement en fonction du temps en passant par l’origine ce qui nous permet de tracer
la droite de la figure 4.14 . Il y a un bon accord entre les deux techniques, confirmant que
le coefficient de collage est constant. On remarque cependant que l’écart est assez important
dans les premières heures de la croissance, la raison est que la quantité de matière étant faible
l’incertitude sur les mesures GISAXS est plus importante notamment jusqu’à 3 heures de dépôt,
ce qui aurait amené à surestimer la taille et le nombre de particules.
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FIGURE 4.14 – Évolution de la quantité de matière déposée pendant la croissance à 500 ˚C
calculée à partir des résultats de GISAXS. La ligne indique la quantité de matière déposée
déduite de la mesure RBS effectuée après la croissance, en supposant que la vitesse de dépôt est
constante pendant toute la durée de l’expérience.

4.2.2 Transition structurale et défauts

Les résultats structuraux montrent que les nanoparticules élaborées à 200˚C sont proches de
celles élaborées à température ambiante tant du point de vue structural, que du point de vue mor-
phologique. À 400 ˚C (voir figure 4.15) la morphologie des nanoparticules est très différente de
celle observée à température ambiante et à 200˚C, bien que la diffraction électronique n’indique
pas de mise en ordre chimique.
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Les images de microscopie de la figure 4.15 montrent des exemples typiques de nanoparti-
cules observées lors d’une croissance à 400˚C selon l’axe de zone [011]. Sur l’image (a) la nano-
particule possède une macle séparant deux domaines cristallographiques cohérents. Le contraste
visible sur la figure 4.15 (b) est typique d’une faute d’empilement, mais cependant nous ne pou-
vons exclure qu’il s’agisse de petites bandes maclées de quelques plans atomiques (111) de lar-
geur. Ainsi comme le montre ces images un grand nombre de nanoparticules de CoPt élaborées
à 400˚C possèdent des défauts structuraux comme des macles ou des défauts d’empilement. Ces
défauts peuvent être liés à la croissance, qui en plus de se faire comme à température ambiante
par ajout d’adatomes, se fait également par coalescence dynamique de petites nanoparticules.
On peut supposer que c’est cette coalescence qui induit une telle quantité de défauts structuraux
dans les nanoparticules.

5 nm 5 nm

(a) (b)

FIGURE 4.15 – Images MET de l’échantillon élaboré sur un substrat porté à 400˚C, (a) une
nanoparticule maclée (la macle est indiquée par les flèches), (b) une nanoparticule présentant
une succession de défauts de type macles ou défauts d’empilements.

À 500˚C l’étude structurale a été réalisée sous ultravide par GIXD pendant la croissance des
nanoparticules. On obtient ainsi l’évolution de la structure des agrégats pendant leur formation.
La figure 4.16 montre les spectres de diffraction obtenus au cours du dépôt d’atomes, le spectre
à 0 heure est celui du substrat avant dépôt. La contribution du substrat est importante aux petits
angles ainsi qu’autour de 34 nm−1, une soustraction de l’intensité due au substrat a donc été réa-
lisée (voir la figure en insert 4.16). Trois pics grandissent au fur et à mesure du dépôt d’atomes :
il s’agit des pics de diffraction des plans (111), (200) et (220) qui sont caractéristiques d’une
structure cubique à faces centrées.

Afin d’analyser plus en détail ces spectres de diffraction nous les avons comparés à ceux si-
mulés pour différents modèles structuraux. Les résultats obtenus pour deux spectres correspon-
dant à 5 heures de dépôt et à 10.6 heures de dépôt sont montrés sur la figure 4.17. Les meilleurs
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ajustements pour les nanoparticules de 2.5 nm de diamètre (5h de dépôt) ont été obtenus à l’aide
de deux types de structures : des icosaèdres de 309 atomes (50%) et des octaèdres tronqués
de 405 atomes (50%) (voir figure 4.17 (a)). Nous avons essayé de réaliser les ajustements avec
d’autres tailles et types de structures et notamment décaédrique mais sans résultats convaincants.
Pour les nanoparticules de 3.2 nm obtenues après 10.6 heures de dépôt, le spectre de diffraction
est bien ajusté en utilisant majoritairement des structures du type octaèdres tronqués et 10%
d’icosaèdres pour une taille de 1300 atomes. Mais la présence de défauts structuraux, comme
ceux que nous avons observés en microscopie, peut permettre d’ajuster ce spectre seulement
avec des structures cfc [Longo 2008].
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FIGURE 4.16 – Évolution du spectre de diffraction pendant la croissance des nanoparticules à
500˚C, l’image en insertion montre les spectres obtenus après soustraction du substrat durant
les premières heures de dépôt les flèches indiquent la présence d’épaulements.

Il est difficile de prévoir intuitivement la structure de nanoparticules mixte Co-Pt pour des
diamètres inférieurs à 5 nm à partir du comportement du Co et du Pt seul (voir partie "Éla-
boration à température ambiante"). D’autant plus que la littérature montre essentiellement des
mesures effectuées à température ambiante pour les travaux expérimentaux ou à 0 K pour les
simulations numériques [Gruner 2008].
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FIGURE 4.17 – Spectres de diffraction pour des nanoparticules à différents stades de la crois-
sance à 500˚C (a) les nanoparticules mesurent 2.5nm de diamètre (b) 3.2nm. Le meilleur fit à
été superposé (ligne continue).

Pour les échantillons élaborés en température plusieurs effets doivent être pris en compte
par rapport à l’élaboration à température ambiante : la coalescence dynamique et l’augmenta-
tion du coefficient de diffusion atomique. Concernant la coalescence dynamique nous avons pu
identifier qu’elle était importante pendant les premières heures de la croissance. Il est connu
qu’un tel phénomène peut favoriser les transitions structurales, vers un minimum énergétique
[Hendy 2003, Grochola 2007], favorisant ainsi la transition d’un état métastable vers un état
stable. Nous supposons donc que la coalescence dynamique fournit l’énergie suffisante pour
transformer la structure des nanoparticules vers un modèle cubique à faces centrées du type
octaèdre tronqué ou cuboctaèdre. Cette perturbation peut modifier la structure icosaèdrique qui
pourrait croître couche par couche jusqu’à des tailles importantes, si elle n’était pas affectée
par la coalescence. Un autre facteur vient de la température de croissance (500 ˚C) qui favorise
la diffusion atomique de volume et permet donc d’atteindre l’équilibre thermodynamique plus
rapidement (transformation cinétique). Ainsi, tout comme la coalescence dynamique, cette tem-
pérature de croissance peut favoriser une transition vers une structure à l’équilibre. Or comme
nous l’avons vu précédemment à l’équilibre thermodynamique les structures des nanoparticules
sont supposées transiter d’une structure icosaèdrique vers une structure cfc avec la taille. Nos
résultats montrent bien une telle transition structurale dépendante de la taille avec une taille cri-
tique de transition Ih→ TOh d’environ 3 nm, soit un diamètre critique supérieur à celui du Pt
(∼= 1 nm) et inférieur à celui du Co (∼= 6 nm).
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4.2.3 Bilan
L’effet de température du substrat pendant l’élaboration des nanoparticules est à
l’origine de plusieurs effets sur la croissance et la structure :

– La température du substrat a tendance à favoriser un arrangement tridimensionnel
et une forme plus isotrope des nanoparticules.

– La coalescence dynamique a été identifiée dans les premiers stades de croissance
pour les petites particules, puis la croissance s’effectue atome par atome.

– À 500 ˚C les nanoparticules ont une structure qui évolue d’une structure icosaèdre
+ octaèdre tronqué vers une structure purement cubique à faces centrées du type
octaèdre tronqué. Cette transition est liée à la taille mais également au mode de
croissance via la coalescence dynamique.

– Cette coalescence donne naissance à de nombreux défauts structuraux dans les na-
noparticules et notamment des macles.

4.3 Effet du recuit

Cette partie traite des échantillons élaborés à température ambiante puis recuits après le
dépôt d’atomes. Les recuits ont été réalisés à des températures allant de 300 ˚C à 750 ˚C afin
d’obtenir la phase chimiquement ordonnée L10 et d’étudier un changement éventuel de struc-
ture géométrique.

Deux types de recuits ont été réalisés :

– des recuits à température fixe : la température de l’échantillon est augmentée progres-
sivement à une vitesse de 10 ˚C/minute, ensuite la température est maintenue constante
pendant 30 minutes, puis la température est diminuée jusqu’à la température ambiante à
une vitesse de 10 ˚C/minute. L’échantillon est caractérisé après le recuit.

– des recuits à température croissante, c’est-à-dire par paliers successifs pour l’expérience
réalisée dans les conditions in-situ : la température est augmentée à une vitesse de 50
˚C/minute et maintenue constante à une valeur palier pendant des durées variables (1h en
moyenne), les mesures sont alors réalisées (en température), puis la température est de
nouveau augmentée jusqu’au palier suivant. À la fin du recuit l’échantillon est refroidi
jusqu’à la température ambiante à une vitesse de 50 ˚C/minute.
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4.3.1 Recuit à température fixe

Afin d’analyser l’effet du recuit sur la croissance et la structure des nanoparticules, nous
avons recuit une série d’échantillons dont la quantité de matière est 8×1015 atomes/cm2. Avant
le recuit, ces échantillons étaient composés d’agrégats ramifiés d’un diamètre de 2.4 nm, la den-
sité d’agrégats était de 1.9× 1012 nanoparticules/cm2 (figure 4.18 (a) voir aussi le tableau 4.4).
Après le recuit à 400 ˚C, (voir figure 4.18 (b)) on remarque que la forme des nanoparticules
n’est presque pas ramifiée et que le diamètre moyen a augmenté de 75% (4.2 nm) par rapport
à l’échantillon avant recuit. La densité de nanoparticules est du même ordre. De plus on re-
marque sur la distribution de diamètre de l’échantillon recuit à 400 ˚C que seulement 5% des
nanoparticules observées sont inférieures à 2,5 nm de diamètre. Les particules les plus petites
sont les plus susceptibles d’être mobiles et donc de migrer sur la surface pour s’agréger avec
soit d’autres petites nanoparticules soit les plus grosses, il s’agit d’un comportement typique du
murissement d’Oswald. En effet le coefficient de diffusion d’une nanoparticule est connu pour
varier en fonction deN−2/3 avec N le nombre d’atomes de la nanoparticule. Si l’on compare les
densités des nanoparticules avant et après recuit à 400 ˚C on remarque que la densité d’agrégats
passe de 1.9 à 2.5 × 1012 NPs/cm2, ces valeurs sont identiques à l’incertitude près. Cela nous
amène à supposer que les nanoparticules après recuit à 400 ˚C correspondent à une réorganisa-
tion sous une forme isotrope des particules initialement ramifiées à température ambiante. Le
mécanisme de cette réorganisation est lié au mouvement des atomes au sein de la nanoparticule
et de sa surface, afin d’atteindre une forme plus isotrope pour minimiser l’énergie de surface.
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FIGURE 4.18 – Images MET de nanoparticules de Co50Pt50 et distributions de taille correspon-
dantes, élaborées à (a) température ambiante et recuit à (b) 400˚C, (c) 750˚C.
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Échantillon D (nm) σ (nm) d (1012NPs/cm2)
Avant recuit 2.4 0.7 1.9

Recuit 400 ◦C 4.2 1.3 2.5
Recuit 650 ◦C 7.6 2.5 0.7
Recuit 700 ◦C 8.7 3.4 0.5
Recuit 750 ◦C 9.4 4.0 0.3

TABLE 4.4 – Paramètres morphologiques déduit par MET de quelques échantillons recuits,
pour tous les échantillons la quantité de matière est 8.0× 1015 atomes/cm2. La durée de recuit
est de 30 minutes.

Le recuit à 650, 700 et 750 ˚C induit des changements morphologiques importants : le
diamètre moyen et la largeur de distribution de taille des nanoparticules augmentent avec la
température alors que la densité diminue (tableau 4.4). Ainsi à 700 ˚C (figure 4.18 (c)) le dia-
mètre moyen des nanoparticules est de 8.7 nm avec une distribution de taille de 3.4 nm, la
densité est 4 fois plus faible qu’à 400 ˚C ce qui signifie que la coalescence dynamique est très
importante car la température a considérablement augmenté le coefficient de diffusion des na-
noparticules. En effet la mobilité des nanoparticules augmente avec la température via une loi
d’Arrhenius [Zinke 1992, Deltour 1997] (voir chapitre 2). L’image de microscopie de la figure
4.18 (c) montre que les petites nanoparticules ont une forme isotrope alors que les plus grosses le
sont beaucoup moins, en effet certaines grosses nanoparticules sont allongées et sur certaines on
distingue clairement plusieurs nanoparticules dans une étape de coalescence. Cela montre que
même les particules larges diffusent sur la surface à cette température, bien que leur mobilité
doit être plus faible que celle des petites nanoparticules. De plus cela montre que les méca-
nismes de coalescence qui conduisent à des formes isotropes sont des phénomènes qui peuvent
être longs et qui nécessitent probablement des réorganisations structurales couteuses en énergie.

Comparons les résultats obtenus par croissance sur substrat à 400 ˚C (partie précédente) et
ceux obtenus par recuit à 400 ˚C. Bien que la température du traitement thermique soit la même,
la morphologie des nanoparticules est différente : le diamètre moyen est très proche dans les
deux cas (4.0 nm en croissance en température et 4.2 nm après le recuit), mais les valeurs de
la largeur de la distribution en taille et de la densité diffèrent selon le traitement thermique. En
effet après la croissance à 400 ˚C la distribution de taille est deux fois plus large et la densité
40% plus faible que pour le recuit, cette différence peut s’expliquer par le mode de croissance
des nanoparticules qui est différent selon le procédé thermique. Lors de recuit les nanoparticules
grossissent seulement par coalescence dynamique via la mobilité des plus petites nanoparticules.
De plus, lors de la croissance à 400 ˚C, la durée de l’expérience est de plus de 10 heures, alors
que la durée du recuit à 400 ˚C est de 0.5 heures. La température mais également la durée
pendant laquelle cette température est appliquée influent sur les phénomènes de croissance, et
notamment favorise les formes isotropes.
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4.3.2 Recuit à température croissante

Afin d’obtenir une information sur l’évolution de la morphologie des agrégats, nous avons
mesuré le signal GISAXS pendant le recuit. Le recuit a été réalisé sur l’échantillon élaboré à
température ambiante présenté précédemment au début de ce chapitre. La quantité de matière
déterminée par RBS est de 5.4×1015 atomes/cm2. Le diamètre estimé par GISAXS (2.2 nm) est
proche de celui attendu d’après le graphique de la figure 4.2 : 2.0 nm. Cet échantillon a été recuit
par paliers successifs à des températures entre 300 et 630 ˚C, la figure 4.19 montre l’évolution
du diamètre et de la hauteur avec la température et la durée du recuit. Plusieurs étapes sont
clairement identifiées :

– À 300 ˚C après 10 (b) minutes de recuit, la morphologie des nanoparticules est proche de
celle à température ambiante (a). Dans les premières minutes du recuit (c) le diamètre et
la hauteur augmentent jusqu’à 2.4 et 1.9 nm respectivement, la densité diminue jusqu’à
9.0× 1012 nanoparticules par cm2 (voir figure 4.20 (a)).

– À 300 ˚C après une heure de recuit (c) la morphologie des nanoparticules évolue consi-
dérablement : la hauteur évolue peu (2.0 nm) en revanche le diamètre est de 3.0 nm soit
une augmentation de plus de 25%. Cette augmentation du diamètre est attribuée au phé-
nomène de coalescence induit par la mobilité des petites nanoparticules. Bien qu’il y ait
eu coalescence et donc augmentation du diamètre le fait que la hauteur reste constante
signifie qu’il n’y a pas eu de réorganisation des nanoparticules mais seulement une mise
en contact. La densité est de 6.5×1012 nanoparticules par cm2 soit près de la moitié de la
valeur avant recuit, ce qui signifie que les nanoparticules sont ramifiées et composées en
moyenne de deux nanoparticules coalescées (à ce stade la morphologie des nanoparticules
est proche de celle visible sur la figure 2.6 (b)).

– À 400 ˚C (d et e) le diamètre augmente de 0.5 nm et la hauteur de 1.0 nm par rapport à
300 ˚C. La température permet une réorganisation des nanoparticules vers une forme plus
sphérique (on peut supposer qu’il y a une réorganisation structurale).

– Après recuit à 550 ˚C et 630 ˚C (f) la hauteur et le diamètre augmentent de 10% et la
forme est presque sphérique (D = 3.8 nm et H = 3.6 nm). On remarque qu’il y a très peu
de différence de taille et de densité des nanoparticules pour les recuits réalisés à 550 et
630 ˚C.

La quantité de matière totale a été calculée d’après les paramètres morphologiques et la
densité déterminée par GISAXS est reportée sur la figure 4.20. Pour comparaison la quantité de
matière déduite d’une mesure RBS est indiquée. Il y a un bon accord entre les deux techniques
validant ainsi les résultats de GISAXS.

101



CHAPITRE 4. CROISSANCE ET STRUCTURE

2.0 2.5 3.0 3.5 4.0

1.5

2.0

2.5

3.0

3.5

4.0

f

ed

c
b

a

 

 

H
au

te
ur

 (
nm

)

Diamètre (nm)

300°C

60°C

300°C

400°C

550 &
650°C

FIGURE 4.19 – Évolution du diamètre et de la hauteur des nanoparticules pendant le recuit,
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hauteur est égale au diamètre. Sur la figure une représentation de la forme typique des nano-
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FIGURE 4.20 – (a) Évolution de la densité moyenne de nanoparticules sur la surface à chaque
étape du recuit, (b) évolution de la quantité de matière pendant le recuit. Les carrés indiquent la
quantité calculée à partir des données de GISAXS, la ligne indique la valeur obtenue par RBS
ex-situ. En abscisse, les lettres indique la configuration du système suivant la même notation
que dans le graphe 4.19.
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4.3.3 Transition structurale

Des structures non-périodiques vers les structures cristallines
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 460°C, 1.3 heure
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FIGURE 4.21 – Évolution des spectres de diffraction pendant le recuit : (a) de la température
ambiante jusqu’à 460 ˚C, (b) de 460 ˚C jusqu’à 550 ˚C.

L’échantillon recuit et analysé in situ par GISAXS (Q = 5.4× 1015 atomes/cm2) a été ana-
lysé par GIXD in situ et pendant la croissance. L’échantillon a été recuit par paliers à différentes
températures : la figure 4.21 (a) montre l’évolution des spectres de diffraction mesurés à tempé-
rature ambiante, pendant le recuit à 300 ˚C, à 400 ˚C et à 460 ˚C. Aucun changement du spectre
de diffraction n’est visible entre celui mesuré à température ambiante et les deux mesures réa-
lisées à 300 ˚C. Ceci signifie que la structure est la même durant le processus de chauffage à
300 ˚C et que la taille des domaines diffractants est inchangée. Il est intéressant de rappeler que
les mesures par GISAXS montraient peu de modifications de la taille et de la densité des nano-
particules durant le début du recuit à 300 ˚C. Pour un recuit d’une heure (figure 4.19 point c)
nous avons observé que la mobilité des nanoparticules conduisait à la formation d’agrégats ra-
mifiés avec un diamètre plus important mais une hauteur identique que celles obtenues pour les
nanoparticules à température ambiante. Cela signifie que les agrégats sont constitués d’entités
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distinctes du point de vue structural, qui sont les mêmes que les structures avant recuit, c’est-
à-dire que les icosaèdres observés à température ambiante se sont "collés" les uns aux autres
sans réorganisation structurale. Ceci explique que l’on n’observe pas de changement de la taille
du domaine cohérent de diffraction. La structure reste donc icosaédrique comme nous l’avons
montré dans ce chapitre dans la partie "Élaboration à température ambiante".

Le recuit à 400 ˚C induit une importante modification du spectre de diffraction : le pic prin-
cipal est décalé de q = 29.9 nm−1 vers q = 29.3 nm−1 et un épaulement apparait autour de
q = 33 nm−1. À 460 ˚C le spectre de diffraction est très proche de celui mesuré à 400 ˚C, ce
qui montre l’existence d’une transition puis d’une stabilisation de la structure obtenue. Afin de
déterminer la structure des nanoparticules durant cette étape du recuit, nous avons effectué des
simulations avec la méthode détaillée dans le chapitre 3, les résultats sont montrés sur la figure
4.22(b). Le meilleur ajustement a été obtenu pour la structure décaédrique, avec 585 atomes soit
un diamètre de 2.3 nm. Cette transition d’une structure icosaédrique vers une structure déca-
édrique est à relier aux résultats obtenus par GISAXS. En effet nous avons montré qu’à 300 ˚C
les nanoparticules étaient ramifiées et composées d’entités structuralement distinctes, alors qu’à
400 ˚C le rapport d’aspect devient proche de 1 ce qui peut s’expliquer par un phénomène de
coalescence et de réorganisation des nanoparticules. Cette coalescence induite par la tempéra-
ture a pour conséquence de former une nouvelle structure différente des icosaèdres, la structure
décaédrique [Hendy 2003, Grochola 2007]. La coalescence des nanoparticules est à l’origine
de nombreux défauts structuraux comme des macles (voir figure 4.15), ces défauts structuraux
sont des zones où la diffusion atomique est accrue ce qui permet des réorganisations structurales
importantes comme la transition de l’icosaèdre vers le décaèdre. De plus cette transition n’est
pas surprenante puisque la taille des nanoparticules est plus importante, il est donc possible que
la structure minimisant l’énergie du système à cette taille (2.3 nm) soit le décaèdre 1.

La figure 4.21 (b) montre l’évolution du spectre de diffraction à des températures allant de
460 ˚C jusqu’à 550 ˚C. On remarque que l’allure des spectres subit une modification continue
avec l’augmentation de la température et du temps de recuit caractérisé par l’augmentation de
l’intensité de l’épaulement situé à q = 33 nm−1. Cet épaulement semble être causé par une
contribution des plans (200) d’un cristal cubique à faces centrées, le meilleur ajustement pour
ce spectre de diffraction a été obtenu pour un mélange de deux structures : octaèdre tronqué
de 807 atomes et décaèdre de 967 atomes. Cette transformation de la structure est différente
de la précédente, en effet il n’y pas de coalescence, la transition serait donc seulement liée à la
température qui apporte suffisamment d’énergie à la nanoparticule pour atteindre son minimum
énergétique pour cette taille : la structure cubique à faces centrées. Cependant on peut s’inté-
resser au fait qu’il y ait deux structures différentes (cubique à faces centrées et décaèdre), cela
pourrait être une conséquence d’une distribution de taille qui induit que les nanoparticules les
plus petites seraient décaédriques et les plus grosses seraient cubiques à faces centrées. Ce type

1. Pour cette taille (environ 600 atomes les simulations de M. E. Gruner et al. montre que la structure la plus
stable est l’icosaèdre, puis le décaèdre et ensuitre le cfc. Rappelons que ces simulations sont effectuées à 0 ˚K.
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de distribution de structures en fonction de la taille a déjà été mise en évidence par microscopie
électronique pour des nanoparticules de Cu [Langlois 2008]. Ceci met en évidence une taille
critique de transition structurale décaèdre / cubique à faces centrées de l’ordre de 3 nm.
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FIGURE 4.22 – Évolution des spectres de diffraction pendant le recuit, avec les meilleurs fits
réalisés, (a) avant recuit (a dans la figure 4.19), (b) recuit à 400 ˚C (e et f dans la figure 4.19),
(c) recuit à 550 ˚C (g dans la figure 4.19).

Effet de température sur l’ordre L10

→ Ordre à longue distance
Le recuit à des températures plus élevées (630 ˚C) conduit à l’apparition de contributions sup-
plémentaires sur le spectre de diffraction situées à 17 et 22.5 nm−1. Nous avons déterminé
précédemment que la structure devenait cubique à faces centrées pendant le recuit à 550 ˚C,
nous avons simulé le spectre de diffraction par des clusters de 1289 atomes soit une taille de
l’ordre 3.0 nm pour une structure chimiquement désordonnée A1 (figure 4.23 (a)), et pour une
structure chimiquement ordonnée L10 (figure 4.23 (b)). Les résultats ne sont pas satisfaisants
bien que les pics supplémentaires de diffraction aux petits angles semblent en accord avec la
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structure chimiquement ordonnée, mais leurs intensités relativement au pic 111 est plus faible.
Nous avons donc fait une somme pondérée des spectres de diffraction de particules ordonnées et
de particules désordonnées. La simulation (figure 4.23 (c)) est en bon accord avec les données
expérimentales avec 30% de nanoparticules chimiquement ordonnées. Cependant il est pos-
sible que le faible ratio I001/I111 soit la conséquence d’un mauvais ordre chimique, il est donc
difficile de déterminer si il y a deux populations de nanoparticules l’une ordonnée chimique-
ment et l’autre pas, ou bien si les nanoparticules sont toutes ordonnées avec un faible paramètre
d’ordre 2.
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FIGURE 4.23 – Spectres de diffraction de l’échantillon recuit à 630 ˚C ajusté par différents
modèles : (a) octaèdre tronqué sans ordre chimique, (b) octaèdre tronqué avec ordre chimique
L10, (c) mélange d’octaèdre tronqué ordonné (30%) et désordonné chimiquement (70%).

Afin de comprendre les mécanismes structuraux lors de la formation de la phase L10 à partir
de la phase A1 nous avons analysé une série d’échantillon de quantité 8.0 × 1015 atomes/cm2

par HRTEM et SAED. Pour l’échantillon recuit à 400 ˚C la structure cristallographique est A1
cubique à faces centrées, sans ordre chimique apparent. À 650 ˚C des anneaux de diffraction sup-
plémentaires deviennent visibles par SAED, il s’agit des anneaux correspondant aux réflexions
de surstructure 110 et 001 (voir figure 4.24), cette diffraction est caractéristique d’une transfor-
mation d’une phase A1 vers la phase chimiquement ordonnée L10 tétragonale à faces centrées.
En augmentant la température jusqu’à 700 ˚C puis 750 ˚C les anneaux de diffraction typiques
de la structure L10 deviennent plus intenses (figure 4.24).

2. D’après G. Rossi et al. à 500 ˚C, le paramètre d’ordre (à courte distance) vaut 0.8, pour des nanoparticules de
3.0 nm à l’équilibre thermodynamique. Voir partie suivante "Effet de taille sur l’ordre L10".
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(a) (b) (c)

111
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110
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FIGURE 4.24 – Diffraction électronique d’échantillons recuits à (a) 400 ˚C, (b) 650 ˚C, (c) 750
˚C.

Des images en mode haute résolution ont été réalisées afin d’imager les nanoparticules et
leurs distances interatomiques. Le paramètre cristallographique c peut être déduit de la distance
d001 dans le cas d’un alliage L10 (tétragonal) (700 et 750 ˚C) et de la distance d111 pour une
structure cubique à faces centrées (a = c) (60, 400, 650 ˚C). Les mesures ont été réalisées sur
plusieurs dizaines de nanoparticules afin d’obtenir une bonne statistique. Ces valeurs sont re-
présentées sur le graphique de la figure 4.25. Une dilatation du paramètre est observée pour
l’échantillon préparé à température ambiante en comparaison avec la valeur du matériau massif
(c = 3.853 Å) [Leroux 1988]. Pour l’échantillon recuit à 400˚C et 650 ˚C la valeur est proche
de la phase A1 du matériau massif. Au dessus de 650 ˚C la contraction de la maille est visible
et démontre la transformation d’une structure cubique vers une structure anisotrope tétragonale
(valeur du massif L10 c = 3.701 Å).

L’ordre chimique a été observé à partir de 650 ˚C où une importante quantité de macles est
visible. Une image typique d’une telle structure est visible sur la figure 4.26 où l’on voit une
nanoparticule orientée suivant un axe de zone [1̄10]. La figure 4.26 (b) représente la transformée
de Fourier correspondant à la nanoparticule, où l’on distingue l’axe de la macle [111]. L’insert
de la figure 4.26 (a) montre un modèle possible de la structure de la macle. Comme on peut
l’observer sur la figure 4.26 (b) des réflexions 001 apparaissent sur la FFT, ils sont corrélés à
l’alternance entre des contrastes sombres et clairs. Ce contraste a déjà été observé par Z. R. Daï
et al. [Dai 2001] et par B. Rellinghaus et al. [Stappert 2003, Dmitrieva 2007] dans le système
FePt et, est corrélé à la différence des facteurs de diffusion électronique entre les atomes de
fer et de platine (cobalt et platine dans notre cas). Le ratio c/a mesuré à l’aide de la FFT est
de 0.9865 ce qui est en bon accord avec les valeurs données dans la littérature [Ristau 1999,
Alloyeau 2007a].
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FIGURE 4.25 – Évolution du paramètre cristallographique c en fonction de la température de
recuit. En comparaison les valeurs du CoPt massif sont indiquées 3.83 Å pour la phase A1 et
3.70 Å pour la phase L10.

FIGURE 4.26 – (a) Image de microscopie en haute résolution sur un échantillon recuit à 750 ˚C
montrant une nanoparticule maclée orientée suivant l’axe de zone [1̄10], le schéma en insertion
montre un modèle structural ou les atomes de Co sont clairs et les atomes de Pt foncés. (b) la
transformée de Fourier correspondante indique clairement la structure maclée, l’axe de macle
étant [111].

→ Ordre à courte distance
Très peu d’études traitant de l’observation de l’ordre chimique du type L10 par la tech-

nique EXAFS dans des nanoparticules ont été trouvées dans la littérature [Park 2004] 3. En
revanche on trouve plusieurs travaux portant sur l’ordre chimique L10 dans des couches minces
de FePd [Gehanno 1998], CoPd [Kim 1997, Kim 2000], CoPt [Tyson 1996, Meneghini 1999,

3. Que ce soit dans le système CoPt, FePt, CuAu ou TiAl
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Souza-Neto 2006]. Nous avons donc cherché dans un premier temps à déterminer si l’ordre chi-
mique pouvait être caractérisé dans les nanoparticules de CoPt par la technique EXAFS. Pour
cela nous avons étudié un échantillon recuit à 750˚C pendant 30 minutes dont la quantité de ma-
tière est 12×1015 atomes/cm2. D’après les résultats précédents nous pouvons supposer qu’étant
donné la taille des nanoparticules, la température et la durée du recuit, l’ordre chimique devrait
être observé.

0 1 2 3 4 5
0.00

0.05

0.10

0.15

0.20

0.25

0.30

 

 

|F
(R

)|

R(A)

0 2 4 6 8 10 12

-0.2

-0.1

0.0

0.1

0.2

 

 

k 
X

(k
)

k (A-1)

0 2 4 6 8 10 12

-0.2

-0.1

0.0

0.1

0.2

 

 

k 
X

(k
)

k (A-1)

0 1 2 3 4 5
0.00

0.05

0.10

0.15

0.20

0.25

0.30

 

 

|F
(R

)|

R (A)

(a) (b)

(d)(c)

FIGURE 4.27 – |F(R)| et kχ(k) expérimentaux ainsi que les fits EXAFS pour l’échantillon recuit
à 750 ˚C pendant 30 minutes (Q = 12× 1015 atomes/cm2).

Seuil Chemin N (exp) N (A1) N (L10) Rexp (Å) σ2 (Å2) ∆E (eV)
Co Co-Co 3.8 5.2 3.4 2.62 5.3 ×10−3 -5.0

Co-Pt 6.5 5.2 6.9 2.64 3.6 ×10−3 -5.0
Pt Pt-Co 6.9 5.4 7.2 2.64 8.3 ×10−3 6.7

Pt-Pt 3.9 5.4 3.6 2.69 0.6 ×10−3 6.7

TABLE 4.5 – Résultats des ajustements des spectres EXAFS (voir figure 4.27 pour l’échantillon
recuit à 750 ˚C pendant 30 minutes (Q = 12×1015 atomes/cm2) au seuil du cobalt et du platine.
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Les ajustements sont visibles sur la figure 4.27. On remarque que l’environnement est plus
riche en Pt au seuil du Co et plus riche en Co au seuil du Pt, le système semble donc favorable
aux liaisons hétéro-atomiques. Sur le tableau 4.5 sont indiqués le nombre de voisins obtenus par
les ajustements (coordinence) ainsi que le nombre de voisins théoriquement attendus dans les
structures A1 et L10 normalisé par rapport au nombre total de voisins obtenu (10.3 au seuil du
Co et 10.8 au seuil du Pt). On remarque que les nombres de voisins obtenus sont toujours com-
pris dans la gamme délimitée par ces deux structures, mais sont toujours très proches de ceux
de la structure L10. La marge d’erreur étant estimée à 10% il est difficile de tirer un paramètre
d’ordre. On peut cependant affirmer que les nanoparticules sont chimiquement ordonnées. Le
nombre total de voisins est 10.3 au seuil du Co et 10.8 au seuil du Pt, a priori pour des clusters
d’une dizaine de nm de diamètre la coordinence devrait être de 11.5 environ. Cette différence
pourrait s’expliquer par une erreur sur le paramètre S2

0. Les valeurs sur le désordre sont égale-
ment dans l’ordre de grandeur des échantillons massifs, ce qui montre la bonne cristallisation
de l’échantillon.

La structure L10 a tout d’abord été étudiée dans le système CuAu [Hirabayashi 1962, Van Tendeloo1986].
L’ordre chimique se met en place par un processus de diffusion volumique, en effet la phase
cristalline L10 est plus stable du point de vue thermodynamique que la phase A1 à température
ambiante (voir diagramme de phase du massif figure 1.1). La transformation d’une phase A1
vers une phase L10 commence d’abord par la nucléation d’une zone ordonnée en cohérence
avec la matrice qui est désordonnée. Une interface est créée entre les deux régions et se propage
dans le matériau via les contraintes qui induisent une réorganisation atomique. Cependant cette
transformation est relativement lente et est à l’origine de la formation de parois d’antiphase par
effet d’accommodation des contraintes [Le Bouar 2000, Le Bouar 2001]. Un autre mécanisme
de transformation désordre / ordre existe, il s’agit de la nucléation de zones ordonnées L10 sur
des défauts [Klemmer 2003]. Si les nanoparticules déposées avant recuit possèdent des zones
d’interface entre particules élémentaires (ce qui est le cas lorsqu’il y a coalescence statique)
alors le recuit conduit à la formation de macles non cohérentes (voir figure 4.26). Le défaut peut
agir comme site de nucléation à une température plus faible. Ainsi l’effet combiné de la haute
température ainsi que des défauts d’interface induit une haute mobilité du front de la zone or-
donnée. La diffusion volumique est augmentée près des zones de défauts d’interface créées par
coalescence et finalement la quantité de nanoparticules ordonnées augmente avec la température
de recuit. Ce mécanisme est en accord avec les travaux de T. J. Klemmer et al. [Klemmer 2003]
et Y. K. Takahashi et al. [Takahashi 2004] sur le système FePt.

Effet de taille sur l’ordre L10

Certains travaux ont montré un effet de taille sur la mise en ordre chimique L10. Ainsi T.
Miyazaki et al. [Miyazaki 2005] ont déterminé par METHR le paramètre d’ordre S de nanopar-
ticules de FePt élaborées par pulvérisation à 600 ˚C. Ces résultats montrent que les particules de
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diamètre supérieur à 3 nm présentent toutes la phase L10, la proportion de particules ordonnées
diminue rapidement avec la taille, ainsi pour des diamètres inférieurs à 2 nm aucune particule
ne présente la phase L10. En calculant l’énergie libre d’une nanoparticule Y. K. Takahashi et al.
[Takahashi 2003] ont montré que la température de transition L10 / A1 diminue avec la taille
à partir de 5 nm, jusqu’à des températures 3 fois plus faibles que la température du massif, il
s’agit de calculs réalisés pour une particule libre. Les effets de la matrice et / ou d’un support ont
ensuite été pris en compte et montrent un effet important dépendant de la nature de la matrice
ou du substrat [Takahashi 2004]. Plus récemment des calculs ont été réalisés par G. Rossi et
al. [Rossi 2008] sur le système CoPt, il apparait clairement un effet de taille sur la température
de transition ordre / désordre comme observé pour FePt. Par exemple pour des clusters de 314
atomes (2.0 nm) la température de transition est de l’ordre de 200 ˚C alors qu’elle est de l’ordre
de 500 ˚C pour des clusters de 1289 atomes (3 nm) et de 825 ˚C dans le massif. Cela signifie
que si le recuit est mené à des températures trop élevées les nanoparticules auront la structure
désordonnée 4. D. Alloyeau et al. [Alloyeau 2007b] ont réalisé des recuits à des températures
plus faibles mais pendant des durées importantes (16h à 500 ˚C) afin d’activer la diffusion des
atomes dans le volume. Les résultats sont concluants et montrent qu’il est possible d’ordonner
des nanoparticules de CoPt de 2 nm par une telle méthode.
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FIGURE 4.28 – (a) Image MET de l’échantillon élaboré à température ambiante et ensuite recuit
à 750 ˚C pendant 30 minutes la quantité de matière déposée étant de 2× 1015 atomes/cm2. (b)
Distribution des diamètres correspondant à l’échantillon de l’image (a). (c) SAED de l’échan-
tillon.

L’échantillon de la figure 4.28 a été recuit à 750 ˚C pendant 30 minutes et illustre cet effet
de taille sur la transition ordre / désordre. Comme le montre la distribution de taille de cet
échantillon, le diamètre moyen est D = 1.6 nm, les nanoparticules les plus grosses ayant un
diamètre inférieur à 4 nm. La diffraction électronique n’indique aucune trace d’ordre chimique,
alors que l’échantillon de la figure 4.18 (nanoparticules de D = 9.4 nm), est ordonné. Ceci

4. La plupart des travaux trouvés dans la littérature montre des résultats obtenus pour des recuits à haute tempé-
rature et une mesure réalisée après refroidissement à température ambiante,
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indique que pour les nanoparticules inférieures à 5 nm la température de transition L10 / A1 est
inférieure à 750 ˚C, il est donc impossible de les ordonner par recuit à 750 ˚C.
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FIGURE 4.29 – Schéma illustrant la température de transition L10 / A1 pour CoPt en fonction
de la taille des nanoparticules. La zone grisée indique la gamme de température et de taille
correspondant à la transition L10 / A1 déterminé par D. Alloyeau et al. [Alloyeau 2007b]. Nous
avons reporté une valeur de F. Tournus et al. [Tournus 2008a], indiquant la présence de na-
noparticules de 3 nm de diamètre chimiquement ordonnée. Nous avons également reporté la
température de transition déterminée par des calculs pour un cuboctaèdre de 1289 atomes (soit
3 nm de diamètre) obtenue par G. Rossi et al. [Rossi 2008]. Les autres valeurs sont obtenues à
partir de nos échantillons. Nous faisons la distinction entre les échantillons mesurés après un
refroidissement à température ambiante (losange) et ceux mesurés en température (rond).

Sur la figure 4.29 nous avons reporté la taille critique de transition ordre / désordre des na-
noparticules de CoPt en schématisant la distribution en taille par une "barre d’erreur" sur les
échantillons où nous observions les pics de surstructure par diffraction électronique. De plus,
nous avons ajouté les résultats de D. Alloyeau et al. [Alloyeau 2007b] montrant une tempéra-
ture de transition L10 / A1 comprise entre 500 et 600 ˚C pour des tailles entre 2 et 3 nm de
diamètre, ainsi que ceux de F. Tournus et al. [Tournus 2008a] et G. Rossi et al. [Rossi 2008].
Nous avons aussi précisé sur cette figure les points expérimentaux correspondant aux mesures
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après une descente de la température de recuit jusqu’à la température ambiante et ceux mesuré
en température. Sur cette figure nous avons tracé une courbe rouge qui pourrait être la limite de
transition A1 / L10 déduits des différentes observations. Cette courbe est bien sûr à confirmer
par d’autres études. Enfin, il faut noter que la descente en température et en particulier la vitesse
de descente peut influencer la structure. Il faut donc préciser et maîtriser tous ces paramètres
lorsqu’on étudie les transitions ordre / désordre à ces échelles de taille. L’idéal étant soit de
travailler en température, soit de tremper le système afin de conserver sa structure.

Il n’y a pas à notre connaissance de résultats expérimentaux pour des tailles inférieures à
2 nm mais on peut supposer que la phase L10 devient non favorable énergétiquement à tempé-
rature ambiante pour des nanoparticules inférieures à quelques dizaines d’atomes car les effets
d’interface deviennent de plus en plus importants lorsque la taille des clusters diminue. Cet effet
pourrait expliquer pourquoi les nanoparticules élaborées à température ambiante sont chimi-
quement désordonnées, en effet si au début de la croissance la structure désordonnée est la plus
stable alors cette structure peut être conservée à des tailles plus importantes bien que la structure
ordonnée soit favorable énergétiquement.

4.3.4 Bilan
Le recuit est à l’origine de plusieurs effets sur la croissance et leur structure :

– La température favorise la diffusion de petites nanoparticules, et donc la coalescence
dynamique.

– Une transition structurale icosaèdre / décaèdre a été identifiée pour une taille de
l’ordre de 2.4 nm, cette transition semble initiée par les phénomènes de coalescence
dynamique.

– Une transition structurale décaèdre /cubique à faces centrées a été identifiée pour
une taille de l’ordre de 3.0 nm et une température de 500 ˚C.

– Le recuit à 630 ˚C permet la mise en ordre chimique L10 ; la microscopie a montré
que les défauts induits par la coalescence sont à l’origine de cette transition.

– La température de formation de la phase L10 est dépendante de la taille. Pour un
recuit à 750 ˚C les nanoparticules de plus de 15 nm sont ordonnées, mais pas celles
inférieures à 5 nm.

4.4 Effet de la composition : Cas de Co25Pt75

Jusqu’ici nous avons étudié la composition Co50Pt50, cette partie traite de certains aspects
de la croissance et de la structure des nanoparticules dont la composition est Co25Pt75 et no-
tamment les différences par rapport à la composition Co50Pt50. D’après le diagramme de phase
(figure 1.1), l’alliage de composition Co25Pt75 possède une structure chimiquement désordon-
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née A1 identique à celle de l’alliage Co50Pt50 pour des températures supérieures à environ 700
˚C, et une structure ordonnée appelée L12 (voir figure 1.2) pour des températures inférieures.
La structure L12 est moins anisotrope du point de vue structural que la phase L10 et possède
des propriétés magnétiques différentes. A titre d’exemple la température de Curie de l’alliage
Co50Pt50 est de l’ordre de 500˚C [Leroux 1989], alors que pour l’alliage Co25Pt75 cette tempé-
rature est de l’ordre de 20˚C [Leroux 1988]. La composition des échantillons a été calibrée en
fixant le flux de Cobalt trois fois inférieur à celui de platine, mais en gardant la même vitesse de
dépôt d’atomes métalliques. Pour une étude détaillée de la croissance des nanoparticules de Co,
Co75Pt25, Co50Pt50, Co25Pt75 et Pt à température ambiante par MET (sur le même dispositif
de croissance que dans cette thèse) le lecteur pourra se reporter au chapitre 3 de la thèse de N.
Bouet [Bouet 2006].

4.4.1 Évolution morphologique en fonction de la composition

D’après la figure 4.30 (a) pour une même quantité de matière déposée, les nanoparticules
de composition Co25Pt75 ont un diamètre plus important que celles dont la composition est
Co50Pt50. De plus, les distributions en taille (non montrées) sont plus larges. La densité de
particules est du même ordre pour les deux compositions : d = 9 × 1012 et d = 10 × 1012

nanoparticules/cm2 pour Co25Pt75 et Co50Pt50 respectivement. Le diamètre des nanoparticules
de Co25Pt75 étant plus grand nous pouvons en conclure que le rapport d’aspect est plus faible
pour cette composition.

2 4 6 8 10 12

2.0

2.5

3.0

3.5
 

 

D
ia

m
èt

re
 (

nm
)

Temps de dépôt (heure)

 Co24Pt76
 Co58Pt42

2 4 6 8 10 12 14

1.0

1.5

2.0

2.5

 

 

D
ia

m
èt

re
 (

nm
)

Temps de dépôt (heure)

 Co25Pt75
 Co50Pt50

(a) (b)

FIGURE 4.30 – Évolution avec le temps de dépôt des diamètres des nanoparticules de com-
position Co25Pt75 et Co50Pt50 élaborées à (a) température ambiante et mesurées par MET
[Bouet 2006] et (b) élaborées à 500 ˚C et mesurées par GISAXS.
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FIGURE 4.31 – (a) Évolution de la densité en fonction de la durée de dépôt à 500˚C pour les
deux compositions. (b) Hauteur en fonction du diamètre des nanoparticules déterminée par
GISAXS pendant la croissance à 500˚C pour les compositions Co24Pt76 et Co58Pt42. La ligne
noire indique le rapport d’aspect égal à 1, c’est-à-dire le cas où les nanoparticules seraient
complètement sphériques sans troncature. (c) Image de microscopie en section transverse de
l’échantillon de composition Co25Pt75 qui montre des nanoparticules ayant un rapport d’aspect
compris entre 0.8 et 0.9.

Des expériences pour une croissance à 500˚C ont été réalisées afin de vérifier si ces effets
morphologiques étaient conservés à plus haute température. Nous avons mesuré non seulement
le diamètre mais aussi la hauteur des nanoparticules par GISAXS. En utilisant la méthode d’ana-
lyse décrite précédemment, nous avons obtenu l’évolution du diamètre et de la hauteur pendant
la croissance. La figure 4.30 (b) montre l’évolution du diamètre moyen des agrégats élaborés à
500 ˚C, pour les compositions Co24Pt76 et Co58Pt42. La même tendance qu’à 60 ˚C est obser-
vée, les nanoparticules de composition Co58Pt42 ont un diamètre plus petit sur toute la gamme
de Q étudiée. Tout comme cela a été décrit pour la composition Co50Pt50, on remarque que
la croissance à 500 ˚C conduit à l’obtention de nanoparticules d’un plus grand diamètre qu’à
température ambiante. Ainsi pour 12 heures de dépôt à 60 ˚C le diamètre des nanoparticules
est identique à celui mesuré après 2 heures de dépôt à 500 ˚C. Concernant l’évolution de la
densité, tout comme pour la composition Co50Pt50, l’allure de la courbe (figure 4.31 (a)) in-
dique un mécanisme de coalescence dynamique au début de la croissance. Pour cette gamme
de diamètre, la figure 4.31 (b, c) montre que les nanoparticules de composition Co25Pt75 ont un
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rapport d’aspect plus faible de 20% en moyenne. Cette différence pourrait être liée à la tendance
à créer des liaisons homo- ou hétéro-métalliques plutôt qu’à créer des liaisons avec le substrat
de carbone amorphe, ce qui a une conséquence directe sur le mouillage des nanoparticules sur
le support. La propension du système CoPt à former des liaisons hétéroatomiques est détermi-
née par les énergies d’interaction de paires. Ces valeurs ont été calculées par D. Paudyal et al.
[Paudyal 2004]. Pour les compositions Co50Pt50 et Co25Pt75, l’énergie d’interaction de paires
vaut 109.42 meV/atome et 96.22 meV/atome respectivement. D’après ces valeurs, le système
Co50Pt50 a une plus grande tendance à former des liaisons métalliques que Co25Pt75, ce qui est
en accord avec le comportement observé expérimentalement. Nous allons maintenant analyser
la structure des nanoparticules pour cette composition, tout en gardant à l’esprit la différence de
rapport hauteur sur diamètre par rapport à la composition équiatomique.

4.4.2 Transition structurale et mise en ordre

Élaboration à 500˚C
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FIGURE 4.32 – Évolution des spectres de diffraction au cours du dépôt, les acquisitions de
spectres ont été réalisées toutes les 30 minutes entre 0 et 9 heures de dépôt.

La figure 4.32 montre l’évolution des spectres de diffraction de l’échantillon de composition
Co25Pt75 au cours du dépôt d’atomes à 500 ˚C. Les pics de diffraction associés à la phase
cubique à faces centrées A1 sont visibles dès les premières étapes du dépôt d’atomes ; pour cet
échantillon, les mesures ont été effectuées jusqu’à des valeurs de q plus importantes que pour
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les autres échantillons. Des simulations ont été réalisées et ajustées aux spectres expérimentaux
obtenus après 3 heures et 9 heures de dépôt. Après une heure de dépôt, le signal diffusé est trop
faible pour ajuster les simulations aux spectres expérimentaux, mais qualitativement la structure
semble de type non cristalline. Pour 3 heures de dépôt le diamètre estimé par GISAXS est de
2.5 nm, le meilleur fit a été réalisé pour une structure relaxée de type cubique à faces centrées
(octaèdre tronqué) de 405 atomes sans ordre chimique (voir figure 4.33 (a)), une entité de 405
atomes représente une nanoparticule d’un diamètre de 2.0 nm environ. Précédemment, nous
avons déterminé la structure des nanoparticules de composition Co50Pt50 élaborées à 500 ˚C,
pour un diamètre de 2.5 nm de diamètre la structure était un mélange d’octaèdres tronqués et
d’icosaèdres de 2.0 nm de diamètre environ (voir figure 4.17 (a)).
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FIGURE 4.33 – Spectres expérimentaux de GIXD et ajustements obtenus pour : (a) 3 heures de
dépôt soit un diamètre estimé de l’ordre de 2.0 nm (Q = 1.5×1015 atomes/cm2), la structure est
du type cubique à faces centrées avec 405 atomes, (b) 9 heures de dépôt, la structure est du type
cubique à faces centrées avec 1289 atomes soit environ 3.0 nm, (Q = 4.5× 1015 atomes/cm2).

Cela montre que les nanoparticules de composition Co25Pt75 possèdent la structure de type
cubique à faces centrées pour des tailles plus faibles que la composition Co50Pt50. Pour un dia-
mètre moyen de 3.3 nm estimé par GISAXS (voir figure 4.30) le spectre de diffraction obtenu
après 9 heures de dépôt est montré sur la figure 4.33 (b). Le meilleur fit a été obtenu pour une
structure d’octaèdres tronqués de 1289 atomes soit environ 3.0 nm de diamètre. La structure
reste donc du type cubique à faces centrées quand la taille augmente ce qui n’est pas surpre-
nant et tout à fait comparable à la structure obtenue pour le même diamètre à la composition
Co50Pt50 (voir figure 4.17 (b)). D’après les calculs de F. Balleto et.al [Balleto 2005] la structure
de clusters de platine pur est icosaédrique aux petites tailles mais transite très rapidement vers
des structures de type octaèdre tronqué (pour des tailles de quelques dizaines d’atomes). Cette
transition s’opère pour des tailles plus élevées pour le nickel et le cuivre (1000 atomes environ),
on peut supposer que c’est le cas également pour le cobalt. Dans une approximation très simple
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on peut supposer que la taille de transition icosaèdre / structure cristalline varie linéairement
avec la composition de l’alliage. Si l’on suit cette approximation, les alliages riches en platine
transiteraient vers les structures cubiques à faces centrées pour des plus petites tailles que les
alliages riches en cobalt, confirmant ainsi nos résultats expérimentaux. Des expériences com-
plémentaires seraient nécessaires pour confirmer cette hypothèse et notamment étudier d’autres
compositions comme Co75Pt25. De plus nous devons tenir compte des effets de mouillage sur la
surface, qui sont plus importants pour la composition riche en platine, les nanoparticules ont une
plus forte interaction avec la surface ce qui pourrait induire une modification du comportement
structural comme c’est le cas par exemple pour les structures épitaxiées qui adopte spontané-
ment des structures cristallines.

Ordre chimique L12

Deux échantillons de composition Co25Pt75 ont été recuits à 650 ˚C pendant 30 minutes.
Le premier échantillon (Q = 2.5 × 1015 atomes/cm2) était composé de nanoparticules d’un
diamètre de 1.5 nm avant recuit. Pour cet échantillon, le recuit a induit une transition de la phase
A1 vers la phase L12. Les images de microscopie en haute résolution mettent en évidence la
mise en ordre L12 sur des nanoparticules d’environ 7 nm de diamètre, en revanche l’ordre chi-
mique n’a pas été observé pour des nanoparticules inférieures à 5 nm de diamètre. Un second
échantillon (Q = 8.0 × 1015 atomes/cm2) également recuit à 650 ˚C a été analysé ; la taille
des nanoparticules avant recuit était de 2.5 nm Après recuit la distribution est centrée sur 9.1
nm. Il apparaît une importante proportion de nanoparticules possédant la structure décaédrique
comme on le voit sur la figure 4.34 (a) ainsi que des structures octaédriques tronquées. Ce type
de structures décaédriques n’avait pas été observé pour les autres compositions dans les mêmes
conditions de recuit. La SAED réalisée sur cet échantillon est caractéristique d’une structure
chimiquement ordonnée L12. Cet échantillon présente donc un ordre chimique, mais il reste dif-
ficile de conclure s’il s’agit des décaèdres, des structures cubiques à faces centrées ou bien des
deux structures qui présentent l’ordre chimique. Le décaèdre n’est pas incompatible avec l’ordre
chimique L12. L’existence de ces structures décaédriques n’a pas été observée pour l’échantillon
de même composition élaboré à 500 ˚C et observé par diffraction des rayons X. En effet la struc-
ture octaédrique tronquée était observée dès les tailles de 2 nm et ensuite stable. Tout comme
pour la composition Co50Pt50 nous supposons que cette différence de structure est liée au mode
de croissance. La coalescence dynamique de nanoparticules de taille proche de 2 nm engendre
la formation de décaèdres de taille importante. La littérature rapporte quelques images de déca-
èdres bimétalliques [Kovács 2004] (nanoparticules de Fe50Pt50), [Rodríguez-López 2004] (na-
noparticules de Au50Pd50), mais peu de résultats sur les transitions ordre / désordre pour la
composition Co25Pt75 sont répertoriés.
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3 nm
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FIGURE 4.34 – Image de HRTEM d’une nanoparticule de structure décaédrique (D ∼= 5.5 nm)
de l’échantillon Co25Pt75 recuit à 650 ˚C (Q = 8.0× 1015 atomes/cm2).

4.4.3 Bilan
– Si l’on compare la composition Co25Pt75 à la composition Co50Pt50, les nanoparti-

cules ont un rapport d’aspect plus faible lié à un diamètre plus grand.
– La croissance en température à 500 ˚C montre que les nanoparticules ont une struc-

ture d’octaèdre tronqué dès 2 nm.
– Sur les échantillons recuit à 650 ˚C pendant 30 minutes, la mise en ordre vers la

phase L12 a été mise en évidence avec la présence importante de nanoparticules
décaédriques.

4.5 Diminution de la température de mise en ordre

4.5.1 Introduction

La structure L10 a été obtenue par recuit de nanoparticules à des températures de l’ordre
de 630 ˚C, or cette température induit une large distribution en taille, une forte augmentation
du diamètre et une diminution de la densité des nanoparticules causées par les phénomènes de
coalescence dynamique, de diffusion de surface et de diminution du nombre de sites de nu-
cléation avec l’augmentation de la température. Afin de pallier ces problèmes, de nombreux
moyens ont été envisagés pour diminuer la température induisant la mise en ordre chimique des
alliages FePt ou CoPt. On peut citer l’addition d’un troisième élément [Platt 2002, Maeda 2002,
Takahashi 2002], le dépôt de monocouches de cobalt et de platine successives [Shima 2003,
Martins 2006], les recuits de films multicouches [Endo 2001, Luo 1995], les dépôts sous haute
pression d’argon [Suzuki 1999], l’irradiation ionique [Ravelosona 2000, Chappert 1998, Abes 2003,
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Abes 2004, Bernas 2003], le dépôt sur des sous-couches à faible énergie de surface [Feng 2006,
Chiang 2006], ou encore la croissance épitaxiale sur MgO [Peng 2006] et CrCu [Xu 2002]. Ces
résultats portent principalement sur des couches minces, et peu d’études traitent de méthodes
visant à diminuer la température de mise en ordre dans les nanoparticules de type FePt ou CoPt.
Parmi l’ensemble de ces moyens mis en œuvre pour diminuer la température de mise en ordre,
les mécanismes physiques mis en jeux consistent à augmenter la diffusion via un transfert éner-
gétique ou via des interfaces ou encore à augmenter le nombre de défauts.

Nous avons envisagé deux moyens pour diminuer la température de recuit permettant d’or-
donner les nanoparticules de Co50Pt50. Les deux méthodes testées sont basées sur le fait que la
transformation A1 / L10 est purement cinétique. En effet la structure à l’équilibre thermodyna-
mique à température ambiante est la structure L10, cette phase doit donc pouvoir être obtenue
en augmentant la cinétique du système, la température étant le moyen le plus évident car elle
permet d’augmenter la mobilité des atomes dans la nanoparticule. La première méthode utilisée
a consisté à irradier les nanoparticules par un faisceau d’ion Gallium, la seconde à ajouter de
l’argent pendant le dépôt de cobalt platine. Dans ces deux méthodes, l’objectif est le même :
augmenter le nombre de défauts structuraux pour augmenter la diffusion atomique. Par le biais
de l’irradiation on s’attend à créer des défauts via l’interaction des ions incidents avec les nano-
particules alors que pour le dopage on cherche à faire diffuser l’argent au sein des nanoparticules
pour créer des défauts.

4.5.2 L’irradiation par des ions Ga+

Dispositif nanoFIB

Afin d’irradier les nanoparticules nous avons utilisé le nanoFIB du Laboratoire de Photo-
nique et Nanostructure réalisé par J. Gierak [Gierak 2005]. Le nanoFIB a été utilisé pour irradier
les nanoparticules sur une large zone, typiquement de l’ordre de 10×10µm2. La caractéristique
principale du dispositif (voir schéma du dispositif figure 4.35) utilisé est sa haute résolution.
En effet dans cet appareil un système permet la focalisation du faisceau de particules à partir
d’un système optique électrostatique. Le faisceau de particules est généré à partir d’une source
d’ions à gallium liquide. Nous avons travaillé avec une énergie de 30 keV. Le système délivre
un courant d’ions de 15 pA. Un générateur fonctionnant à 10MHz permet la réalisation de
réseaux de défauts de motif et période variables avec un temps de déplacement (le temps de
déplacement que met la sonde pour aller d’un défaut au défaut suivant) de l’ordre de 0.1µs
[Hannour 2007]. Pour les travaux présentés ici nous n’avons pas focalisé le faisceau, mais au
contraire de "grandes" surfaces ont été irradiées ( de l’ordre de 10×10µm2). Les doses utilisées
sont comprises entre 1× 1012 ions/cm2 et 1× 1016 ions/cm2.
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FIGURE 4.35 – Schéma du dispositif nanoFIB [Hannour 2005].

Effets dus à l’irradiation des nanoparticules

20nm

(a) (b) (c)

(d) (e) (f)

20nm20nm

20nm20nm20nm

FIGURE 4.36 – Image MET de l’échantillon de Co50Pt50 (Q = 5 × 1015 atomes/cm2) élaboré
à température ambiante irradié à différentes doses : (a) non irradié, (b) 5 × 1013 ions/cm2, (c)
1× 1014 ions/cm2, (d) 5× 1014 ions/cm2, (e) 1× 1015 ions/cm2, (f) 5× 1015 ions/cm2.
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FIGURE 4.37 – Image MET de l’échantillon de Co50Pt50 (Q = 5 × 1015 atomes/cm2) recuit
à 300˚C puis irradié à différentes doses : (a) non irradié, (b) 5 × 1013 ions/cm2, (c) 1 × 1014

ions/cm2, (d) 5× 1014 ions/cm2, (e) 1× 1015 ions/cm2, (f) 5× 1015 ions/cm2.

Les images de microscopie électronique montrent que l’irradiation a des effets sur la forme
et la densité de nanoparticules sur la surface. Les figures 4.36 et 4.37 montrent les images MET
obtenues sur des zones correspondants à différentes doses d’irradiation sur deux échantillons.
L’échantillon de la figure 4.36 est un échantillon élaboré à température ambiante dont la quantité
de matière est de 5 × 1015 atomes/cm2, l’échantillon de la figure 4.37 est identique mais a été
recuit à 300 ˚C. Il résulte une différence de morphologie des nanoparticules avant irradiation
comme déjà observé au chapitre 4. La figure 4.38 montre l’évolution du diamètre moyen et de
la densité de nanoparticules en fonction de la dose d’irradiation, (a) pour l’échantillon non re-
cuit (celui de la figure 4.36) et (b) pour l’échantillon recuit à 300 ˚C (celui de la figure 4.37).
Plusieurs étapes sont identifiées sur cette figure. Ainsi pour l’échantillon élaboré à température
ambiante et ensuite irradié (figure 4.38 (a)) :

– Pour une dose allant de 0 à 1× 1014 ions /cm2, la densité moyenne et le diamètre moyen
n’évoluent pas et restent constants autour de 1.1 × 1013 NPs/cm2 et 1.27 nm respective-
ment. L’irradiation n’a pas d’effet visible sur la morphologie des agrégats.

– Pour une dose allant de 1× 1014 à 1× 1015 ions /cm2, (voir figure 4.36 (b-e)) le diamètre
moyen augmente et la densité diminue. La quantité de matière reste constante, il y a donc
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un phénomène de diffusion des agrégats sur la surface induite par les ions Ga+ suivi d’une
réorganisation. (Coalescence dynamique induite par le faisceau d’ions).

– Pour une dose de 5× 1015 ions/cm2 (voir figure 4.36 (f)), la densité et le diamètre moyen
diminuent, il y a ablation de matière.

– La dose de 1× 1016 ions /cm2 détruit complètement la membrane de carbone servant de
support.
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FIGURE 4.38 – Effet de la dose d’irradiation sur le diamètre et la densité des nanoparticules de
CoPt mesurés par MET (a) pour un échantillon élaboré à température ambiante, (b) pour un
échantillon élaboré à température ambiante et ensuite recuit à 300˚C.

En comparaison par rapport à l’échantillon élaboré à température ambiante, l’échantillon
recuit à 300˚C non irradié présente des agrégats de forme plus ramifiée avec un diamètre plus
important et une densité moins forte. D’après la figure 4.38 :

– Pour une dose allant de 0 à 5× 1014 ions /cm2, la densité moyenne et le diamètre moyen
n’évoluent pas et restent constants autour de 4.7×1012 NPs/cm2 et 1.8 nm respectivement.
L’irradiation n’a pas d’effet visible sur ces paramètres.

– Pour une dose de 1× 1015 ions /cm2, le diamètre moyen augmente et la densité diminue.
La quantité de matière reste constante, il y a donc un phénomène de diffusion des agré-
gats sur la surface induite par les ions Ga+ suivi d’une réorganisation qui conduit à une
diminution du nombre d’agrégats et à une augmentation du diamètre. Cette réorganisation
s’accompagne d’un changement de forme des particules qui deviennent moins ramifiées
et plus "sphériques".

– Pour une dose de 5 × 1015 ions/cm2, la densité et le diamètre moyen diminuent, ce qui
implique que la quantité de matière totale a diminué. Il y a eu ablation de matière. Ce
phénomène d’ablation se traduit par une diminution importante du taux de recouvrement
de la surface.

– La dose de 1× 1016 ions /cm2 détruit complètement la membrane de carbone.
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Pour les faibles doses d’ions, il semble que les ions de Ga+ n’aient pas d’influence sur la
morphologie et l’organisation des agrégats sur le support (diamètre et densité constante) ce qui
n’exclut pas des modifications structurales. À partir d’une certaine dose, l’irradiation par les ions
Ga+ permet d’activer la diffusion des nanoparticules sur la surface, conduisant à la coalescence
dynamique des nanoparticules et donc à une diminution de leur densité et à une augmentation de
leur diamètre. Cette coalescence s’accompagne d’un changement de forme des particules, cette
dose critique dépend de la taille des agrégats. Elle est de 1 × 1014 ions/cm2 pour des agrégats
de 1.3 nm de diamètre et de 1 × 1015 ions /cm2 pour des agrégats de 1.8 nm de diamètre.
Cet effet est similaire à celui observé avec la température. Mais cependant on peut y voir deux
différences :

– L’irradiation par les ions Ga+ et la température peuvent conduire à des structures diffé-
rentes et notamment à la création de défauts dans la nanoparticule ce qui pourrait être un
moyen de diminuer la température de transition vers la phase L10.

– Par la focalisation du nanoFIB il est possible de contrôler la taille et la densité des nano-
particules localement ce qui n’est pas possible avec la température puisque le recuit est
réalisé sur toute la surface de l’échantillon.

Pour des doses de 5 × 1015 quel que soit le diamètre (entre 1.6 et 1.9 nm) il y a ablation de
matière mais la stœchiométrie est conservée, il n’y a donc pas d’ablation préférentielle.

Des clichés de diffraction électronique ont été réalisés sur chaque zone, les résultats (non
présentés ici) montrent une signature caractéristique de la phase A1, sans ordre chimique. L’ir-
radiation n’a donc pas induit d’ordre chimique. Cependant, la création potentielle des défauts
structuraux pourrait permettre d’augmenter la mobilité des atomes de cobalt et de platine lors
d’un recuit, donc favoriser la mise en ordre des nanoparticules. Ainsi des recuits ont été réalisés
sur ces deux échantillons.

Recuit post-irradiation

Les recuits des deux échantillons ont été réalisés à 500 ˚C puis 650 ˚C. Le résultat de ces
recuits est conforme à ceux montrés précédemment dans ce chapitre, à savoir une augmentation
de la taille et de la largeur de distribution en taille des nanoparticules ainsi qu’une diminution de
leur densité, induites par les phénomènes de coalescence dynamique. Des clichés de diffraction
ont été réalisés sur chaque zone de ces échantillons après recuit afin de déterminer s’il y avait
eu un changement de la structure. La figure 4.39 montre un cliché typique de diffraction de
l’échantillon de la figure 4.36 après un recuit de 30 minutes à 500 ˚C sur une zone non irradiée.
Ce cliché comme tous les autres obtenus sur les autres zones est caractéristique de la phase A1.
Même après recuit à 650 ˚C aucune trace d’ordre n’a été observée par diffraction électronique.
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FIGURE 4.39 – Diffraction électronique sur un échantillon irradié par nanoFIB et ensuite recuit
à 500 ˚C.

Cependant comme nous l’avons montré dans le chapitre 4 (partie "effet de taille sur l’ordre
L10"), un effet de taille est à prendre en compte pour les phénomènes de mise en ordre chimique.
Nous avons observé des différences de taille de nanoparticules importantes en fonction de la
dose d’irradiation, ce qui explique qu’après recuit les nanoparticules possèdent des diamètres
différents pour les doses supérieures à 5× 1014 ions /cm2 (voir figure 4.40). Sur cette figure on
observe que l’échantillon irradié à forte dose 5 × 1015 ions /cm2 possède beaucoup (35%) de
nanoparticules de petite taille, c’est-à-dire inférieure à 2.0 nm.
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FIGURE 4.40 – Distribution de taille des nanoparticules mesurée par MET, pour l’échantillon
élaboré à température ambiante et ensuite recuit à 500 ˚C, puis 650 ˚C, pour différentes doses
d’irradiation : (a) non irradié, (b) 1× 1015 ions /cm2, (c) 5× 1015 ions /cm2.

Les travaux de U. Wiedwald et al [Wiedwald 2007] ont montré qu’une irradiation à 350 keV
avec une dose de 1× 1016 ions/cm2 par des ions hélium sur des nanoparticules de FePt permet-
tait de réduire d’environ 100 ˚C la température nécessaire à la mise en ordre. Le mécanisme
proposé est que l’irradiation par des ions hélium produit une accumulation de défauts dans les
nanoparticules qui favorisent la diffusion des atomes, et donc la mise en ordre chimique lors du
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recuit. Des résultats du même ordre ont été obtenus par S. Matsamura et al. [Matsamura 2005] et
C.-H. Lai et al. sur des couches minces de FePt [Lai 2003]. D’autres résultats obtenus par irra-
diation aux ions brome, chrome, gallium et niobium sur des couches minces ordonnées de FePt
montrent une transition structurale de la phase L10 vers la phase A1 dépendant des paramètres
utilisés (dose et énergie des ions) [Hasegawa 2006]. Ces résultats ne sont pas en contradiction
avec les précédents, puisque la transition L10 / A1 est induite par un mouvement des atomes
dans la structure causé par les collisions ions / FePt. On aurait pu supposer que lors d’un recuit
post irradiation la température de mise en ordre aurait diminuée.

Des expériences d’irradiations par des ions hélium (40 keV, 1016 ions/cm2) ont été réalisé
par M. Abes et al. [Abes 2003, Abes 2004] sur des film de CoPt. Les résultats montrent une
modification importante du paramètre d’ordre S en fonction de la dose d’irradiation mais aussi
de la température à laquelle est effectuée cette irradiation. À température ambiante, ce type
d’irradiation désordonne complètement le film mince. Le mécanisme proposé est que les ions
hélium désordonnent l’alliage CoPt par effet ballistique, c’est-à-dire que les collisions des ions
provoquent des déplacements des atomes de Co et de Pt et détruisent l’ordre de l’alliage. Mais
il est également possible que l’apport énergétique des ions (qui peut être vue comme un apport
de température) soit supérieur à la température de transition ordre / désordre.

Des travaux récents [Järvi 2007] menés par calcul de dynamique moléculaire ont montré
que l’irradiation de nanoparticules de platine par des ions xénon pouvait provoquer des transi-
tions structurales, notamment de structures multimaclées de type icosaédriques vers des struc-
tures monocristallines. Le mécanisme proposé est que l’irradiation permet à la nanoparticule
d’atteindre un état quasi-fondu permettant la réorganisation structurale après irradiation. Ces
résultats confirment des travaux expérimentaux [Dmitrieva 2005] menés sur des nanoparticules
de FePt irradiées par des ions hélium.

Des expériences complémentaires seraient nécessaires, en particulier pour différentes tailles
de nanoparticules et énergies d’ions.

4.5.3 Dopage par Ag

Différentes études rapportent des travaux sur des effets de dopage de nanostructures de FePt
ou CoPt par un troisième élément chimique. Le titane a pour effet d’empêcher la formation
de la phase L10 dans les couches minces de CoPt pour des concentrations inférieures à 5%
[Kuo 2000, Liao 2006]. Il semblerait que le titane s’insère dans le réseau de CoPt et induise des
déformations importantes (à cause de la grande taille des atomes de Ti). L’azote peut s’insérer
dans le réseau cristallin de FePt comme l’ont montré des résultats de spectroscopie d’absorption
X. L’azote en raison de son fort coefficient de diffusion augmente la diffusion des atomes mé-
talliques et permet d’obtenir la phase L10 à plus basse température [Dmitrieva 2006]. Le cas du
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cuivre est particulier puisque dans certains travaux il a pour effet de diminuer la température de
mise en ordre chimique [Gibot 2005] et dans d’autres cas aucun effet n’est observé [Sun 2003],
mais il faut tenir compte du fait que le cuivre forme un alliage avec le FePt : la Tulameenite
(FeCuPt2) qui présente également une phase L10, un alliage semblable n’a pas été observé avec
le cobalt platine. Le dopage par l’argent semble un moyen efficace pour obtenir la phase L10 à
basse température pour des couches minces de CoPt [Kitakami 2001] et pour des nanoparticules
de FePt [Kang 2002, Wang 2003, Kang 2003, Iskandar 2006, Seki 2008]. L’idée consiste à dé-
poser de l’argent en faible quantité en même temps que le cobalt et le platine, afin de créer des
nanostructures Co50−0.5xPt50−0.5xAgx où x est le pourcentage d’atomes d’argent relativement
au cobalt et au platine typiquement compris entre 0 et 20%. Nous avons choisi d’essayer de do-
per les nanoparticules de CoPt par des atomes d’argent. D’une part l’argent est un métal qui peut
"facilement" s’évaporer et était donc adaptable au dispositif expérimental, de plus le mécanisme
permettant d’expliquer la diminution de la température de mise en ordre serait lié à la tendance
de l’argent à ségréger du fait de sa faible énergie de surface, augmentant ainsi la quantité de
lacunes dans les nanostructures. En effet des études ont déjà montré la ségrégation de l’Ag dans
des nanoparticules de CoAg [Van Hoof 2005] ou encore de CuAg [Cazayous 2007]. Des résul-
tats intéressants ont été obtenus dans le cas du FePt alors qu’aucun résultat n’a été apporté sur
les nanoparticules de CoPt élaborées par une méthode physique.

Résultats

Deux échantillons avec une quantité de matière égale à 6× 1015 atomes/cm2 ont été élabo-
rés à température ambiante, l’un sans argent et l’autre avec 6% atomique d’argent. Le premier
échantillon (figure 4.41 (a)) est un dépôt de Co50Pt50, la distribution de taille est ajustée par une
loi gaussienne, et indique que le diamètre moyen des nanoparticules est de 2.0 nm avec un écart
type σ = 0.5 nm. Ces résultats sont en bon accord avec ceux obtenus dans la partie élaboration
à température ambiante : (voir tableau 4.1), la densité mesurée est de 4.5 × 1012 agrégats/cm2.
L’échantillon de la figure 4.41 (b) correspond à un dépôt avec la même quantité de matière que
le (a) mais les flux ont été calibrés de façon à déposer 6% d’argent pendant la croissance des na-
noparticules. À première vue, la morphologie est similaire à l’échantillon sans argent, la même
forme ramifiée est observée ce qui indique un stade de coalescence statique. La distribution en
taille est ajustée par une loi gaussienne, nous avons obtenu D = 2.0 nm et σ = 0.6 nm. La
densité est de 3.6× 1012 agrégats/cm2. Ces deux échantillons possèdent des densités, diamètres
de nanoparticules et distribution de taille proches, ce qui indique que l’ajout de 6% d’argent n’a
pas d’effet visible sur la morphologie des nanoparticules de CoPt.
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FIGURE 4.41 – Images MET de nanoparticules de composition moyenne (a) Co50Pt50 et (b)
Co47Pt47Ag6, élaborées à température ambiante. La quantité de matière des deux échantillons
est de 6× 1015 atomes/cm2.

Ces deux échantillons ont ensuite été recuits à 600 ˚C pendant 30 minutes. La figure 4.42
montre les images MET obtenues ainsi que les distributions de taille pour (a) l’échantillon sans
Ag et (b) l’échantillon avec Ag. On remarque que la morphologie des nanoparticules a considé-
rablement évolué après le traitement thermique, comme cela a été décrit dans la partie traitant
du recuit. Pour l’échantillon sans Ag : D = 3.7 nm et σ = 1.1 nm alors que pour l’échan-
tillon dopé : D = 4.1 nm et σ = 1.4.. L’échantillon dopé possède une distribution de taille
plus large et des nanoparticules plus grosses que celui sans argent. La densité de nanoparti-
cules vaut, pour l’échantillon sans Ag : d = 2.3 × 1012NPs/cm2 alors que pour l’échantillon
dopé d = 1.3× 1012NPs/cm2. Bien qu’avant recuit les deux échantillons possédaient une mor-
phologie très semblable, après recuit on observe des différences importantes qui peuvent être
attribuées au dopage par l’argent. Sur les images MET de la figure 4.42 on remarque que les
nanoparticules dopées possèdent une forme plus ronde (donc plus proche de la forme d’équi-
libre), alors que l’échantillon non dopé possèdent des nanoparticules présentant encore quelques
ramifications après recuit.
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FIGURE 4.42 – Images MET de nanoparticules de composition moyenne Co50Pt50 (a) et
Co47Pt47Ag6 (b) après recuit de 30 minutes à 600 ˚C. La quantité de matière des deux échan-
tillons est de 6× 1015 atomes/cm2.

La figure 4.43 montre les SAED obtenues sur ces échantillons : sans Ag (figure 4.43 (a)) et
dopé par 6% d’Ag (figure 4.43 (b)). Le cliché (a) est typique d’une structure cubique à faces cen-
trées chimiquement désordonnée A1, car aucun anneau de surstructure n’est visible. Nous avons
montré précédemment que la phase ordonnée commençait à être observée pour des échantillons
recuits à 650 ˚C de quantité initiale 8 × 1015 atomes/cm2. Les nanoparticules de l’échantillon
non dopé sont donc désordonnées. Il ne s’agit pas d’un effet de taille car nous avions observé
par diffraction des rayons X un ordre chimique pour des nanoparticules de 3.2 nm, mais après
recuit à 630 ˚C de plusieurs heures, il semblerait donc que le recuit n’ait pas été mené suffi-
samment longtemps pour observer l’ordre chimique. En revanche sur le cliché (b) on distingue
des anneaux de surstructure associés à un ordre chimique caractéristique de la phase L10. Nous
pouvons donc conclure que le dépôt simultané d’Ag en faible quantité (ici 6% atomique) a pour
effet d’induire la mise en ordre chimique pour des durées de recuit ou pour une température plus
faibles que sans argent.
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a) b)

FIGURE 4.43 – Diffractions électroniques d’une assemblée de nanoparticules de composition
moyenne Co50Pt50 (a) et Co47Pt47Ag6 (b) après recuit de 30 minutes à 600 ˚C. La quantité de
matière des deux échantillons est de 6× 1015 atomes/cm2. Les flèches blanches pointent sur les
anneaux de surstructure.

Discussion

Par opposition aux couches minces peu de travaux ont été publiés sur le dopage par l’ar-
gent de nanoparticules de FePt ou CoPt. La plupart des travaux rapportent le dopage de nano-
particules de FePt élaborées par une méthode chimique [Kang 2002, Wang 2003, Kang 2003,
Iskandar 2006] pour un dopage en argent d’environ 10%. Les résultats obtenus sur ces nano-
particules montrent une diminution de l’ordre de 100 ˚C de la température de mise en ordre
chimique pour des nanoparticules d’un diamètre de l’ordre 4 nm. Récemment T. O. Seki et al.
[Seki 2008] ont montré une augmentation du degré de mise en ordre pour des nanoparticules
de FePt dopées à l’argent élaborées par co-pulvérisation (pour un diamètre des nanoparticules
d’environ 6 nm et un dopage de 10% en argent). À notre connaissance nous n’avons pas trouvé
de publications traitant de nanoparticules de CoPt dopées par l’argent. Cependant nos résultats
préliminaires montrent que la température de mise en ordre chimique a été diminuée d’au moins
50 ˚C pour l’échantillon dopé par 6% d’argent, ce qui est en accord avec les résultats obtenus
pour les nanoparticules de FePt pour des tailles comparables. Les travaux de O. Kitakami et al.
[Kitakami 2001] sur des couches minces de CoPt ont montré que le paramètre de maille des
couches minces de CoPt dopée à l’argent augmente linéairement avec le pourcentage d’argent,
ce qui est en accord avec la formation d’une solution solide, l’argent étant en substitution ou
en insertion dans le réseau cristallin formé par le CoPt. Ces résultats montrent qu’avec la tem-
pérature de recuit, le paramètre de maille diminue considérablement pour des températures de
l’ordre de 400 ˚C, atteignant la valeur du paramètre de maille de l’alliage CoPt après un recuit
à 500 ˚C. Un mécanisme probable pour expliquer cette diminution du paramètre de maille est
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que l’argent aurait tendance à sortir de la maille probablement pour aller en surface, cette ségré-
gation étant permise par la température. Cette diffusion au sein de la couche mince aurait pour
conséquence de favoriser la formation de lacunes, augmentant ainsi le coefficient de diffusion
des atomes (de cobalt et de platine) dans le volume (effet Kirkendal). La ségrégation de l’argent
en surface de l’alliage CoPt n’est pas surprenante puisque l’énergie de surface de l’argent (Es
= 1.25 J/m2) est plus faible que celle du cobalt (Es = 1.55 J/m2) et du platine (Es = 1.48 J/m2)
[Tyson 1977, Boer 1988, Vitos 1998]. De plus le diamètre des atomes d’argent (1.44 Å) est su-
périeur à celui du platine 1.39 Å et du cobalt 1.26 Å, ce qui va également dans le sens d’une
ségrégation des atomes d’argent. Bien que nous ayons montré l’importance de l’effet de taille
des particules dans les processus de mise en ordre chimique, ici les distributions de taille sont
proches pour les deux échantillons et la taille maximum des nanoparticules est de 9 nm environ
pour les deux échantillons ce qui montre que nous pouvons rejeter l’hypothèse d’un simple effet
de taille pour expliquer la mise en ordre à plus basse température dans l’échantillon dopé par
l’argent. On peut donc conclure que l’ordre à bien été induit par le dopage d’argent et la création
de défauts de type lacunaire, qui ont pour conséquence d’augmenter la diffusion atomique. Des
expériences supplémentaires seraient nécessaires pour valider ce modèle. Il serait notamment
intéressant de localiser la position des atomes d’argent dans la maille cristallographique, par la
technique EXAFS par exemple, et de suivre l’évolution de cette position au cours du recuit, afin
d’observer directement la ségrégation de l’argent avec la température. D’autre part une étude en
fonction du pourcentage d’atome d’Ag serait nécessaire.

4.5.4 Bilan
Nous avons essayé de diminuer la température de mise en ordre chimique par deux
moyens : le dopage des nanoparticules par des atomes d’argent, et l’irradiation des
nanoparticules par des ions gallium.

– L’irradiation des nanoparticules par les ions Gallium ne nous a pas permis d’induire
d’ordre chimique après un recuit de 30 minutes à 650 ˚C.

– Le dopage par l’argent montre des résultats prometteurs puisque la température de
mise en ordre chimique a été diminuée de 50 ˚C environ pour un dopage à 6%. Un
modèle permettant d’expliquer cette diminution de la température de mise en ordre
est que l’argent en ségrégant augmente la densité de défauts structuraux au sein des
nanoparticules ce qui a pour conséquence d’augmenter la diffusion atomique dans
le volume et donc d’accélérer la mise en ordre chimique.

4.6 Conclusion

Au cours de ce chapitre nous avons montré que la structure des nanoparticules de Co50Pt50

dépendant de nombreux paramètres :
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– La température : la thermodynamique prédit une structure L10 pour les nanoparticules ou
les alliages massifs de CoPt à basse température et une structure A1 à haute température.
La température de transition ordre/désordre dépendant de la taille et diminue continuelle-
ment du massif (800 ˚C) jusqu’au nanoparticules (200 ˚C pour 200 atomes) [Rossi 2008].
Mais les nanoparticules élaborées expérimentalement à des températures et tailles corres-
pondant à la phase L10 d’après ces conditions thermodynamiques sont toujours dans une
phase A1. Cependant à l’aide de recuits à des températures de l’ordre de 650 ˚C nous
sommes parvenus à obtenir la phase L10 [Penuelas 2008a], car la température permet
d’augmenter la diffusion des atomes dans la nanoparticule et donc d’atteindre l’équilibre
thermodynamique. Nous avons également observé que la formation de défauts créés par
la coalescence permet d’augmenter la diffusion et donc d’accélérer la mise en ordre chi-
mique.

– La taille : non seulement elle peut influencer la température de transition ordre / désordre
mais en plus elle influence la structure des nanoparticules qui peuvent être multimaclées
(icosaèdre, décaèdre) ou cubique à faces centrées (octaèdre tronqué). Des transitions
structurales ont été mises en évidence dans les nanoparticules de CoPt mais dépendent
fortement des conditions de mise en température (pendant ou après le dépôt).

– Le mode de croissance : deux modes de croissances principaux ont été identifiés, la crois-
sance atome par atome et la croissance par coalescence dynamique. Cette dernière per-
mettant d’obtenir des structures telles que le décaèdre [Penuelas 2008b].

– Effet d’environnement : nous avons remarqué que les nanoparticules remises à l’air pos-
sèdent une structure composée d’un mélange d’icosaèdres et de cubiques à faces centrées
alors que les particules étudiées sous ultravide sont majoritairement icosaédriques (à tem-
pérature ambiante et D = 2.0 nm). Il semblerait donc que le contact de l’air puisse induire
des transitions structurales. Cet effet est maîtrisé par la protection par une couche d’alu-
mine.

– Effet de l’irradiation : les effets de l’irradiation n’ont pas mis en évidence comme souhaité
un abaissement de la température de mise en ordre chimique, mais des travaux supplé-
mentaires sont nécessaires, pour étudier ces effets sur une plus grande gamme de taille.

– Effet du dopage par l’argent : Nous avons montré que les nanoparticules dopées par 6%
d’argent peuvent être ordonnées chimiquement à plus basse température que les nano-
particules sans argent. Nous supposons qu’une accumulation de défauts lacunaires causés
par la ségrégation de l’argent est à l’origine de cet effet.
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Ces travaux ont été réalisés à l’aide de deux techniques principalement : la microscopie
électronique en transmission et la diffusion des rayons X. Ces deux outils permettent d’étudier à
la fois les processus de croissance (MET et GISAXS) et la structure (HRMET, SAED et GIXD)
des nanoparticules avec une bonne complémentarité. D’autres techniques permettant d’apporter
des informations complémentaires ont été utilisées ponctuellement comme l’EXAFS et l’XPS.

Finalement nous avons montré qu’il est possible d’élaborer une grande variété de struc-
tures de nanoparticules de CoPt dépendantes des conditions d’élaboration utilisées. Le chapitre
suivant traite des liens existants entre les propriétés magnétiques et la structure de telles nano-
particules.

133



CHAPITRE 4. CROISSANCE ET STRUCTURE

134



Chapitre 5

Corrélations structure / magnétisme
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5.1 Introduction

Nous avons montré dans le chapitre précédent que la taille, l’environnement, la tempéra-
ture et le mode de croissance avaient une influence sur les comportements morphologiques et
structuraux des nanoparticules. Tous ces paramètres auront par voie de conséquence un effet
sur les propriétés magnétiques de tels systèmes. En effet, lorsqu’on réduit les dimensions d’une
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structure, les propriétés diffèrent de celles du massif. Par exemple, le ferromagnétique a été ob-
servé dans des nanoparticules d’or enrobées de thiols [Crespo 2004]. Mais en plus d’un effet
de taille, de nombreuses études montrent que l’environnement des atomes magnétiques que ce
soit dans des couches minces ou pour des nanoparticules [Favre 2004] a aussi une importance.
Nous avons au cours de ce travail essayé de comprendre l’effet de certains paramètres afin d’ap-
porter quelques hypothèses sur les mécanismes liant magnétisme, taille, environnement. Les
techniques utilisées pour le magnétisme ont été le dichroïsme magnétique circulaire des rayons
X (XMCD) et la magnétométrie SQUID.

Après une introduction sur le magnétisme des nanoparticules et la présentation des tech-
niques expérimentales, nous présentons des résultats obtenus pour des échantillons massifs, ce
qui permet par comparaison aux autres travaux de valider la procédure expérimentale et la mé-
thode d’analyse des données en XMCD. Les effets de taille, de composition, de température sur
des nanoparticules alliées seront abordés. Enfin des résultats sur des nanoparticules élaborées
par dépôts successifs permettront de montrer quelques effets sur des systèmes cœur / coquille.

5.1.1 Quelques comportements magnétiques à l’échelle macroscopique

Dans cette partie quelques notions de base du magnétisme sont présentées, pour des infor-
mations plus complètes on peut lire les références suivantes : [Kittel 1986, Trémolet 1999].

À l’état libre, nous disons qu’un atome est magnétique s’il est porteur d’un moment ma-
gnétique permanent représenté par un vecteur de module constant. Toute substance matérielle
est formée d’un ensemble d’atomes qui peuvent être soit non magnétiques soit magnétiques ;
dans ce dernier cas, la direction et parfois le module du moment magnétique peuvent dépendre
de l’environnement particulier de chaque atome (nature et position des atomes voisins, tempéra-
ture, champs magnétiques appliqués) [Trémolet 1999]. Il est possible de définir l’aimantationM
d’un système comme le moment magnétique par unité de volume [Kittel 1949]. Si ce système
est soumis à un champ extérieur H alors on peut définir sa susceptibilité magnétique par :

χ =
dM

dH
(5.1)

La variation de la susceptibilité magnétique en fonction de la température et/ou du champ ap-
pliqué permet de classifier les matériaux suivant leur comportement magnétique.

On distingue différents types de comportement magnétique, les principaux que nous allons
décrire rapidement sont le diamagnétisme, le paramagnétisme et le ferromagnétisme.
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Diamagnétisme et paramagnétisme

Les matériaux composés d’atomes non magnétiques sont qualifiés de diamagnétiques. Lors-
qu’un champ magnétique est appliqué sur ce type de matériau il en résulte une très faible ai-
mantation M opposée au champ H (voir figure 5.1 (a)). Dans les matériaux diamagnétiques χ
est négatif et pratiquement constant et indépendant du champ appliqué. Certains métaux comme
l’argent sont diamagnétiques. L’ordre de grandeur de χ est de 10−6 ce qui est très faible com-
paré à certains métaux où la susceptibilité est de l’ordre de 106. Le silicium par exemple que
nous avons utilisé comme substrat est diamagnétique et sa susceptibilité magnétique χ vaut
3.4× 10−6 (χ est sans dimension).

M
H

T

χ(a) (b)

FIGURE 5.1 – (a) Variation sous champ magnétique de l’aimantation et (b) variation de la
susceptibité magnétique avec la température pour un matériau diamagnétique.

(a) (b) (c)

FIGURE 5.2 – Paramagnétisme des atomes libres (a) représentation des spins, (b) variation
de l’aimantation en fonction du champ appliqué pour différentes températures, (c) variation
thermique de la susceptibilité magnétique.

Le paramagnétisme est un comportement classique des métaux de transition et des terres
rares. Le paramagnétisme est observé dans le cas d’un ensemble d’atomes ou de molécules,
possédant des moments magnétiques qui sont orientés aléatoirement les uns par rapport aux
autres (figure 5.2 (a)). Un champ magnétique appliqué tend à orienter les moments magnétiques
dans le sens du champ, qui induit une augmentation de l’aimantation (figure 5.2 (b)), mais plus
la température est élevée plus l’aimantation est faible, cela traduit l’importance de l’agitation
thermique. La variation de la susceptibilité χ avec la température est représentée sur la figure
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5.2 (c), on remarque que la susceptibilité est toujours positive (généralement de l’ordre de 10−3

à 10−5 à température ambiante) et que la variation de l’inverse de χ augmente linéairement avec
la température : c’est la loi de Curie. Le platine est paramagnétique et, à température ambiante :
χ = 2.78× 10−4.

Ferromagnétisme

Certains matériaux présentent un ordre magnétique spontané, c’est à dire que les moments
magnétiques ont tendance à s’orienter dans un certain sens sans l’intervention d’un champ ma-
gnétique extérieur. On distingue plusieurs types d’ordre, les plus connus sont :

– le ferromagnétisme : les moments magnétiques sont orientés dans le même sens (voir
figure 5.3 (a)).

– l’antiferromagnétisme : les moments magnétiques voisins sont orientés dans des sens
opposés.

– le ferrimagnétisme : cas particulier de l’antiferromagnétisme où les moments magnétiques
opposés n’ont pas la même norme.

(a) (b) (d)(c)

FIGURE 5.3 – Ferromagnétisme : (a) réseau de spins, (b) Évolution de l’aimantation sous champ
pour différentes températures (avec T1 < T2 < T3 < T4), (c) variation de la susceptibilité avec
la température, (d) variation de l’aimantation sous champ nul avec la température.

Les moments magnétiques des atomes ferromagnétiques sont couplés par une interaction
dite d’échange positive (interaction électrostatique) qui à tendance à aligner les moments ma-
gnétiques les uns par rapports aux autres (voir figure 5.3 (a)). Tout se passe comme si un champ
magnétique appelé champ moléculaire, alignait les moments. À haute température l’agitation
thermique conduit à une susceptibilité similaire à celle d’un matériau paramagnétique (figure
5.3 (c)) : c’est la loi de Curie-Weiss. Pour un matériau ferromagnétique il peut exister une ai-
mantation spontanée non nulle en champ nul en dessous d’une température dite de Curie (Tc),
dans ces conditions les interactions magnétiques dominent l’agitation thermique. Cependant à
basse température et sous un champ nul l’aimantation d’un ferromagnétique peut être nulle.
Pour comprendre cela il faut tenir compte du fait que le matériau est en réalité divisé en do-
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maines magnétiques appelés domaines de Weiss, chaque domaine étant aimanté. L’aimantation
locale de ces domaines peut conduire à une aimantation totale nulle si les aimantations de ces
domaines s’annulent (c’est le point de départ de la courbe d’aimantation représentée sur la fi-
gure 5.4). Le cobalt est ferromagnétique, sa température de Curie est de 1388 ˚K, les oxydes de
cobalt sont antiferromagnétiques à basse température.

Si l’on fait varier continument le champ H entre deux valeurs extrêmes permettant d’at-
teindre la saturation magnétique du matériau (aimantation maximum noté MS) alors l’aiman-
tation décrit un cycle d’hystérésis. La courbe d’aimantation de la figure 5.4 montre plusieurs
points caractéristiques. Sous un champ nul, nous avons vu que le matériau peut posséder ou non
une aimantation en fonction de son histoire magnétique, dans le cas où le matériau a été saturé,
l’aimantation sous champ nul est appelée aimantation rémanente (MR). On remarque que pour
une valeur particulière du champ appliqué appelé champ coercitif (HC) l’aimantation est nulle.
Cette courbe d’aimantation fournit les informations essentielles d’un matériau ferromagnétique.

M

H

Mr

Hc

Ms

FIGURE 5.4 – Courbe d’aimantation d’un matériau ferromagnétique.

5.1.2 Énergie d’anisotropie magnétique

Dans un matériau ferromagnétique, l’ordre magnétique a pour origine l’énergie d’échange
qui favorise l’alignement des spins voisins. Cette énergie est de nature électrostatique, elle est
très intense dans le cas des interactions entre les moments proches voisins, mais s’atténue très
vite avec la distance. D’autre part, il existe une autre énergie, beaucoup plus faible, qui tend
à orienter la direction des spins avec des directions particulières. Ces dernières sont nommées
directions de facile aimantation, leurs origines peuvent être multiples : liées au réseau cristallin,
à la forme des particules, à la surface, ou aux contraintes [Chikazumi 1964]. Nous entendons
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par anisotropie magnétique, la dépendance de l’énergie interne d’un système vis-à-vis de la
direction de son aimantation, relativement à ses axes de facile aimantation, un terme d’énergie
de ce type est appelé énergie d’anisotropie magnétique.

Energie d’anisotropie magnétocristalline

Pour des monocristaux de Fe ou de Co, l’aimantation est plus facile à saturer si l’on applique
un champ magnétique le long de certaines directions cristallographiques. Si l’on considère un
monocristal de cobalt (hexagonal compact) de forme sphérique, les courbes d’aimantation obte-
nues en fonction du champ appliqué, sont très différentes suivant les différentes directions cris-
tallographiques. Par exemple pour un champ appliqué parallèle à l’axe 6 du cristal, un champ de
100 Oe suffit pour atteindre l’aimantation à saturationMS , en revanche pour un champ appliqué
perpendiculairement à cet axe, 2000 Oe sont nécessaires pour atteindre MS [Legrand 2001].
Cela prouve que, dans un cristal, l’aimantation est orientée de manière préférentielle suivant
certaines directions appelées directions de facile aimantation [Herpin 1968].
L’une des origines de l’énergie d’anisotropie magnétocristalline est le recouvrement des dis-
tributions électroniques autour d’ions voisins : le couplage spin-orbite brisant la sphéricité des
orbitales et l’énergie du système changent lors de la rotation des spins par rapport aux axes
cristallographiques. En 1989 P. Bruno présenta, dans une approche en théorie des perturba-
tions (dans le cadre de métaux 3d sous forme de couches minces), la première relation linéaire
entre d’une part l’énergie d’anisotropie magnétocristalline MAE, et d’autre part les paramètres
physiques pertinents qui gouvernent cette quantité (anisotropie du moment magnétique orbital,
couplage spin-orbite ξ) [Bruno 1989, Bruno 1993].

MAE ∝ −ξ(m⊥orb −m
‖
orb) (5.2)

Où m⊥orb représente le moment magnétique orbital mesuré perpendiculairement à l’axe de
facile aimantation et m‖orb parallèlement à cet axe. Cette relation montre directement le lien
existant entre l’anisotropie magnétocristalline et l’anisotropie du moment orbital. Les valeurs
du moment magnétique orbital sont typiquement dans la gamme 0.1 - 0.3 µB , la technique
XMCD 1 est la seule permettant une mesure assez précise de morb et donc d’obtenir des valeurs
fiables de la MAE. Ainsi, à l’aide des techniques XMCD, la dépendance de l’anisotropie magné-
tocristalline avec l’anisotropie du moment magnétique orbital a été prouvée expérimentalement
pour des couches minces de Co [Weller 1995].

Anisotropie magnétostatique ou de forme

Une anisotropie magnétique de forme peut-être induite si la forme de la particule s’écarte
d’une forme sphérique. La discontinuité de l’aimantation à la surface de la particule créé un

1. La technique XMCD est présentée dans la partie "Techniques expérimentales" de ce chapitre.
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champ démagnétisantHd, une énergie magnétostatique est associée à ce champ. L’énergie d’ani-
sotropie de forme est nulle dans le cas d’une sphère mais prend des valeurs notables dès qu’il
y a aplatissement de la particule [Legrand 2001]. La contribution de l’énergie d’anisotropie de
forme peut être dans certains cas comparable ou d’un ordre de grandeur supérieur à l’anisotropie
magnétocristalline, comme l’a montré R. Sappey [Sappey 1997b] dans le cas de particules de
Fe.

Anisotropie de surface

La surface joue un rôle primordial pour les propriétés des petites particules à cause du grand
nombre d’atomes situés en surface. Cette importance de la surface se retrouve dans un terme
d’énergie d’anisotropie de surface qui intervient dans le bilan de l’énergie interne d’une par-
ticule. Le premier effet qui contribue à cette anisotropie vient du fait que la surface est une
frontière séparant deux milieux, la particule et l’extérieur de la particule, il existe donc une
discontinuité pour les interactions magnétiques. La surface intervient dans un terme d’énergie
superficielle, qui prend une forme simple pour une symétrie cubique, elle s’exprime par unité
de surface de la manière suivante :

Esurface = KScos
2θ (5.3)

Où θ est l’angle entre le vecteur aimantationM et la perpendiculaire à la surface de l’échantillon.
KS est la constante d’anisotropie de surface. Si KS est positive l’aimantation a tendance à
s’orienter dans un plan tangent à la surface, et si KS est négative l’aimantation a tendance à
s’orienter perpendiculairement à la surface [Dormann 1981].

Anisotropie magnétoélastique

Une particule magnétique aimantée subit des contraintes dans la direction de l’aimantation
due à la magnétostriction. De manière générale, la présence d’une surface magnétique entraîne
l’existence d’un autre type d’anisotropie. À cause des effets de magnétostriction, la surface su-
bit des contraintes du fait même de l’existence de l’aimantation. Ces contraintes sont dirigées
suivant le vecteur aimantation M . Mais l’énergie intervenant dans ces phénomènes est généra-
lement faible et peut être négligée. Cependant la surface peut subir des contraintes extérieures,
l’énergie magnétoélastique peut alors être nettement plus grande et devenir significative par
rapport à l’énergie magnétocristalline, par exemple, dans le cas de nanoparticules épitaxiées
incluses dans une matrice solide en couche mince sur un substrat [Dormann 1977].

Anisotropie résultante

Pour une particule d’un matériau donné, l’énergie d’anisotropie résultante est la somme des
différentes énergies d’anisotropie magnétocristalline, de forme, de surface et magnétoélastique.
Le poids des différentes contributions peut être très variable d’un système de nanoparticules
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à l’autre. Dans le cas d’une forme ellipsoïdale, les anisotropies de forme et de surface sont
uniaxiales et de même axe mais l’anisotropie de surface peut être négative. Si la symétrie cris-
talline est cubique, l’énergie d’anisotropie totale dépend de l’orientation de l’axe de l’ellipsoïde
par rapport aux axes cristallins. Dès que la forme d’une particule s’éloigne de la sphéricité de
10 %, l’anisotropie de forme joue un rôle majeur puisqu’elle devient de l’ordre de grandeur de
l’anisotropie magnétocristalline. Pour ce qui est de l’anisotropie magnétoélastique, elle est assez
faible comparée à l’anisotropie magnétocristalline et de forme.

5.1.3 Effet de taille dans les nanostructures magnétiques

Domaines magnétiques

Les domaines de Weiss sont les plus petits domaines microscopiques continus d’un ma-
tériau ferromagnétique contenant une aimantation homogène, c’est à dire pour laquelle tous
les spins sont orientés dans une direction donnée. À l’intérieur d’un échantillon, même mono-
cristallin, plusieurs domaines de Weiss, de directions d’aimantation différentes, se juxtaposent
généralement. Deux énergies magnétiques sont à l’origine de la formation de ces domaines. La
première, l’énergie d’échange (à l’origine du ferromagnétisme), favorise une orientation paral-
lèle des spins. La seconde, l’énergie magnétostatique (interaction dipolaire entre spins), incite
les spins à suivre les lignes de champs d’induction bouclées au sein de l’échantillon et tend à
former des régions de directions d’aimantation différentes [Micha 2002]. Ces domaines ainsi
formés sont séparés par des parois de Bloch à l’intérieur desquelles les orientations de spin
tournent progressivement, ce qui permet d’accommoder la discontinuité d’orientation magné-
tique d’un domaine à l’autre. Deux longueurs permettent de caractériser la compétition entre ces
deux énergies : la distance de renversement (qui correspond à la largeur d’une paroi de Bloch)
δ0 et la longueur d’échange lech. La longueur d’échange représente la longueur en dessous de
laquelle les interactions d’échange entre les moments atomiques dominent les effets du champ
démagnétisant. Les spins du matériau ferromagnétique restent parallèles entre eux jusqu’à cette
longueur caractéristique. Le paramètre de largeur d’une paroi de domaine δ0 représente la dis-
tance selon laquelle les variations de l’orientation des spins sont corrélées. La largeur d’une
paroi est déterminée par la compétition entre l’énergie d’échange, qui tend à imposer des spins
parallèles (ce qui favorise les parois de domaines larges), et l’énergie d’anisotropie, qui tend
à aligner les spins selon les axes faciles du matériau (ce qui favorise les parois de domaines
étroites) [Portemont 2006]. Pour le fer et le cobalt pur, le diamètre théorique au dessus duquel
une nanoparticule ne sera plus monodomaine est supérieur à 15 nm [Morrish 1965]. On suppo-
sera donc toujours, vu les tailles évaluées dans le chapitre précédent, que les nanoparticules qui
font l’objet de cette thèse sont monodomaines.
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Modèle de Stoner-Wohlfarth

Le modèle de Stoner-Wohlfarth permet de modéliser le retournement de l’aimantation dans
les particules monodomaines ferromagnétiques.

θ

α

M

H

z

FIGURE 5.5 – Schéma montrant la géométrie du modèle de Stoner-Wohlfarth.

Ce modèle repose sur plusieurs hypothèses :
– La température est supposée nulle.
– La particule est un ellipsoïde de révolution.
– Le grand axe de l’ellipsoïde coïncide avec une direction de facile aimantation.
– L’aimantation est homogène, son retournement aussi. On considère le moment de la par-

ticule comme un macrospin.
– L’anisotropie est de nature volumique, on néglige l’anisotropie de surface.
Les énergies mises en jeu lors du retournement de l’aimantation de la particule sont :
– l’énergie d’anisotropie magnétique de type uniaxiale Eanisotropie telle que Eanisotropie =
Kusin

2θ, oùKu est la constante d’anisotropie uniaxiale de la particules, et θ l’angle entre
l’aimantation de la particule et son axe d’anisotropie.

– l’énergie Zeeman, EZeeman qui s’exprime par : EZeeman = −HMscos(α−θ) où Ms est
l’aimantation spontanée de la particule et α l’angle entre l’axe d’anisotropie et le champ
magnétique appliqué H .

L’énergie totale de la particule s’écrit donc :
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E = Eanisotropie + EZeeman (5.4)

= Kusin
2θ −HMScos(α− θ) (5.5)

On peut réécrire cette équation avec les coordonnées réduites e = E/Ku et h = HMs/2Ku =
H/Ha ou Ha représente le champ d’anisotropie de la particule et vaut 2Ku/MS . Après calcul
on obtient :

M = Mscos(α− θ) (5.6)

m = M/Ms = cos(α− θ) (5.7)

Pour un champ magnétique donné, on peut alors déterminer analytiquement les positions
d’équilibre de l’aimantation et tracer les cycles d’hystérésis d’une particule uniaxiale pour dif-
férentes directions du champ magnétique appliqué (représentées par l’angle α) (figure 5.6).

FIGURE 5.6 – Cycles d’hystérésis obtenus avec le modèle de Stoner-Wohlfarth pour : (a) une
particule monodomaine d’anisotropie uniaxiale pour différentes directions du champ magné-
tique appliqué (représentées par l’angle α = 0, 20, 45, 70 et 90˚) ; (b) une assemblée de parti-
cules uniaxiales indépendantes, dont les axes d’anisotropie sont distribués aléatoirement dans
tout l’espace. (Figure issue de la thèse de C. Portemont [Portemont 2006].)

Ce modèle s’applique dans le cas de particules isolées indépendante les unes des autres,
dans ce cas les mesures réalisées sur une assemblée de nanoparticules homogène fournissent
une information qui permet de remonter aux propriétés magnétiques de l’objet individuel. Mais
il peut exister des interactions magnétiques entre nanoparticules qui modifie leur comportement
magnétique, c’est notamment le cas de l’interaction dipolaire. Cette interaction inter-particule
décroit suivant 1/Λ3, où Λ est la distance interparticule. Lorsque cette interaction est dominante,
le retournement de l’aimantation est un phénomène collectif, qui peut être caractérisé par une
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augmentation du rapport MR/MS jusqu’à des valeurs supérieures à 0.5. Qualitativement on
considère généralement que le couplage dipolaire inter-particule est relativement faible dès que
les particules sont espacées de plus de deux fois leur diamètre [Dormann 1981].

Superparamagnétisme

Le comportement magnétique d’une particule ferromagnétique nanométrique monodomaine
dépend du rapport entre l’énergie d’anisotropie KeffV , somme des énergies d’anisotropie pré-
sentées ci dessus, et l’énergie thermique kBT où Keff est la constante d’anisotropie effective
obtenue en divisant l’énergie d’anisotropie par le volume de la nanoparticule. Si kBT > KeffV ,
l’aimantation de la particule peut tourner librement en réponse aux variations de H et de T . Ce
régime de fluctuations magnétiques est appelé superparamagnétisme. Il correspond à un para-
magnétisme d’un spin géant, somme de tous les spins parallèles contenus dans la nanoparticule.
L’anisotropie de la particule constitue une barrière d’énergie δE = KeffV séparant deux états
d’orientations possibles du moment, donnés par les deux directions de l’axe de facile aimanta-
tion. Le temps caractéristique du passage d’un minimum d’énergie à l’autre s’exprime par une
loi d’Arrhenius.

τ = τ0exp

(
KeffV

kBT

)
(5.8)

où τ0 est le temps caractéristique d’essai compris entre 10−13 et 10−9 s. Suivant le temps carac-
téristique de la mesure expérimentale τmes, comparé à τ , deux situations sont possibles :

– Si τmes > τ , la direction des moments fluctue au cours de la mesure et le comportement
haute température de l’aimantation est superparamagnétique.

– Si τmes < τ , l’aimantation reste fixée pendant la mesure et les moments semblent bloqués
(comportement basse température).

On définit pour un temps de mesure donné, la température de blocage comme la température
limite entre ces deux situations :

TB =
KeffV

kB ln(τmes/τ)
(5.9)

TB est d’autant plus grand que le volume de la particule ou que l’anisotropie magnétique sont
grands et que le temps caractéristique est court. L’expression de TB ci-dessus est valable dans le
cas simple d’une rotation uniforme des moments sans interaction. Les températures de blocage
de particules de Fe et de Co de 3 nm de rayon sont accessibles par des mesures d’aimantation
au SQUID (voir partie Technique expérimentales de ce chapitre).

Moment magnétique atomique

On s’intéresse dans cette partie bibliographique à l’évolution du moment magnétiquemtotal

et de ses composantes orbitale et de spin (respectivement morb et mspin) quand la taille des
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objets ferromagnétiques se réduit. Les travaux de l’équipe de W. A. de Heer sur des clusters
libres ont montré l’importance de l’effet de taille sur le moment magnétique total, comme illustré
sur la figure 5.7(a). Comparé au matériau massif, on observe que le moment magnétique par
atome dans le cas de nanoparticules de cobalt augmente lorsque leur taille diminue (le même
comportement est observé pour des agrégats de nickel et de fer [Billas 1994]).

N (atoms/cluster)

a) b)

FIGURE 5.7 – (a) Évolution du moment magnétique par atome en fonction de la taille de nano-
particules de Co triés en masse [Billas 1994], le moment magnétique est mesuré par déflection
de Stern et Gerlach. b) Évolution du ratio ml/ms en fonction de l’épaisseur de la couche de Co
en monocouche (ML) [Tischer 1995].

Lorsqu’on considère un atome libre, les valeurs du moment magnétique de spin et du mo-
ment magnétique orbital sont calculées à partir des règles de Hund qui sont dues aux interactions
Coulombiennes au sein de la structure électronique de l’atome. Le cobalt possède 7 électrons
de valence par atome dans la bande 3d. Dans le cas où le matériau est complètement polarisé
en spin up, 5 électrons peuplent la bande 3d spin up et 2 électrons peuplent la bande 3d spin
down, il en résulte théoriquement un moment magnétique de 3µB par atome. Lorsque l’atome
se situe dans un solide, dans le cas des métaux de transition 3d, les effets du champ cristallin
induisent une diminution de mspin et un effondrement de morb. Dans le cas du Co, il en résulte
une diminution du moment magnétique par atome jusqu’à environ 1.7µB /atome dans le massif
(voir tableau 5.1). Dans une nanostructure ces effets d’hybridation sont moins importants que
dans la situation du volume et les valeurs des moments rejoignent celles des atomes isolés, avec
donc une augmentation des valeurs de mspin et morb. Cet effet est plus marqué pour le moment
magnétique orbital qui est proportionnel au rapport du couplage spin-orbite et de la largeur de la
bande 3d à l’origine du magnétisme [Kittel 1986]. Ainsi comparativement au massif, dans une
nanostructure les effets d’hybridations sont réduits, la bande 3d est plus étroite ce qui conduit à
des valeurs plus élevées de morb. En effet, les travaux de M. Tischer et al. par XMCD sur des
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dépôts de Co sur Cu (voir figure 5.7 (b) ont montré que lorsqu’on considère un film magnétique
ultramince, le moment orbital est plus grand que celui du volume. Cet effet a également été ob-
servé par P. Gambardella et al. sur des îlots de Co sur Pt (111) qui montre aussi que le moment
magnétique orbital est plus sensible que le moment de spin à la diminution de la taille des îlots
évoluant de 0.15µB/atome pour le cas du Co (hcp) à 0.3µB/atome pour des îlots de 40 atomes et
1.1µB/atome pour des atomes isolés. Le tableau 5.1 résume les différentes valeurs de mspin et
morb dans le cas des dépôts Co/Pt pour des couches minces, fils, îlots [Gambardella 2002]. Tout
ceci traduit le rôle prépondérant des atomes de surface lorsque l’on réduit la taille conduisant à
une hybridation moins prononcée, ce qui tend à augmenter le moment orbital et l’anisotropie de
celui ci. L’anisotropie magnéto-cristalline étant liée au moment orbital, il y aura donc une aug-
mentation de l’énergie d’anisotropie magnétique au niveau des atomes les moins coordinés. Les
travaux de Z.-Q. Li et al. [Li 1993] ont montré que les effets de surface sont dominants. Ainsi
dans un cluster de cobalt de forme icosaédrique de 13 atomes (un atome central, entouré d’une
seule couche de 12 atomes), l’atome central de cobalt possède le même moment magnétique que
dans le cobalt massif. Par ailleurs, F. W. Payne el al. ont montré que le moment magnétique suit
une oscillation dans sa dépendance avec la taille de la nanoparticule qui est à relier directement
au remplissage par couche électronique (les nombres magiques), [Payne 2007].

Récemment des calculs effectués sur des nanoparticules de CoPt et de FePt montrent la dé-
pendance du moment magnétique par rapport à la structure géométrique. Il apparait clairement
que dans le cas du CoPt, les valeurs du moment magnétique peuvent varier avec la structure géo-
métrique de la nanoparticule [Gruner 2008]. Comme le montre la figure 5.8 les valeurs semblent
très proches pour des phases ordonnées qu’elles soient icosaédriques, décaédriques ou cuboc-
taèdriques mais diminuent pour des configurations de type cœur / coquille (cœur de Co), la
diminution étant d’autant plus importante que le cœur est pauvre en Pt.

Les alliages de CoPt ont d’abord été étudiés sous forme de couches minces [Parasote 1998]
et en particulier sur des multicouches Co/Pt correspondant dans l’idéal à l’alliage de structure
L10. La structure de ces alliages a une forte influence sur les propriétés magnétiques. La phase
L10 possède une symétrie tétragonale qui induit une forte énergie d’anisotropie magnétique.
Cette énergie résulte de la forte polarisation des bandes 5d du Pt combinée avec le couplage
spin-orbite du Pt. Contrairement aux autres phases du système CoPt, la phase A1, possède une
faible anisotropie magnétique liée à sa symétrie cubique et à son désordre chimique. Quand
à la phase L12, elle est cubique faces centrées, et bien que possédant un ordre chimique, les
alliages de CoPt possédant la phase L12 sont ferromagnétiquement doux. La tableau 5.1 reporte
quelques données magnétiques pour ces différentes phases.
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mspin morb mtotal
morb
mspin

Co 3D (nos résultats) 1.43 0.145 1.58 0.10
Co 3D [Gambardella 2002] 1.57 0.14 1.71 0.09
Co 3D [Hashimoto 1990] 1.55 0.15 1.70 0.10

Co 2D [Gambardella 2002] 2.03 0.31 2.34 0.15
Co 1D [Gambardella 2002] 2.08 0.68 2.76 0.33

Co (1 atome) * 3.00 / 3.00 /
Co50Pt50 3D (>60nm) [Chang 2001] 1.79 0.15 1.94 0.08

Co50Pt50 3D (>60nm) LSDA [Chang 2001] 1.80 0.10 1.90 0.06
Co50Pt50 3D L10 0˚ (40nm) [Grange 2000] 1.76(1.79) 0.26(0.11) 2.02 0.14
Co50Pt50 3D L10 30˚ (40nm) [Grange 2000] 1.76(1.79) 0.24(0.09) 2.00 0.14
Co50Pt50 3D L10 45˚ (40nm) [Grange 2000] 1.76(1.79) 0.17(0.08) 1.93 0.10
Co50Pt50 3D L10 60˚ (40nm) [Grange 2000] 1.76(1.79) 0.11(0.05) 1.87 0.06
Co25Pt75 3D anisotropic** 0˚ [Grange 1998] 1.44 0.30 1.74 0.21
Co25Pt75 3D anisotropic** 30˚ [Grange 1998] 1.44 0.26 1.70 0.18
Co25Pt75 3D anisotropic** 45˚ [Grange 1998] 1.44 0.23 1.67 0.16
Co25Pt75 3D anisotropic** 60˚ [Grange 1998] 1.44 0.21 1.65 0.15

Co25Pt75 3D L12 [Grange 1998] 1.60 0.15 1.75 0.09
Co58Pt42 NPs MgO [Favre 2006] 0.60 0.15 0.74 0.25
Co58Pt42 NPs Nb [Favre 2006] 0.20 0.06 0.26 0.31

Co58Pt42 NPs MgO [Tournus 2008b] 0.93 0.16 1.09 0.170
Co56Pt44 NPs a-C [Tournus 2008b] 1.70 0.12 1.82 0.071

Co56Pt44 NPs a-C (recuit) [Tournus 2008b] 1.91 0.18 2.09 0.063

TABLE 5.1 – Valeurs de mspin, morb, mtotal pour le Co et le CoPt. Co 3D, correspond à du Co
massif, Co 2D à une monocouche de Co sur du platine, et Co 1D à une chaine unidimensionnelle
de Co sur une surface vicinale (997) de Pt, * 1 atome de Co lemspin vaut 3.0 µB par atome soit
la valeur maximale possible suivant le principe de Pauli. ** Mise en évidence d’une ségrégation
du Pt en surface et donc formation de paires Co-Pt suivant la direction de croissance (111).
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FIGURE 5.8 – Évolution du moment magnétique de spin (en µB/atome) des clusters de FePt et
de CoPt en fonction de la taille pour différentes morphologies. Le moment magnétique est donné
par atome (Co et Pt confondus). Le code couleur est le même que dans la figure 1.5 : les cercles
se rapportent aux icosaèdres, les carrés aux cuboctaèdres et les pentagones aux décaèdres,
la couleur rouge est attribuée aux structures de type cœur / coquille, le violet et le bleu aux
structures chimiquement ordonnées, le vert aux structures chimiquement désordonnées. Cette
figure est issue de la référence suivante [Gruner 2008].

149



CHAPITRE 5. CORRÉLATIONS STRUCTURE / MAGNÉTISME

5.2 Techniques expérimentales

5.2.1 Dichroïsme magnétique circulaire des rayons X

Généralités

Il y a 150 ans Faraday fut le premier à observer un effet magnéto-optique, il découvrit
qu’en appliquant un champ magnétique selon la direction de propagation d’une lumière pola-
risée linéairement son plan de polarisation tournait [Grange 1999]. Le dichroïsme magnétique
circulaire des rayons X (XMCD) est un autre effet de ce type. Lorsqu’un matériau présente du
dichroïsme circulaire la probabilité d’excitation d’un électron est différente selon que l’onde
incidente soit polarisée circulairement à gauche ou à droite. Dans le domaine des rayons X,
l’électron excité provient d’un état de cœur. Un des avantages du XMCD est donc sa sélecti-
vité chimique : les seuils d’absorption ayant des énergies caractéristiques pour chaque élément.
Pour le magnétisme, les seuils d’absorption les plus intéressants sont ceux dont le niveau final
est celui qui contribue le plus au magnétisme de l’élément sondé, par exemple le niveau d dans
les métaux de transition (seuil d’absorption p → d) donc L2,3 ou M2,3. Les seuils L2,3 sont
séparés en énergie par le couplage spin-orbite. Il est montré qu’au seuil L3 les photons polarisés
circulairement à gauche excitent 62.5% des électrons de spin up et 37.5% des électrons de spin
down. Au seuil L2 25% des électrons de spin up et 75% des électrons de spin down sont excités
par des photons polarisés circulairement à gauche (voir figure 5.9). Pour la polarisation droite
les nombres sont inversés. À cause du couplage spin orbite, les photoélectrons émis sont polari-
sés en spin. Dans un matériau non magnétique la densité de spin up et down est la même et donc
les absorptions µ+ et µ− pour une polarisation gauche ou droite sont identiques. Pour un maté-
riau magnétique, les densités de spin up et down sont différentes, une des deux polarisations est
mieux absorbée il y a donc apparition d’un signal dichroïque.

Par définition on définit le spectre XMCD par la différence entre les spectres d’absorption
des rayons X polarisés circulairement à droite et à gauche lorsque le champ magnétique est
appliqué parallèlement à la direction de propagation des photons incidents. C’est à dire :

µXMCD = µ+ − µ− (5.10)

où µXMCD représente le signal dichroïque.
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FIGURE 5.9 – Illustration d’une excitation 2p - 3d en XMCD.

Les règles de somme déterminées par B. T. Thole et P. Carra [Thole 1992, Carra 1993],
permettent de déterminer les valeurs du moment magnétique orbital (morb) et du moment ma-
gnétique de spin (mspin) à partir des spectres d’absorption XMCD dans le cas des éléments
métalliques 3d (Co, Ni, Fe). Ces règles sont données par :

morb = −4
3

∫
L3+L2

dω (µ+(ω)− µ−(ω))∫
L3+L2

dω (µ+(ω) + µ−(ω))
(10− n3d) (5.11)

mspin = −
6
∫
L3
dω (µ+(ω)− µ−(ω))− 4

∫
L3+L2

dω (µ+(ω)− µ−(ω))∫
L3+L2

dω (µ+(ω) + µ−(ω))

× (10− n3d)
(

1 +
7〈Tz〉
2〈Sz〉

)−1
(5.12)

avec n3d le nombre d’électrons dans la bande 3d, 〈Tz〉 la valeur moyenne de l’opérateur
magnétique dipolaire, et 〈Sz〉 la valeur moyenne de l’opérateur du spin de l’électron Sz .
Ces règles de somme permettent la détermination des moments à condition de connaître le
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nombre de trous de la bande 3d. La validité de ces règles de somme a été vérifiée par C. T. Chen
et al. [Chen 1995] dans le cas des transitions L2 et L3 pour le fer et le cobalt, l’erreur sur morb

et mspin est de l’ordre de 7%. Ces erreurs sont dues en partie aux approximations suivantes :
– Les configurations initiales et finales lors de la transition ne sont pas toujours pures, il y a

parfois des phénomènes d’hybridation et d’échange entre différentes couches.
– Dans la deuxième règle de somme la moyenne de l’opérateur dipolaire est considérée

égale à zéro et alors :

mspin = −
6
∫
L3 dω (µ+(ω)− µ−(ω))− 4

∫
L3+L2 dω (µ+(ω)− µ−(ω))∫

L3+L2 dω (µ+(ω) + µ−(ω))
(10− n3d)

– Les niveaux de cœur ne sont pas sphériques.
– On ne tient pas compte du couplage d’échange des niveaux de cœur.
– On néglige les transitions d’un niveau p vers un niveau s.
– Les effets relativistes sont négligés.
Un bon outil d’évaluation des propriétés magnétiques de nos échantillon peut être le rapport

morb/mspin puisque dans le cas où la moyenne de l’opérateur dipolaire est considéré comme
nulle on obtient :

morb

mspin
= −4

3

∫
L3+L2 dω (µ+(ω)− µ−(ω))

6
∫
L3 dω (µ+(ω)− µ−(ω))− 4

∫
L3+L2 dω (µ+(ω)− µ−(ω))

(5.13)

Ce rapport permet de s’affranchir de la connaissance du nombre d’électrons [Imperia 2008]. Le
XMCD est une technique expérimentale appropriée pour déterminer les moments magnétiques
par élément. En effet dans le système CoPt les effets d’hybridation et de polarisation ont pour
conséquence d’induire un moment magnétique sur le Pt, qui apporte une contribution magné-
tique dans la nanoparticule. De plus, le XMCD est la seule technique expérimentale permettant
de séparer les contributions orbitales et de spin avec une bonne précision.

Dispositif expérimental de la ligne de lumière

Les mesures de XMCD ont été réalisées au synchrotron BESSY (Berlin) sur la ligne UE46-
PGM-1. L’originalité de cette ligne est d’utiliser un onduleur elliptique [English 2001] qui per-
met de polariser les rayons suivant quatre modes : circulaire (pour le XMCD), horizontal, ver-
tical et linéaire 2. L’optique est prévue pour fonctionner dans la gamme des rayons X mous
entre 200 et 2000 eV. Les études XMCD sont donc possibles pour les métaux de transition
(seuils L2 et L3) et pour les terres rares (seuils M4 et M5). Les échantillons sont placés dans
une chambre UHV, la pression étant de 10−10 mbar pendant les mesures, équipée d’un cryostat à
l’hélium liquide permettant d’atteindre des températures très basses jusqu’à 4 ˚K. Le champ ma-
gnétique généré peut atteindre 7 T ce qui est largement suffisant pour saturer nos échantillons

2. http ://www.bessy.de/ ?idart=420&changelang=5
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les plus épais et les plus durs magnétiquement. Le dispositif UHV n’étant pas équipé d’une
chambre d’évaporation, les échantillons doivent être élaborés au laboratoire et être protégés par
une couche de protection de très faible épaisseur (alumine, voir chapitre 2).

Le signal XMCD a été obtenu à partir de la mesure du courant d’électrons secondaires (TEY
pour Total Electron Yield), ce courant étant dans certaines limites proportionnel au coefficient
d’absorption [Stöhr 2001]. Dans ce mode de détection, l’épaisseur sondée est de quelques na-
nomètres, la profondeur d’échappement des électrons étant comprise entre 2 et 5 nm pour les
métaux 3d comme le fer, le cobalt et le nickel [Regan 2001]. Pour accéder à des informations
sur des épaisseurs plus importantes, la détection par transmission est alors une technique mieux
adaptée. Avant toute analyse, il faut vérifier que ces spectres d’absorption ne présentent pas
d’effet de saturation [Nakajima 1999], c’est à dire qu’il n’y a pas d’effet d’auto-absorption, au-
trement le courant mesuré n’est plus proportionnel au coefficient d’absorption mais à l’intensité
de photon incident I0 [Idzerda 1994, Vogel 1994]. Ces effets de saturation 3 apparaissent lorsque
la profondeur d’atténuation des rayons X (λx = 1/µ(E)) est inférieure ou du même ordre de
grandeur que la profondeur d’échappement des électrons secondaires appelée λe. Dans notre
cas les mesures ont été effectuées à une incidence de 30˚ par rapport à la normal de la surface
de l’échantillon, donc la profondeur de pénétration des rayons X est relativement élevée et lar-
gement supérieure à λe ce qui nous permet de négliger les effets d’autoabsorption.

Méthode d’analyse des données

La détermination des moments magnétiques du cobalt est effectuée à partir des spectres
expérimentaux XMCD. La figure 5.10 illustre les différentes étapes nécessaires au traitement
des données. À partir des spectres d’absorption µ+ et µ− selon les deux hélicités il est possible
de déterminer le signal XMCD qui est la différence de ces deux termes µ+ − µ− et la moyenne
(µ+ +µ−)/2. L’aire intégrée du signal XMCD est séparée en deux contributions l’une provenant
du seuil L2 et l’autre du seuil L3 donnant les contributions ∆AL2 et ∆AL3 respectivement. Il est
nécessaire de soustraire le fond continu lié à ces transitions électroniques de l’intégrale de (µ++
µ−)/2. Pour cela une fonction de type marche est utilisée [Chen 1995]. On obtient alors une aire
qui permet de normaliser les spectres XMCD que l’on note Anorm, la détermination de cette
aire constitue la plus grande source d’erreur pour la détermination des moments magnétiques
[Wilhelm 2000]. Les moments magnétiques donnés par les règles de sommes peuvent alors
s’écrire :

mspin = −2
∆AL3 − 2∆AL2

2Anorm
(10− n3d) (5.14)

3. Dans le cas de films minces, il existe des formules pour corriger ces effets de saturation [Nakajima 1999], mais
dans le cas des nanoparticules la correction est plus compliquée car la matière n’est pas uniformément distribuée sur
la surface [Wiedwald 2004]. Ces effets de saturation concernent surtout la détermination du moment magnétique
orbital et affectent moins le moment magnétique de spin.
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morb = −4
3

∆AL3 + ∆AL2

2Anorm
(10− n3d) (5.15)

le rapport morb/mspin devient :

morb

mspin
=

2
3
R+ 1
R− 2

(5.16)

avec :

R =
∆AL3

∆AL2

(5.17)
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FIGURE 5.10 – (a) Spectre d’absorption au seuil L2 et L3 d’un échantillon de Co mesuré à 4
˚K, en rouge on distingue la fonction de type marche permettant de soustraire le fond lié aux
transitions électroniques (reporté dans le tableau 5.2) le spectre obtenu après normalisation est
reporté en vert. (b) Le signal XMCD en noir est obtenu en faisant la différence des spectres
d’absorption pour les deux types de polarisation circulaire. En bleu on distingue l’aire intégrée
qui permet d’effectuer les calculs de morb et mspin. Nous avons utilisé un nombre de trous égal
à 2.49 [Guo 1994].
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Validation des mesures : Couche de cobalt

Nous avons élaboré un échantillon de cobalt épais (la quantité de matière étant de 22× 1015

atomes/cm2) recouvert par une couche d’alumine, la qualité cristalline de l’échantillon a été
analysée au laboratoire par diffraction des rayons X en incidence rasante (figure 5.11). Les pics
de diffraction sont caractéristiques du cobalt massif dans une structure hexagonale compact
[JCPDS hcp] et différente de la structure cubique faces centrées 4 [JCPDS fcc].

42 44 46 48 50 52 54 56 58 60 62
 

 

2θ (°)

(002)

(101)

FIGURE 5.11 – Spectre de diffraction de la couche de Co épaisse obtenue pour un rayonnement
d’énergie ERX = 8040 eV. En bleu sont indiqués les raies de diffraction du Co massif dans la
structure hexagonale compact [JCPDS hcp].

Afin de valider la qualité de nos mesures par XMCD nous avons comparé nos résultats sur
cet échantillon obtenus à 4 ˚K et à 300 ˚K présentés dans le tableau 5.2 avec ceux issus de la pu-
blication de C. T. Chen et al. [Chen 1995]. Dans cet article un film mince de Co (hcp) d’environ
6 nm d’épaisseur, a été élaboré et analysé in situ par XMCD en mode transmission. Les valeurs
des morb et mspin ont ensuite été calculées par les règles de somme énoncées au paragraphe
précédent et comparées aux mesures de rapport gyromagnétique et à différents calculs théo-
riques : LSDA (Local Spin Density Approximation), SPR-LMTO (Spin Polarized Relativistic
Linear Muffin Tin Orbital) et FLAPW (Full potential Linear Augmented Plane Wave) issus de
différents travaux (reportés dans le tableau 5.2).

Les résultats montrent un bon accord entre nos mesures et celles de C. T. Chen et al. ou
encore les mesures de rapport gyromagnétique de D. Bonnenberg et al. [Bonnenberg 1986].
En effet les erreurs sur morb, mspin et morb/mspin sont de l’ordre de 5%. Pour les mesures
à température ambiante l’erreur sur morb et donc sur morb/mspin est plus importante, ceci

4. Il a été montré que le cobalt dans une structure cubique faces centrées (0.11 µB par atome) possède un moment
magnétique orbital différent de la phase hexagonale (0.14 µB par atome) [Nakajima 1998].
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étant dus aux effets d’agitation thermique qui diminuent la précision des mesures à 300 ˚K.
Nos résultats, par comparaison avec ceux de C. T. Chen et al. [Chen 1995] obtenus dans des
conditions UHV montrent que le capping par l’alumine ne change pas les valeurs de moment
magnétique. Nos résultats sont aussi en accord avec ceux issus d’autres publications pour le Co
massif ([Gambardella 2002]).

mspin morb
morb
mspin

XMCD nos travaux (T = 4˚K) 1.43 0.145 0.10
XMCD nos travaux (T = 300˚K) 1.52 0.199 0.13

Rapport gyromagnétique [Bonnenberg 1986] 1.52 0.147 0.97
OP-LSDA [Eriksson 1990, Soderlind 1992] 1.57 0.140 0.89

OP-LSDA (with OP off) [Eriksson 1990, Soderlind 1992] 1.57 0.090 0.057
SPR-LMTO [Guo 1994] 1.60 0.087 0.54

FLAPW [Wu 1993, Wu 1994] 1.58 0.071 0.45
XMCD C. T. Chen [Chen 1995] 1.55 0.153 0.099

Gambardella [Gambardella 2002] 1.57 0.14 0.09

TABLE 5.2 – Valeurs du moment magnétique orbital, de spin et du ratio morb/mspin. Compa-
raisons entre nos résultats et ceux rapportés dans différentes publications.

5.2.2 Magnétométrie SQUID

Principe

Le magnétomètre à SQUID (Superconducting QUantum Interference Device) est un dé-
tecteur de champ magnétique qui s’impose depuis sa découverte comme étant le plus sen-
sible actuellement disponible. Ce dispositif consiste en un anneau supraconducteur en Nb in-
terrompu par une ou deux zones normales de faible épaisseur. Le principe de fonctionnement
est basé sur l’effet tunnel des porteurs de courant supraconducteur (l’effet Josephson) soumis à
un champ magnétique à travers ces zones normales (dites jonctions normales ou liaisons faibles)
[Bloyet 2008]. Il permet la mesure de flux magnétique pénétrant dans l’anneau par son effet sur
les interférences quantiques. Cet anneau est un instrument très sensible pour la détection de très
faibles changements de flux magnétiques, la résolution permet de mesurer des champs magné-
tiques de l’ordre de (10−10 Oe). Le SQUID est un gradiomètre du second ordre, il comporte 4
boucles supraconductrices (voir figure 5.12) permettant d’annuler les effets de flux statique et de
gradient de champ (le champ terrestre par exemple). L’échantillon à mesurer est installé au bout
d’une canne qui effectue un mouvement le long des 4 boucles qui sont raccordées à une bobine.
Les variations de flux dans la bobine sont proportionnelles à l’aimantation de l’échantillon. La
bobine va ensuite induire une variation de flux dans l’anneau supraconducteur (figure 5.12), qui
est par la suite amplifiée et mesurée.
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FIGURE 5.12 – Principe d’un SQUID

Les mesures ont été effectuées sur un appareil commercial de Quantum Design, modèle
MPMS. La gamme de température accessible est de 2 à 400 ˚K avec un champ maximum de
5.5 T. Ces mesures ont été réalisées au Groupe d’Étude de la Matière Condensée (GEMaC)
à Versailles en collaboration avec N. Keller et Y. Dumont, et à l’Institut Néel à Grenoble en
collaboration avec A. Ramos et H. C. N. Tolentino.

Protocole de mesures ZFC-FC :

Les courbes ZFC-FC (Zero Field Cooled - Field Cooled) permettent d’obtenir des informa-
tions sur le comportement magnétique de l’échantillon analysé. Le protocole est le suivant : Une
fois l’échantillon placé dans le magnétomètre, on effectue un balayage en champ en mesurant
l’aimantation. La valeur de champ pour laquelle l’aimantation est nulle est appelée champ rési-
duel, cette valeur est typiquement d’une dizaine d’Oe. Ce champ est appliqué pour la partie ZFC
(Zero Field Cooling), l’échantillon est ensuite refroidi à l’aide d’un système cryogénique (azote
liquide et hélium liquide) de la température ambiante jusqu’à une température de 5 ˚K à une vi-
tesse de 5 ˚ par minute. Une fois la température stabilisée, un champ est appliqué (typiquement
200 Oe), la mesure commence et la température est augmentée. On effectue deux mesures par
pas de 2˚ jusqu’à température ambiante. À 5 ˚K les moments magnétiques des particules vont
être bloqués et sont orientés aléatoirement. Lors du réchauffement sous champ, une partie des
moments magnétiques se réorientent sous l’influence de ce dernier. L’aimantation mesurée, M ,
augmente et atteint une valeur maximale, Mmax, pour une température TB , qui correspond à la
température de blocage de l’échantillon. Elle indique un équilibre entre l’énergie d’anisotropie
magnétique (qui a tendance à aligner les moments magnétiques) et l’énergie d’agitation ther-
mique (qui a tendance à les désorganiser). Au-delà de TB le désordre thermique l’emporte, les
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moments magnétiques peuvent fluctuer, c’est l’état superparamagnétique, l’aimantation dimi-
nue jusqu’à la température ambiante. Ensuite dans la partie FC (Field Cooling) l’échantillon est
refroidi de la même façon que dans le processus ZFC mais avec un champ appliqué afin d’at-
teindre l’aimantation à saturation de l’échantillon. La courbe ZFC et FC se superposent pour
des températures supérieures à la température de blocage (voir figure 5.13). Lorsque la tempé-
rature est inférieure à TB toute les nanoparticules ont leur moment orienté suivant le champ H ,
l’aimantation prend une valeur maximale.

Dans le cas d’une assemblée de nanoparticules, ayant une distribution en taille 5, il y a une
distribution de TB conduisant à un élargissement du pic de la courbe ZFC.
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FIGURE 5.13 – Mesure d’aimantation effectuée durant le cycle ZFC-FC sur une assemblée
de nanoparticules de CoPt. L’axe des ordonnées (M(T )/MFC(5K)) représente l’aimantation
mesurée normalisée par l’aimantation maximale mesurée dans la partie Field Cooled à 5 ˚K.

Protocole de mesures M-H

Ce protocole de mesure consiste à faire varier un champ H et à mesurer l’aimantation M .
Lorsqu’un champ magnétique H est appliqué à un matériau ferromagnétique massif, celui-ci
s’aimante par déplacement de parois de Bloch (parois de domaine). Si le champ est suffisam-

5. ou plus généralement une distribution d’anisotropie magnétique, qui peut être induite par une inhomogénéité
de composition, de structure, de forme.
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ment faible ces déplacements de parois sont réversibles. Si le champ appliqué H dépasse une
certaine valeur critique, les déplacements des parois sont alors brutaux et irréversibles. Si le
champ appliqué H est suffisamment élevé, l’aimantation augmente par rotation des domaines
de Bloch et tend à atteindre une aimantation maximale qui est l’aimantation à saturation MS .
Tous les moments sont parallèles à H . Arrivé à saturation, si l’on fait continuellement décroître
le champ H , l’aimantation décroît de manière lente pour atteindre une aimantation rémanente
MR pour H = 0. Cette aimantation rémanente MR ne peut-être réduite à une aimantation nulle
qu’en appliquant un champ opposé à l’aimantation −HC . Le champ −HC nécessaire pour an-
nuler l’aimantation est appelé champ coercitif [Legrand 2001]. Si l’on continue à appliquer un
champ −H l’aimantation sature à nouveau. Si on augmente à nouveau le champ, l’aimanta-
tion va passer par M = 0, H = HC puis va à nouveau saturer. Le cycle d’hystérésis donnant
l’aimantation d’un matériau en fonction du champ appliqué, s’obtient sur le domaine (O,H) ;
(H,-H) ; (-H,H) et en mesurant les variations de son aimantation (voir figure 5.4). Il faut appli-
quer un champ suffisamment élevé pour saturer l’échantillon, sinon on obtient un cycle mineur
et l’information obtenue est partiellement fausse. En effectuant des mesures dans et hors du plan
il est possible de sonder l’anisotropie de l’échantillon.

5.3 Nano-alliages

Des nanoalliages de CoxPt1−x ont été élaborés (voir chapitre 2) par co-dépôt de cobalt et de
platine, puis protégés par une couche fine d’alumine. À partir de ces échantillons, nous avons
étudié les effets de composition, de taille et de recuit sur les propriétés magnétiques.

5.3.1 Effet de composition

La figure 5.14 montre la valeur du rapportmorb/mspin pour nos différents échantillons ainsi
que les valeurs issues de plusieurs publications pour des compositions variables. Nos résultats
montrent une variation linéaire de morb/mspin avec la composition, attribuée à un effet d’en-
vironnement chimique. Cette augmentation linéaire est attribuée à une modification de l’envi-
ronnement local autour des atomes de cobalt. L’augmentation de la concentration de Pt et donc
l’augmentation du nombre d’atomes de platine au voisinage de chaque atome de Co (puisque
les nanoparticules sont désordonnées chimiquement), a pour conséquence de faire varier l’hy-
bridation entre les orbitales 3d du Co par les orbitales 5d induisant une polarisation en spin.
Pour le platine, la bande 5d étant caractérisée par un couplage spin-orbite élevé ceci conduit à
l’apparition d’un moment orbital sur les atomes de Pt et donc à une augmentation du rapport
morb/mspin.
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FIGURE 5.14 – Variation du rapport morb/mspin en fonction de la composition des
échantillons, comparaison entre nos échantillons et la bibliographie. Échantillons massifs
[Chen 1995, Grange 1998, Grange 2000], nanoparticules élaborées par LECBD en matrice
de Nb [Favre 2006], MgO [Favre 2006], Carbone amorphe [Tournus 2008b], nanoparticules
élaborées par méthode chimique [Imperia 2008]. Le diamètre des nanoparticules est indiquée
sur la figure.

De plus on peut remarquer que les résultats pour les échantillons élaborés par méthode chi-
mique [Imperia 2008] sont en accord avec ce comportement. Par ailleurs, la tendance des échan-
tillons massifs montre également une augmentation de ce rapport pour les compositions riche en
platine [Chen 1995, Grange 1998, Grange 2000]. Dans le cas des mesures de W. Grange, il faut
noter que sont répertoriées plusieurs mesures réalisées à différents angles faisant ainsi varier les
valeurs de morb et par conséquent de morb/mspin, puisque l’échantillon présentait une orien-
tation préférentielle donc une forte anisotropie. Les résultats obtenus sur des nanoparticules de
cobalt platine dans divers types de matrice (Nb, MgO, C amorphe) réalisés par L. Favre et al. et
F. Tournus et al. ont été ajoutés sur cette figure. Nous remarquons que les valeurs de L. Favre
et al. sont largement supérieures à nos valeurs et aux valeurs de W. Grange et al.. La raison est
qu’une diminution demspin a été mesurée dans ces échantillons du fait d’une interaction agrégat

160



CHAPITRE 5. CORRÉLATIONS STRUCTURE / MAGNÉTISME

/ matrice. En effet il semblerait que des atomes de la matrice de MgO ou de Nb puissent diffu-
ser sur une ou plusieurs monocouches de la nanoparticule ayant pour conséquence de diminuer
son volume magnétique effectif [Favre 2004]. Cette diminution du moment magnétique de spin
n’est pas observée par F. Tournus et al. [Tournus 2008a], qui obtiennent un rapport morb/mspin

dans la même gamme que W. Grange et al [Grange 2000].

Un tel effet de composition a également été observé expérimentalement par résonance ferro-
magnétique dans des nanoparticules de FePt [Ulmeanu 2004] et par des calculs dans les alliages
XPt, X étant Fe, Co, ou Ni. [Antonov 2001]. Il semblerait donc que l’ajout de platine jusqu’à
des valeurs de 75% atomique favorise l’augmentation du rapport morb/mspin.

5.3.2 Effet de taille

La figure 5.15 montre les courbes d’aimantation de deux échantillons de composition Co50Pt50

pour deux quantités de matière Q différentes (Q = 10.4×1015 et Q = 2.3×1015 atomes/cm2).
Ceci correspond à des tailles de particules autour de 1.3 et 2.6 nm respectivement. Dans les
deux cas les nanoparticules sont chimiquement désordonnées. Les mesures d’aimantation ont
été réalisées à 5 ˚K et 300 ˚K (voir figure 5.15). À température ambiante pour l’échantillon de
Q = 2.3 × 1015 atomes/cm2, nous n’avons pas détecté de signal magnétique. À 5 ˚K, malgré
un signal très faible, la courbe d’aimantation présente un cycle d’hystérésis (voir figure 5.15(a))
ce qui indique que des nanoparticules sont dans un état ferromagnétique, le champ coercitif
a été évalué à 150 Oe, l’aimantation à saturation à 3 × 10−6 emu/cm2 et l’aimantation réma-
nente à 5 × 10−7 emu/cm2 (voir tableau 5.3). La figure 5.15(b) montre le cycle d’aimantation
de l’échantillon de Q = 10.4 × 1015 atomes/cm2 mesuré à 5 ˚K typique d’un comportement
ferromagnétique, le champ coercitif est de 900 Oe ce qui est largement supérieur à celui de
l’échantillon précédent. L’aimantation à saturation est de 9.3 × 10−5 emu/cm2, soit une va-
leur 30 fois supérieure à celle de l’échantillon précédent ce qui s’explique en partie par la forte
quantité de cobalt présente dans cet échantillon. L’aimantation rémanente est de 6.6 × 10−5

emu/cm2. À température ambiante (voir figure 5.15 (b) et tableau 5.3), ces valeurs diminuent
et il est difficile de conclure si la courbe d’aimantation présente un cycle d’hystérésis et donc
si des nanoparticules sont dans un état ferromagnétique. Afin de déterminer le comportement
en température de cet échantillon nous avons réalisé une mesure ZFC-FC (figure 5.16) selon le
protocole décrit dans la partie "techniques expérimentales" de ce chapitre.
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FIGURE 5.15 – Courbes d’aimantation (a) de l’échantillon Co50Pt50 (Q = 2.3 × 1015

atomes/cm2), mesurée à 5 ˚K, et de l’échantillon Co50Pt50 (Q = 10.4 × 1015 atomes/cm2),
mesurée à 5 ˚K et 300 ˚K (b).

Q (atomes/cm2) T (˚K) MS (emu/cm2) MR (emu/cm2) HC (Oe) TB (˚K) mtot

2.3× 1015 5 3.× 10−6 5× 10−7 150 / 0.26
10.4× 1015 5 9.3× 10−5 6.6× 10−5 900 70 1.86
10.4× 1015 300 8.0× 10−5 1.8× 10−5 / 70 1.60

TABLE 5.3 – Paramètres magnétiques des échantillons Co50Pt50 de différentes quantités de
matière élaborés à température ambiante, voir figure 5.15 et 5.16. (T (˚K) indique la température
à laquelle l’échantillon a été mesuré, le moment magnétique total est donné en µB/atome).

La partie ZFC de la figure 5.16 montre une augmentation de M(T )/MFC(5K) jusqu’à une
température d’environ 70 ˚K, cette augmentation correspond à une orientation des macrospins
suivant le champ appliqué, mais on remarque que l’aimantation mesurée ne diminue pas signi-
ficativement après avoir atteint son maximum. Ce phénomène pourrait être lié au fait que le
champ appliqué lors de la mesure était trop élevé et donc, ait induit une forte augmentation de
l’aimantation mesurée. On peut alors supposer que si la mesure avait été effectuée à un plus
faible champ, la forme de la courbe ZFC serait plus ressemblante à celle de la figure 5.13. De
plus on remarque que la courbe FC ne se superpose pas exactement à la courbe ZFC pour les
températures supérieures à 70 ˚K, une explication à ce phénomène est qu’il pourrait exister dans
cet échantillon des nanoparticules avec une très forte anisotropie magnétique et donc restant
ferromagnétiques jusqu’à des températures élevées, bien que nous n’ayons pas détecté de cycle
d’hystérésis à 300 ˚K.
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FIGURE 5.16 – Courbe Zero Field Cool / Field Cool de l’échantillon Co50Pt50 (Q = 10.4×1015

atomes/cm2).

À partir des valeurs d’aimantation à saturation à basse température et connaissant les quan-
tités d’atomes par unité de surface nous avons calculé le moment magnétique porté par les
atomes 6 (en faisant l’approximation que le platine ne porte aucun moment magnétique). Nous
obtenons mtot = 0.29µB/atome pour l’échantillon de plus faible taille de nanoparticules et
1.86µB/atome pour l’autre échantillon (tableau 5.3). Bien que la détermination du moment ma-
gnétique par atome à partir de l’aimantation induise une forte incertitude (incertitudes sur la
mesure SQUID, la surface de l’échantillon, l’homogénéité des nanoparticules sur le substrat,
la quantité de matière déterminée par RBS) la valeur obtenue de 0.29µB/atome est faible, no-
tamment par comparaison avec les échantillons massifs : pour le cobalt ( 1.7µB/atome), pour
l’alliage cobalt platine 1.9µB/atome (voir tableau 5.1). La quantité de matière de cet échantillon
est faible et on s’attend à obtenir des nanoparticules de 1.4 nm de diamètre soit environ 130
atomes. À cette taille 65% des atomes sont en surface et sont donc fortement susceptibles de
réagir avec leur environnement, la diminution du moment magnétique par atome pourrait être
causée par la matrice d’alumine. En effet cette matrice pourrait avoir un effet sur le magnétisme
des nanoparticules via une possible diffusion de l’aluminium ou de l’oxygène en extrème sur-
face ou la formation de liaison métal / matrice, cependant nous n’avons pas détecté ce type de
liaisons par XPS (voir figure 2.11). Un tel effet a déjà été observé par L. Favre et al. [Favre 2004]
pour des nanoparticules de CoPt en matrice de Nb (0.26 µB/atome), et de MgO (0.74 µB/atome)
par XMCD. Dans ces travaux l’explication de cette diminution a été attribuée à la diffusion de
Nb ou de MgO sur les premières monocouches de surface de la nanoparticule de CoPt ayant
pour conséquence de diminuer son volume magnétique total. Tout se passe donc comme si les
atomes de cobalt de surface ne portaient aucun moment magnétique. Pour l’échantillon de forte

6. sachant que 1000 emu = 1 A.m2 , et 1µB = 9.27× 10−24 J.T−1 ou A.m2

163



CHAPITRE 5. CORRÉLATIONS STRUCTURE / MAGNÉTISME

quantité de matière (Q = 10.4×1015 atomes/cm2), le moment magnétique est de 1.86µB atome.
Il y a un bon accord avec les résultats structuraux indiquant que les nanoparticules forment un
alliage (dans la phase A1). Il semblerait donc que les moments magnétiques soient semblables
à ceux du massif pour des nanoparticules de l’ordre de 2.5 nm (700 atomes) ce qui est en accord
avec les travaux de I. M. L. Billas et al. [Billas 1994].

D’après les courbes d’aimantation de la figure 5.15(b) le rapport MR/MS a été déterminé,
nous avons obtenu MR/MS = 0.71 à 5 ˚K. D’après la théorie de Stoner-Wohlfarth, dans le cas
de nanoparticules sans interactions et orientées aléatoirement, MR/MS = 0.5 à basse tempéra-
ture cette valeur diminuant lorsque la température augmente (il s’agit du modèle du macrospin
isolé [Stoner 1948]). Le fait d’obtenir une valeur légèrement supérieure peut être lié à la pré-
sence d’un couplage dipolaire entre les nanoparticules. Pour cet échantillon, la taille des nano-
particules a été évaluée à 2.6 nm et la distance entre particules Λ est d’environ 3.1 nm. De plus
la forte coalescence des nanoparticules laisse supposer que l’existence du couplage dipolaire est
tout à fait crédible. Un autre résultat semble confirmer la présence d’un couplage dipolaire pour
cet échantillon, il s’agit de la forte température de blocage mesurée. En effet il a été montré que
la température de blocage était augmentée par la présence de couplage dipolaire inter-particules
[Dai 2000, Garcia 2000, Bae 2007], et des simulations ont montré que la température de blocage
de nanoparticules de Co évoluait suivant Λ−3 ou Λ représente la distance entre nanoparticules
[Kechrakos 2002]. En revanche pour l’échantillon de faible quantité de matière (Q = 2.3×1015

atomes/cm2), le rapport MR/MS est de 0.17, ce qui signifie que le couplage dipolaire est très
probablement inexistant ce qui semble en accord avec les images de microscopie électronique
indiquant des nanoparticules isolées avec des distances inter-particules d’environ 2.7 nm. Le
fait d’obtenir un très faible rapport MR/MS peut être causé par la présence d’une population de
nanoparticules dans un état non ferromagnétique (probablement paramagnétique ou superpara-
magnétique).

Ces résultats mettent en évidence une transition d’un comportement classique défini par le
modèle de Stoner-Wohlfarth vers un comportement collectif des nanoparticules, où le retour-
nement de l’aimantation ne se fait plus indépendamment des autres nanoparticules [Allia 2001,
Chen 2004a]. Des travaux supplémentaires seraient nécessaires pour étudier les tailles et dis-
tances critiques de l’apparition de ce couplage.

5.3.3 Effet du recuit

Afin d’obtenir la structure chimiquement ordonnée, des recuits ont été réalisés sur les nano-
particules, la phase L10 possédant les propriétés les plus intéressantes du système cobalt platine
[Ersen 2003].
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Recuit à 400˚C

Un échantillon dont la quantité de matière déposée est Q = 3.7 × 1015 atomes/cm2 pour
une composition Co38Pt62 a été élaboré puis recuit à 400˚C pendant 2 heures ce qui correspond
à des nanoparticules d’environ 4 nm de diamètre. Des mesures par SQUID ont été réalisées à
5 ˚K et à température ambiante (voit figure 5.17). À basse température la courbe d’aimantation
montre un cycle d’hystérésis mais cependant il apparait que le champ coercitif est relativement
faible (250 Oe), et le rapport MR/MS est de 0.19 soit largement inférieur à 0.5. Il est donc
probable que certaines nanoparticules soient dans un état superparamagnétique et qu’il n’y ait
pas de couplage dipolaire. La température de blocage déterminée d’après la mesure ZFC-FC
est de 25 ˚K (voir figure 5.18). Étant donnée la distribution en taille élargie induite par le recuit
à 400˚C pendant 2h, il est possible qu’il y ait une large distribution d’anisotropie magnétique
induite par la taille. De plus, on peut supposer que la coalescence provoquée par le recuit est à
l’origine de particules maclées ou présentant des défauts structuraux (voir chapitre 4). Ces dé-
fauts structuraux peuvent être à l’origine d’une diminution de l’anisotropie magnétique et donc
induire la présence de particules superparamagnétiques même à 5 ˚K. À température ambiante
un champ coercitif non nul est observé (40 Oe), ce qui montre que certaines nanoparticules
sont encore ferromagnétiques, confirmant l’élargissement de la distribution d’anisotropie ma-
gnétique induite par le recuit. Le moment magnétique par atome déduit des mesures SQUID en
considérant uniquement les atomes de Co comme atomes "magnétiques" est très élevé à 5 ˚K,
nous obtenons 2.14µB/atome, soit une valeur supérieure au moment magnétique du Co dans
l’alliage massif. Une explication possible à cette valeur est qu’il pourrait y avoir un moment
magnétique induit sur le platine.
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FIGURE 5.17 – (a) Courbes d’aimantation de l’échantillon Co38Pt62 (Q = 3.7 × 1015

atomes/cm2) recuit à 400 ˚C pendant 2 heures, mesurée à 5 et 300 ˚K, (b) zoom de (a).
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Q (atomes/cm2) T (˚K) MS (emu/cm2) MR (emu/cm2) HC (Oe) TB (˚K) mtot

3.7× 1015 5 3.8× 10−5 0.7× 10−5 250 25 2.14
12.0× 1015 5 11.0× 10−5 6.7× 10−5 11000 / 2.66

TABLE 5.4 – Paramètres magnétiques de l’échantillon Co38Pt62 (Q = 3.7× 1015 atomes/cm2)
recuit à 400˚C et de l’échantillon Co50Pt50 (Q = 12.0 × 1015 atomes/cm2) recuit à 750˚C.
(T (˚K) indique la température à laquelle l’échantillon a été mesuré, le moment magnétique est
donné en µB/atome).
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FIGURE 5.18 – Courbe ZFC-FC de l’échantillon Co38Pt62 (Q = 3.7× 1015 atomes/cm2) recuit
à 400 ˚C pendant 2 heures.

Les moments magnétiques ont été mesurés par XMCD pour cet échantillon (voir tableau
5.4), nous avons obtenus morb = 0.39 et mspin = 1.83µB/atome, soit un moment total mtot =
2.22µB/atome en bon accord avec la valeur déduite par SQUID compte tenu des barres d’erreur
sur les deux types de mesures. La comparaison de ces valeurs montre que le moment magnétique
induit sur le platine n’est probablement pas très important pour cet échantillon. L. Favre et
al. [Favre 2006] avait déduit par ce même type de mesures le moment induit sur le platine
mtot(Pt) = 0.23µB/atome.

Si on compare les résultats obtenus sur cet échantillon avec ceux obtenus par XMCD sur un
échantillon élaboré dans les mêmes conditions mais non recuit il apparait que le recuit induit une
augmentation du mtot avec une augmentation importante du mspin et du mtot. L’augmentation
de mspin pourrait être liée comme une relaxation des contraintes au sein de la nanoparticule. En
effet l’étude structurale nous a montré une évolution de forme des nanoparticules lors de recuit
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allant d’une forme icosaédrique à température ambiante (structure contrainte) vers une forme
plus proche de la forme d’équilibre (octaèdre). L’augmentation de morb pourrait être liée à une
variation de l’environnement des atomes de Co. Il faut noter que cet échantillon n’est pas tout
à fait à l’équiconcentration et est plus riche en Pt ce qui pourrait engendrer des phénomènes
de ségrégation. Des études complémentaires sur d’autres compositions seraient à envisager et
notamment des mesures XMCD au seuil du Pt.

Recuit à 750˚C

Nous avons comparé les courbes d’aimantation de 2 échantillons de Co50Pt50 (Q ∼= 11 ×
1015 atomes/cm2) élaborés à température ambiante, l’un non recuit et l’autre recuit à 750˚C pen-
dant 30 minutes. L’échantillon non recuit présente des nanoparticules de l’ordre de 2.5 nm de
diamètre dans la phase chimiquement désordonnée A1. Le recuit a deux conséquences majeures
comme nous l’avons montré précédemment (chapitre 4) : l’agglomération des nanoparticules
conduisant à une augmentation de leur taille moyenne, et un changement de structure : de la
phase A1 avant recuit vers la phase L10. Cela se manifeste sur le comportement du moment ma-
gnétique sous champ par un élargissement du cycle d’hystérésis, le champ coercitif vaut 1000
Oe pour l’échantillon non recuit et 11000 Oe pour l’échantillon recuit à 750˚C (voir figure 5.19).
Cette augmentation du champ coercitif est attribuée à la formation de la phase L10 et a déjà été
observée sur des nanoparticules de CoPt ordonnées par L. Castaldi et al.[Castaldi 2004]. Ristau
et al. [Ristau 1999] ont montré qu’il existait une relation linéaire entre la valeur du champ coer-
citif et le paramètre d’ordre pour des films minces de CoPt et de FePt. D’après leurs résultats, le
champ coercitif augmente linéairement avec la fraction de zone ordonnée L10 jusqu’à environ
16 kOe à température ambiante pour un film mince complètement ordonné. L’origine du champ
coercitif dans les nanostructures de CoPt est encore mal comprise. Dans la littérature de nom-
breuses valeurs de champ coercitif sont rapportées pour des films minces de CoPt ordonnés et
sont généralement de l’ordre de 10 kOe. O. Ersen et al. [Ersen 2003] suggèrent que le méca-
nisme de retournement de l’aimantation est basé sur la nucléation de domaines et le déplacement
de parois de domaines et non pas par une simple rotation de la direction d’aimantation. Dans
ce cas le champ coercitif est dominé par deux effets, d’une part la présence de grains ayant une
structure cubique faces centrées permettant de diminuer le champ de nucléation de domaines
et d’autre part la propagation de parois de domaines favorisée par des défauts structuraux ou
magnétiques. Pour R. A. Ristau et al. [Ristau 1999] le mécanisme proposé est relatif à la for-
mation d’interfaces entre un domaine ordonné L10 et un autre domaine (ordonné L10 avec un
variant différent ou non ordonné) qui a pour conséquence d’augmenter le champ coercitif, ces
interfaces augmentant au fur et à mesure que la fraction de zone ordonnée augmente, d’où la
relation linéaire entre Hc et le paramètre d’ordre. D’après l’image de microscopie électronique
de la figure 4.26 (a), il apparait qu’il est tout à fait possible que des grains de différentes orien-
tations ou différentes structures cristallographiques soient en interface (ces parois pouvant être
la conséquence d’orientations cristallographiques différentes issues des phénomènes de coales-
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cence statique et dynamique), ou alors, pour des particules de plus grande taille, qu’elles soient
formées de variants différents comme observé sur la figure 4.26 (a), ce qui va dans le sens de
l’interprétation avancé par R. A. Ristau et al. [Ristau 1999].
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FIGURE 5.19 – Courbe d’aimantation des échantillons Co50Pt50 (Q ∼= 11× 1015 atomes/cm2).
Les mesures ont été réalisées à 5 ˚K.

Q (atomes/cm2) Recuit morb mspin mtotal morb/mspin

3.7× 1015 / 0.19 1.35 1.54 0.14
3.7× 1015 400˚C pendant 2h 0.39 1.83 2.22 0.21
11.9× 1015 750˚C pendant 0.5h 0.194 1.51 1.70 0.13

TABLE 5.5 – Valeurs des moments magnétiques (orbital et de spin), pour un échantillon (faible
quantité de matière) élaboré par co-dépôt de cobalt et de platine, avant et après un recuit de
120 minutes à 400 ˚C, ainsi que pour un échantillon avec une forte quantité de matière recuit à
750 ˚C pendant 30 minutes. La température de mesure est de 5 ˚K. (Les moments magnétiques
sont donnés en µB/atome).

La courbe d’aimantation de l’échantillon recuit nous permet de déduire un rapport MR/MS

de 0.65 à comparer avec la valeur limite de 0.5 d’après la théorie de Stoner-Wohlfarth, dans le
cas de nanoparticules sans interactions et orientées aléatoirement [Stoner 1948]. Le fait d’obte-
nir une valeur légèrement supérieure peut être lié soit à la présence d’un couplage entre nano-
particules, ou bien à la présence de parois de domaines dans les particules comme l’indiquent R.
K. Rakshit et al. [Rakshit 2008]. Pour l’échantillon non recuit, MR/MS = 0.73, là encore il est

168



CHAPITRE 5. CORRÉLATIONS STRUCTURE / MAGNÉTISME

difficile de déterminer si cet écartement par rapport à la théorie de Stoner-Wolhfarth est lié à un
phénomène de couplage dipolaire ou bien à la présence de parois de domaine. Cependant étant
donné la forte percolation des nanoparticules attendues pour cette température de croissance et
quantité de matière, la présence d’une interaction de nature dipolaire entre nanoparticules est
probable.

Des travaux complémentaires sont nécessaires. Dans ce cadre une caractérisation par micro-
scopie de Lorentz afin de déterminer la configuration magnétique de nanoparticules ordonnées
L10 maclées comme sur la figure 4.26 permettrait de préciser ces différents effets.

Nous avons déduit un moment magnétique par atome à partir de l’aimantation à saturation.
En première approximation on ne compte que les atomes de Co car on suppose que les atomes de
Pt ont un moment nul. on obtient mtotal(nonrecuit) = 1.86µB/atome et mtotal(recuit750) =
2.66µB/atome. Ces valeurs sont à comparer aux valeurs du tableau 5.1 où la valeur du moment
magnétique total du Co est 1.70µB/atome dans du Co massif et environ 1.90µB/atome dans
du Co50Pt50 massif. La valeur obtenue pour l’échantillon non recuit (1.86µB/atome) est proche
de celle attendue pour un alliage Co50Pt50. L’augmentation du moment magnétique total dans
l’échantillon recuit peut être reliée à l’apparition d’un moment magnétique induit sur le platine.

Des mesures XMCD ont été effectuées à 5 ˚K au seuil du Co sur l’échantillon recuit et
donnent les valeurs suivantes : morb = 0.194µB/atome et mspin = 1.51µB/atome soit un
moment total mtotal = 1.70µB/atome et un rapport morb/mspin = 0.13. La valeur du mo-
ment magnétique total est proche de celle du cobalt massif, mais plus faible que celle donnée
pour l’alliage CoPt (voir tableau 5.1). D’après les mesures par magnétométrie SQUID précé-
dentes nous avons déterminé le moment magnétique total par atomes 7, connaissant le mo-
ment par atome de Co nous pouvons donc déduire un moment par atome de platine, ainsi
nous obtenons mtot(Pt) = 1.01µB/atome. Il a été montré que le moment induit sur le pla-
tine pouvait être élevé. Par exemple pour des nanoparticules de FePt, on retrouve des valeurs
de mtotal(Pt) de 0.30 [Jaouen 2007] et 0.45µB/atome [Antoniak 2006] dans la phase A1 et
mtotal = 0.46µB/atome dans la phase L10 [Antoniak 2006, Jaouen 2007]. Dans le système
CoPt un moment induit sur le platine a également été observé : mspin = 0.35µB/atome et
morb = 0.06 ou 0.09µB/atome par W. Grange et al. pour des couches minces de Co50Pt50

[Grange 2000]. Ces valeurs sont largement inférieures à celles que nous avons déduites de nos
mesures. Il semblerait que les termes dipolaires que nous avons négligés dans le terme du mo-
ment magnétique de spin apportent une contribution négative [Edmond 1999, Antoniak 2006]
ayant pour effet de diminuer le moment magnétique de spin effectif que nous avons appelé par
abus de langage mspin, la conséquence est que le moment magnétique total porté par le cobalt
serait supérieur. Par conséquent cela tendrait à diminuer la valeur du mtot porté par le platine.

7. Co et Pt confondus
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Par ailleurs, il a été montré que les erreurs sur la règle de somme, liées au terme dipolaire, était
importantes dans des films multicouches de CoPt pouvant atteindre 35% environ [Ederer 2002].
Nous pouvons donc déduire qu’il y a un moment magnétique induit sur le platine mais sa valeur
reste difficile à déterminer.

Si l’on compare à présent les valeurs de morb et de mspin à celles données par W. Grange
et al. [Grange 2000] ou F. Tournus et al. [Tournus 2008a] dans la phase L10, nous pouvons
remarquer que la valeur que nous trouvons pour le morb est similaire. Par contre concernant
le moment magnétique de spin, notre valeur est moins importante celà pouvant s’expliquer par
les mêmes raisons que ci-dessus. D’autre part, la présence de défauts structuraux et / ou de
contraintes pourrait être aussi à prendre en compte pour expliquer cette différence concernant
le moment magnétique de spin. Il serait donc nécessaire de réaliser des études complémentaires
sur des assemblées de nanoparticules ordonnées de plus petites tailles et donc présentant moins
de défauts structuraux.

5.3.4 Bilan
Nous avons établi certains liens entre les comportements magnétiques et la structure
des nanoparticules d’alliage CoPt.

– Nous avons établi que le rapportmorb/mspin varie linéairement avec la composition
pour des quantités de Pt allant jusqu’à 75% atomique, traduisant l’hybridation des
orbitales 3d et 5d.

– Pour les faibles quantités de matière (D = 1.3 nm), les nanoparticules présentent un
fort désordre structural et probablement des liaisons avec des éléments du substrat
ou de la couche protectrice. Il en résulte une forte diminution du moment magné-
tique porté par les atomes de cobalt, attribué à la présence d’atomes de Co magnéti-
quement morts.

– Pour les quantités de matière plus élevées (D = 2.5 nm), la structure des nanopar-
ticules est typique d’un alliage, sans ségrégation. Les moments magnétiques sont
proches de ceux observés pour le matériau à l’état massif. Un couplage dipolaire
entre les nanoparticules est mis en évidence par le désaccord avec le modèle du
macrospin isolé.

– Le recuit à 400 ˚C induit une forte augmentation du moment magnétique total.
– La caractérisation des propriétés magnétiques montre que l’ordre chimique induit

une augmentation du champ coercitif causée par la formation de la phase L10 ainsi
que l’appartion d’un moment induit sur le Pt.

170



CHAPITRE 5. CORRÉLATIONS STRUCTURE / MAGNÉTISME

5.4 Système cœur / coquille

Jusqu’ici nous nous sommes intéressés à l’étude de nanoparticules d’alliage, mais la struc-
turation de nanoparticules sous forme de systèmes cœur / coquille (le cœur et la coquille étant
constitués de différents métaux ou alliages) peut induire des propriétés originales notamment
pour le magnétisme [Park 2004] ou pour l’optique [Peng 1997, Bruchez 1998]. Les nanopar-
ticules cœur / coquille sont d’un grand intérêt dans le domaine du magnétisme puisqu’elles
permettent d’exalter les phénomènes existants aux interfaces ou aux surfaces. Dans certains cas
les structures cœur / coquille permettent de coupler deux phases magnétiques différentes ce
qui est le cas dans les "spring-magnets". Ces nanocomposites couplent une phase ferromagné-
tique douce (type Co) et une phase ferromagnétique dure (type CoPt) [Zeng 2002, Zeng 2004,
Li 2004], permettant d’obtenir des cycles d’aimantation avec un fort champ coercitif et une forte
aimantation à saturation. Un autre type de structure consiste à coupler une phase ferromagné-
tique (cobalt) et une phase antiferromagnétique (oxyde de cobalt), faisant apparaître une aniso-
tropie d’échange [Meiklejohn 1956, Skumryev 2003, Nogués 2006, Portemont 2006]. Bien que
les systèmes cœur / coquille soient supposés posséder des propriétés intéressantes, il y a peu de
mention dans la littérature de méthodes d’élaboration de telles nanostructures que ce soit par les
méthodes chimiques traditionnelles ou bien par les méthodes dites physiques. La difficulté vient
du fait que les processus de croissance des nanoparticules bimétalliques sont encore mal connus
et que chaque élément possède des spécificités propres (coefficient de diffusion, densité de nu-
cléation...) qui rendent compliquée une étude générale sur les systèmes bimétalliques. Dans le
cas ou un élément chimique possède une faible énergie de surface, la ségrégation est un phé-
nomène suffisamment dominant pour créer des structures cœur / coquille [Dzhurakhalov 2007].
Mais dans le cas du cobalt platine, la tendance du point de vue thermodynamique est favorable à
la formation d’alliage CoPt, nous avons donc chercher à élaborer des nanostructures cœur / co-
quille par dépôt successif d’atomes de cobalt puis de platine ou inversement par dépôt d’atomes
de platine puis de cobalt. Une autre difficulté concerne la caractérisation de ces structures, afin
de vérifier si les nanoparticules sont bien de type cœur / coquille. Il existe en effet peu de
techniques permettant une telle étude. Nous avons utilisé l’EXAFS, cette technique ayant déjà
montré la possibilité de ce type de caractérisation pour des nanoparticules d’alliage de CoPt de
5 nm de diamètre élaborées par méthode chimique [Park 2004], ou des nanoparticules de CoPt
de l’ordre de 3 nm élaborées par dépôt d’atomes [Bouet 2006].

5.4.1 Effet de l’épaisseur de la coquille

Nous nous intéressons tout d’abord à deux échantillons élaborés par dépôts successifs de
Pt puis de Co. Dans les deux cas la quantité de platine déposée sur la surface à conduit à la
formation de nanoparticules de 2.0 nm de diamètre (déterminé par GISAXS). Pour l’un des
échantillons, que nous appellerons par la suite Co(1MC)/Pt la quantité de Co déposée cor-
respond à une monocouche de Co entourant la nanoparticule de Pt. Pour l’autre échantillon
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la quantité de Co déposée correspond à 2 monocouches de Co autour de la nanoparticule de
Pt, nous appellerons cet échantillon Co(2MC)/Pt. Des analyses EXAFS ont été réalisées sur
ces deux échantillons afin de déterminer si leur structure est bien de type cœur / coquille. Le
XANES de ces deux échantillons est visible sur la figure 5.20. Si les deux seuils des échan-
tillons Co(1MC)/Pt et Co(2MC)/Pt sont relativement proches, en revanche les premières
oscillations indiquent un comportement structural très différent. Au seuil du Co l’échantillon
Co(2MC)/Pt possède une oscillation située à 7753 eV très proche de celle observée pour les
échantillons massifs de Co ou de composition Co75Pt25 voir (figure 3.18) ce qui montre que
le Co est essentiellement coordiné à d’autres atomes de Co. Cette oscillation n’est pas observée
pour l’échantillon Co(1MC)/Pt, de plus on remarque que le XANES est différent des trois
échantillons massifs analysés.
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FIGURE 5.20 – Spectres XANES au seuil du Co et du Pt des échantillons Co(1MC)/Pt et
Co(2MC)/Pt.
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FIGURE 5.21 – Module de la transformée de Fourier des oscillations EXAFS au seuil du cobalt
des échantillons (a) Co(1MC)/Pt et (b) Co(2MC)/Pt.
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Cependant nous ne sommes pas parvenu à ajuster correctement le spectre EXAFS de l’échan-
tillon Co(1MC)/Pt, nous ne pouvons pas déduire d’information quantitative, mais d’après des
résultats qualitatifs il semble que cet échantillon ait une structure fortement désorganisée et des
interactions forte avec le support de carbone amorphe ou la matrice d’alumine. Ce qui est vi-
sible sur la figure 5.21 (a) qui montre le module de la transformée de Fourier des oscillations
EXAFS de l’échantillon Co(1MC)/Pt, en effet on remarque un pics aux faibles distances ca-
ractéristique de liaisons entre le cobalt et un élément léger comme l’oxygène ou l’aluminium.
Ces liaisons sont également observées pour l’échantillon Co(2MC)/Pt (figure 5.21 (b)) mais
on remarque que cet échantillon possède un plus grand nombre de liaisons Co-M relativement
aux liaisons Co-X ou M représente du Co ou du Pt et X représente un élément léger comme
l’aluminium par exemple.

Des simulations EXAFS et ajustements aux deux seuils ont été réalisés sur l’échantillon
Co(2MC)/Pt, les résultats sont reportés sur le tableau n˚5.6. D’après ces résultats, on re-
marque que les coordinences moyennes sont très différentes aux deux seuils : nous obtenons 6.5
voisins au seuil du Co et 12.8 au seuil du Pt, ce qui indique que le Co est préférentiellement en
surface alors que le Pt possède le nombre maximum de voisins (12 ce qui correspond au massif
à l’incertitude près). Le Pt possède environ autant de liaisons avec des atomes de Co qu’avec
des atomes de Pt, ce qui va dans le sens d’un modèle de type cœur (Pt) / coquille (Co). En effet
pour la taille présumée des nanoparticules de Pt, 75% des atomes sont en surface et susceptibles
de faire des liaisons avec le Co. Les distances interatomiques obtenues pour Co-Co et Pt-Pt sont
relativement proches des distances interatomiques du Co et du Pt massif respectivement (voir
tableau 5.6). Cela semble indiquer qu’il n’y pas ou peu d’alliage entre les deux éléments et
confirme donc la formation d’une structure de type cœur (Pt) / coquille (Co).

seuil Liaison Coordinence Rexp (Å) Rthéo (Å) σ2 (Å2) ∆E (eV)
Co Co-Co 5.2 2.53 2.51 8.9× 10−3 −6.5

Co-Pt 1.3 2.59 2.64 5.0×10−3 −8.4
Pt Pt-Co 6.8 2.59 2.64 5.2×10−3 5.7

Pt-Pt 6.0 2.75 2.77 11.0×10−3 −3.0

TABLE 5.6 – Résultats des fits pour l’échantillonCo(2MC)/Pt au seuil du cobalt et du platine,
les Rthéo sont calculés pour du Co massif dans le cas Co-Co, du Pt massif dans le cas Pt-Pt
et un alliage Co50Pt50 dans les cas Co-Pt et Pt-Co. On remarque que dans ces fits nous avons
fait le choix de laisser un paramètre ∆E différent pour les liaisons Co-Pt et Co-Co ainsi que
Pt-Co et Pt-Pt, afin d’obtenir des fits de meilleurs qualité bien qu’il soit difficile d’y donner un
sens physique, cependant les résultats obtenus avec ces paramètres sont très proches de ceux
obtenus en fixant le même paramètre ∆E au seuil du Co ou du Pt.

Des images de microscopie en section transverse ont été effectuées (voir figure 5.22) et

173



CHAPITRE 5. CORRÉLATIONS STRUCTURE / MAGNÉTISME

indiquent que la taille des nanoparticules est de l’ordre de 3 nm ce qui est assez proche du
diamètre prévu d’après les quantités de matières déposées.

10 nm

FIGURE 5.22 – Image MET sur l’échantillon Co(2MC)/Pt en vue transverse. Au dessus des
nanoparticules on distingue la couche de matière amorphe d’environ 4 nm d’épaisseur qui cor-
respond à l’alumine. La taille des nanoparticules est d’environ 3 nm.

Les propriétés magnétiques de ces échantillons ont été étudiées par XMCD. Les résultats
sont reportés sur le tableau 5.7 et montrent que le moment magnétique total de l’échantillon
Co(1MC)/Pt est très faible (0.12µB/atome). Cette valeur semble indiquer que pour l’échan-
tillon Co(1MC)/Pt certains atomes de Co sont magnétiquement morts. Cet effet est accentué
dans le cas d’une structure de type cœur (Pt) / coquille (Co), le Co en surface étant plus sus-
ceptible de former des liaisons avec le carbone amorphe ou la couche d’alumine. Cette valeur
de mtot serait obtenue si seulement 7% des atomes de Co portaient un moment magnétique
équivalent à du Co massif, les autres portant un moment nul (en prenant la valeur du moment
magnétique mesuré à température ambiante). Pour l’échantillon Co(2MC)/Pt, la valeur de
mtot est supérieure mais reste inférieure à celle du Co ou du CoPt massif, cet effet peut encore
s’expliquer par un effet d’atomes magnétiquement morts en surface. Mais cette fois la quantité
de Co étant plus importante, on peut supposer que seuls les atomes de surface (i.e. la première
monocouche la plus en surface de la nanoparticule) deviennent magnétiquement morts en raison
de la présence d’une interface avec Co / Al2O3. Ces effets d’interfaces sont mal connus et il est
difficile de connaitre leurs effets sur les mspin et morb séparément. Cependant les résultats de
L. Favre et al. montrent que ces effets dans le cas de CoPt / Nb ou CoPt / MgO ont pour consé-
quence de diminuer plus fortement le mspin que le morb conduisant à des forts rapports morb /
mspin (voir figure 5.14). Nous faisons la même observation pour l’échantillon Co(1MC)/Pt,
où la valeur de morb / mspin déduite des mesures à température ambiante est élevé, mais pas
à 4 ˚K. Dans nos échantillons, on peut supposer que l’alumine et non pas le carbone amorphe
est responsable de la diminution du moment magnétique total, car plusieurs études montre des
valeurs de mtot proche du matériau massif pour des nanoparticules encapsulées en matrice de
carbone amorphe [Jaouen 2007, Tournus 2008a]. Nous avons donc montré, dans le cas de très
faibles quantité de Co en surface, que l’interaction du Co avec l’alumine est à l’origine du forte
diminution du mtot.
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Échantillon Tmesure morb mspin mtotal morb/mspin

* Co(1MC)/Pt 4 ˚K 0.03 0.26 0.29 0.13
* Co(1MC)/Pt 300 ˚K 0.03 0.09 0.12 0.3
Co(2MC)/Pt 300 ˚K 0.13 1.25 1.38 0.11

* CoPt 4 ˚K 0.17 1.36 1.53 0.13
* Pt/Co 4 ˚K 0.20 1.03 1.23 0.20

* Pt/Co 400 ˚C, 0.5h 4 ˚K 0.19 1.88 2.07 0.10

TABLE 5.7 – Résultats XMCD obtenus à température ambiante pour les échantillons de type
cœur / coquille. (Les moments magnétiques sont donnés en µB/atome). * correspondent à une
quantité de matière de 3× 1015 atomes/ cm2

5.4.2 Comparaison entre les nanoparticules d’alliage et cœur / coquille

Dans cette partie nous présentons les résultats de XMCD obtenus pour des échantillons éla-
borés par codépôt et par dépôts successifs. L’échantillon CoPt est un codépôt de Co et de Pt
de composition Co57Pt43 et Q = 3.0 × 1015 atomes/cm2 conduisant à la formation de nano-
particules d’alliage de 1.5 nm environ et de structure A1. L’échantillon Pt/Co est un dépôt
successif de 1.7 × 1015 atomes/cm2 de Co et de 1.3 × 1015 atomes/cm2 de Pt conduisant à
la formation de nanoparticules de Co d’un diamètre de l’ordre de 1 nm (soit un cinquantaine
d’atomes) partiellement couvertes d’atomes de Pt, d’après les quantités déposées, le Pt ne peux
pas recouvrir complètement le cobalt. L’échantillon Co(2MC)/Pt est un dépôt successif de
2.1 × 1015 atomes/cm2 de Pt et de 7.6 × 1015 atomes/cm2 de Co, l’analyse structurale par
EXAFS de cet échantillon a été réalisée dans la partie précédente, et montre clairement la for-
mation d’une structure de type cœur (Pt) / coquille (Co).

Les résultats XMCD sont présentés dans le tableau 5.7. On remarque tout d’abord que pour
ces trois échantillons le moment magnétique total est largement inférieur à celui du Co ou du
CoPt massif (voir tableau 5.1). L’explication de ce phénomène a été décrite précédemment et
se rapporte à un effet d’interface des atomes de Co avec la matrice d’alumine ou le carbone
amorphe qui a pour conséquence de rendre certains atomes de Co non magnétiques, et donc
de diminuer le moment magnétique total. Dans nos échantillons, cet effet semble d’autant plus
important que les nanoparticules sont de petite taille. Il reste cependant difficile de quantifier cet
effet et de déterminer par exemple un volume magnétique effectif comme l’a fait L. Favre et al.
[Favre 2004]. En effet, il apparait que d’autres effets peuvent modifier les valeurs des moments
magnétiques des nanoparticules cœur / coquille ou d’alliage CoPt.

– D’une part, de nombreux travaux XMCD ont montré que la diminution de la taille des
nanostructures ferromagnétiques avait pour conséquence d’augmenter le moment magné-
tique orbital et de spin, car la proportion d’atomes de surface augmente considérable-
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ment [Gambardella 2002]. Ainsi on pourrait supposer que les nanoparticules cœur (Pt)
/ coquille (Co) possède une forte augmentation du morb si les effets "d’atomes magné-
tiquement morts" n’étaient pas prépondérants. Pour observer un tel phénomène, il serait
intéressant de réaliser ce type de mesure in situ sous ultravide comme P. Gambardella et
al. [Gambardella 2003].

– Un autre effet peut également influencer la valeur des moments magnétiques dans les na-
noparticules à base de Co et de Pt, il s’agit de l’effet d’alliage du Co et du Pt. En effet,
pour le massif, il apparaît clairement que le moment magnétique porté par le Co est plus
important pour les alliages CoPt que pour le Co seul. Ceci est lié au phénomène d’hybri-
dation des orbitales 3d et 5d que nous avons déjà mis en évidence d’une part en faisant
varier l’environnement en Pt autour des atomes de Co et d’autre part via la structure
électronique des échantillons massifs observée par EXAFS. Rapporté à nos échantillons,
l’effet d’alliage devrait être plus important pour les nanoparticules élaborées par codépôt
que pour les nanoparticules cœur / coquille.

– Il a été montré que les effets de contraintes, modifient les valeurs des moments magné-
tiques. En effet la contraction des distances interatomiques résulte en une réduction du
moment magnétique de spin [Ohresser 2000, Bansmann 2005] et donc une réduction du
moment magnétique total.

Si l’on compare les valeurs des moments obtenues pour les échantillons Co(1MC) / Pt et
Pt/Co qui correspondent respectivement à des nanoparticules cœur (Pt) / coquille (Co) et cœur
(Co) / coquille (Pt) de même composition et de même taille, nous remarquons (tableau 5.7)
que la valeur de mtot est plus grande dans le cas du cœur (Co) / coquille (Pt), avec une valeur
du morb plus grande que dans le Co massif. Il semble donc que les atomes de Pt, bien qu’ils
ne recouvrent pas complètement le cœur de Co jouent un rôle de protection pour les atomes
de Co qui présentent dans cette configuration moins d’atomes magnétiquement morts. Cet ef-
fet est visible sur la figure 5.23 où l’on remarque que l’échantillon Pt/Co possède un spectre
d’absorption proche du Co massif, alors que l’échantillon Co(1MC) / Pt possède une contribu-
tion supplémentaire au seuil L2 et L3 qui peut être attribuée à l’interaction entre le cobalt et la
couche d’alumine 8.
La valeur du moment magnétique de spin reste cependant inférieure aux valeurs du massif. Ceci
pourrait être couplé à un effet de contrainte au sein du cœur de Co ce qui a déjà été observé dans
la littérature sur des agrégats de petites tailles [Mottet 1997].

8. Nous pouvons rejeter l’hypothèse d’une oxydation du cobalt car le spectre d’absorption possèderait alors une
signature significativement différente. (voir figure 2.12)
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FIGURE 5.23 – Spectre d’absorption X (XAS) au seuil du cobalt pour les échantillons (a) Pt/Co
et (b) Co(1MC) / Pt.

Si l’on compare cet échantillon cœur (Co) / coquille (Pt) à celui composé de nanoparticules
de même taille (Pt/Co et CoPt), on remarque une augmentation du moment total dans le cas de
CoPt lié à une augmentation significative du mspin. Ceci va dans le sens d’une relaxation des
contraintes dans le cas des nanoparticules alliées. Les travaux de Gruner et al. montrent le même
type d’effet avec une diminution des valeurs des moments magnétiques pour des configurations
de type cœur (Co) / coquille (Pt), la diminution étant d’autant plus importante que le cœur est
pauvre en Pt. Des études sur des nanoparticules cœur (Co) / coquille (Pt) avec des tailles de
cœur différents seraient intéressantes pour compléter ces études.

5.4.3 Recuit d’un échantillon cœur / coquille

L’échantillon cœur (Co) / coquille (Pt) analysé dans la section précédente a été recuit à 400˚C
pendant 30 minutes. Les mesures GISAXS indiquent que les nanoparticules ont toujours le
même diamètre soit 2 nm. Les résultats des mesures XMCD sont reportés dans le tableau 5.7. On
remarque que le recuit à 400˚C a pour conséquence d’augmenter considérablement le moment
magnétique total via le moment magnétique de spin qui augmente jusqu’à 1.875µB par atome.
Cette valeur est supérieure à celles observées pour les alliages de CoPt (voir tableau 5.1). Ces
valeurs indiquent que les atomes magnétiquement morts dans l’échantillon avant recuit sont à
nouveau "actifs magnétiquement". On trouve des valeurs proches du CoPt ordonné. Il semblerait
donc que le recuit provoque une diffusion des atomes de Co et de Pt détruisant la structure cœur
/ coquille. L’environnement des atomes de Co est alors optimisé en terme de voisins Pt. Ainsi
on obtient des valeurs similaires à celles obtenues par F. Tournus et al. [Tournus 2008a] sur des
particules ordonnées L10 d’environ 2 nm obtenues après recuit à 650 ˚C.
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5.4.4 Bilan
Ces résultats sur les nanoparticules élaborées par dépôts successifs montrent des
résultats particulièrement intéressants tant du point de vue structural que magnétique.

Nous avons montré qu’il était possible d’élaborer des nanoparticules de type cœur (Pt)
/ coquille (Co) par dépôts successifs des deux métaux. La caractérisation par EXAFS
a permis de déterminer cette structuration de façon quantitative (2 monocouches de
Co autour du Pt). Cependant pour des faibles quantités de matières il est plus difficile
de conclure. Une forte interaction avec la matrice d’alumine a pour conséquence de
fortement diminuer leur moment magnétique total.
Cette interaction est beaucoup moins marquée pour les nanoparticules cœur (Co) /
coquille (Pt). Par contre dans ce cas il apparaît une forte diminution de la valeur du
mspin qui peut en partie être corrélée à des effets de contraintes dans le cœur de Co.
Ces contraintes sont moins importantes dans le cas de nanoparticules alliées condui-
sant à une augmentation du moment magnétique de spin et rejoignant les calculs de
Gruner et al. [Gruner 2008].
Le recuit des nanoparticules de type cœur (Co) / coquille (Pt) à 400 ˚C montre une
exaltation du moment magnétique total indiquant que les atomes de Co sont tous ma-
gnétiquement actifs. Les valeurs obtenues sont similaires à celles obtenues sur des
particules ordonnées L10 recuites à 650 ˚C de taille similaire. De plus, le recuit de cet
échantillon recouvert par de l’alumine montre que la diffusion des nanoparticules sur
la surface et les phénomènes de coalescence dynamique sont bloqués, puisque la taille
des nanoparticules est la même avant et après recuit
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Chapitre 6

Conclusion générale

Cette thèse nous a permis de mettre en évidence quelques effets concernant la morpholo-
gie, la structure et les propriétés magnétiques de nanoparticules de CoPt qui sont des objets
complexes. En raison des très faibles quantités de matière mises en jeu et des tailles des nano-
particules étudiées, nous avons systématiquement cherché à comparer nos résultats obtenus par
diverses techniques de caractérisation afin de vérifier leur validité. Ainsi le couplage des tech-
niques de mesures locales comme la microscopie électronique en transmission et des techniques
de diffusion des rayons X, ont permis d’obtenir des informations très fines sur la structure et les
phénomènes de croissance des nanoparticules de CoPt avec un remarquable accord entre ces
deux techniques. L’ordre chimique, d’une grande importance dans les nanoparticules de CoPt,
a été caractérisé à la fois à courte distance via l’absorption des rayons X, et à longue distance à
l’aide de la diffraction des électrons et des rayons X. Nous avons également recouru aux simu-
lations numériques afin d’interpréter au mieux les données expérimentales. La compréhension
des phénomènes de croissance, et la maîtrise de divers paramètres expérimentaux nous ont per-
mis d’élaborer des échantillons avec une bonne reproductibilité et une fine connaissance de leur
structure. Grâce à cela les propriétés magnétiques des nanoparticules ont pu être étudiées dans
un deuxième temps. Nous avons utilisé deux outils : la magnétométrie SQUID et le dichroïsme
magnétique circulaire des rayons X. Encore une fois la complémentarité de ces deux techniques
a permis dans certains cas de valider nos résultats, tout en restant critique, notamment vis-à-vis
du dichroïsme magnétique circulaire des rayons X qui est une technique encore récente et en
plein développement dans le cas des nano-objets. Finalement nous avons pu établir quelques cor-
rélations entre la structure des nanoparticules de CoPt et leurs propriétés magnétiques à l’échelle
atomique.
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6.1 Structure et morphologie

Effet de taille et de coalescence sur les transitions structurales (Ih, Dh, TOh)

Il apparaît clairement que la taille et les conditions d’élaboration des nanoparticules jouent
un rôle majeur sur leur transition structurale. Cet effet a été montré par deux expériences dans
le chapitre 4, en suivant la croissance des nanoparticules in situ et en temps réel. Dans une
première expérience, la croissance a été réalisée à 500 ˚C. La figure 6.1 résume les résultats
obtenus sur la structure des nanoparticules lorsque leur diamètre augmente ce qui entraine en
même temps une évolution du rapport d’aspect hauteur / diamètre. Une seconde expérience a
consisté en un recuit de nanoparticules de CoPt à des paliers de température successifs jusqu’à
630 ˚C. La figure 6.2 illustre l’évolution structurale des nanoparticules lorsque la taille augmente
en fonction de la température du recuit.
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+

3.2 nm
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atome par atome

TOh fccIh
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FIGURE 6.1 – Évolution du rapport d’aspect et de la structure des nanoparticules de CoPt
élaborées à 500 ˚C en fonction de leur diamètre.
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FIGURE 6.2 – Évolution de la structure des nanoparticules de CoPt après recuit à différentes
températures en fonction de leur diamètre. Le schéma en insertion est issu de la référence
[Balleto 2005] et montre la stabilité énergétique de différentes structures (Ih, Dh, TOh) de
clusters en fonction de leur taille.

On remarque une évolution de la morphologie des nanoparticules d’icosaèdre vers des struc-
tures cubiques faces centrées lorsque la taille augmente pour une croissance à 500 ˚C. Nous
obtenons une taille critique de transition Ih → TOh d’environ 2.5 nm. Le recuit est plus riche
en transition structurale, nous observons tout d’abord une transition Ih → Dh pour une taille
d’environ 3.1 nm et une transition Dh → TOh pour une taille d’environ 3.5 nm. Ce type de
transition structurale avait déjà été reporté dans la littérature dans des systèmes monométal-
liques, et est en bon accord avec les comportements prévus par la thermodynamique pour des
clusters de Co pur et de Pt pur.

Nos deux expériences montrent des différences importantes dues à un mode d’élaboration
différent conduisant à des modes de croissance différents. Dans notre cas la température, peut
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être vue comme un moyen de modifier la cinétique du système afin de se rapprocher des condi-
tions d’équilibre. Cette variable n’a pas le même effet si elle est utilisée pendant le dépôt donc
dans les premiers stades de la formation des nanoparticules ou après le dépôt et donc appli-
quées sur des nanoparticules déjà formées. Nous n’avons pas trouvé dans la littérature d’études
rapportant l’effet de la température sur la structure (Ih, Dh ou TOh) des nanoparticules à
l’équilibre thermodynamique, les travaux de simulation présentant généralement les résultats
pour une température de 0 ˚K [Gruner 2008, Rossi 2008]. Ces calculs ne prennent généralement
pas en compte aussi l’aspect cinétique de l’expérience qui peut décaler les tailles de transition
structurale.

À température ambiante nos résultats montrent essentiellement une structure icosaédrique
pour des nanoparticules inférieures à 2.0 nm de diamètre. Lorsque les nanoparticules sont éla-
borées à cette température, la croissance se fait essentiellement atome par atome. Ce mode de
croissance a tendance à ne pas modifier la structure de la nanoparticule et donc à conserver
la structure icosaédrique (favorable aux petites tailles) à des tailles élevées. D’autre part nous
avons remarqué une différence structurale importante pour les nanoparticules analysées ex situ :
il apparait qu’une forte proportion de celles-ci possèdent une structure de type octaèdre tronqué,
ce qui pourrait être provoqué par des phénomènes d’adsorption gazeuse en surface des parti-
cules induisant des réorganisations structurales.

Lorsque la température est forte pendant le dépôt, (croissance en température) nous avons
observé la formation d’icosaèdres aux petites tailles, mais l’augmentation du diamètre jusqu’à
environ 2.5 nm est à l’origine d’une transition structurale vers des octaèdres tronqués sans passer
par la formation de décaèdres. Ensuite la structure octaédrique est conservée jusqu’à des tailles
plus élevées (3.2 nm).

Lorsque la température est appliquée après le dépôt à température ambiante (recuit ther-
mique), un effet de coalescence dynamique est induit qui est suivi au delà de 300 ˚C, par
une réorganisation structurale interne des nanoparticules conduisant aux structures décaédriques
puis à haute température aux structures de type octaèdres tronqués. Les structures décaédriques
semblent favorisées par ce processus comme cela a été montré par les simulations numériques
de G. Grochola et al. [Grochola 2007]. La coalescence dynamique est par opposition au mode
de croissance atome par atome un phénomène qui favorise les transitions structurales si la tem-
pérature est suffisamment élevée.

Nous avons par ailleurs montré que ces transitions structurales dépendent aussi de la com-
position des nanoparticules. En effet nos résultats montrent sur des échantillons recuits à 650
˚C pour des nanoparticules d’environ 5 nm que la structure décaédrique est présente pour la
composition Co25Pt75, ce qui n’est pas le cas pour la composition Co50Pt50.
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Évolution du rapport d’aspect des nanoparticules

Un deuxième effet observé par diffusion aux petits angles est l’évolution de la hauteur de
ces objets. Nos résultats montrent que cette hauteur est toujours inférieure ou égale au diamètre
des nanoparticules. Il est intéressant de souligner que le rapport d’aspect des nanoparticules
augmente lorsque le diamètre augmente. Ce résultat est d’une grande importance pour l’inter-
prétation des données magnétiques. De nombreux travaux sont réalisés par MET et se limitent
souvent à la détermination du diamètre 1 seul en faisant l’hypothèse d’une forme isotrope (par
exemple pour calculer un volume effectif magnétique). Le volume de la nanoparticule est en
réalité souvent inférieur à celui d’une sphère de diamètre D ce qui peut être source d’erreur. De
plus, la forme de la nanoparticule peut aussi être à l’origine d’un terme d’anisotropie magné-
tique supplémentaire pouvant même être supérieur au terme d’anisotropie magnétocristalline.
La hauteur des nanoparticules est un paramètre à prendre en compte dans la détermination de
la température de transition ordre / désordre au même titre que le diamètre, d’autant plus qu’il
varie aussi avec la composition des nanoparticules. En effet nous avons montré qu’il était dans
notre cas plus faible pour la composition Co25Pt75 que la composition Co50Pt50.

Ordre et désordre chimique

La plupart des travaux portant sur les nanoparticules de Co50Pt50 ou de Fe50Pt50 concernent
la mise en ordre chimique L10, cette phase étant à l’origine d’une forte anisotropie magné-
tocristalline. Bien que la phase L10 soit thermodynamiquement stable pour des températures
inférieures à 825 ˚C dans le massif, celle ci n’a jamais été observée directement après élabora-
tion à température ambiante. Nous avons montré que le recuit à une température d’environ 650
˚C pendant 30 minutes permet d’obtenir cette phase, ce qui est en bon accord avec de nombreux
autres groupes. Les effets de coalescence induisent non seulement une augmentation de la taille
des nanoparticules mais également la formation de nombreux défauts structuraux comme des
macles. Ces défauts qui sont des zones de diffusion privilégiées peuvent être des zones de nu-
cléation de l’ordre chimique.

Nos résultats ont confirmé des travaux montrant que la température de transition ordre /
désordre diminue avec la taille [Alloyeau 2007b, Rossi 2008] (voir figure 6.3). Ainsi à 500 ˚C
pour des nanoparticules de 3.0 nm la phase stable est la phase chimiquement désordonnée. D.
Alloyeau et al. ont montré qu’une solution pour obtenir la phase ordonnée peut être de recuire à
des températures plus faibles mais pendant des durées plus longues, la mise en ordre chimique
à basse température étant un processus ayant une cinétique lente.

1. Il existe en réalité des moyens de déterminer la hauteur des nanoparticules par MET, ce type de travail a été
réalisé par tomographie électronique par D. Alloyeau et al. [Alloyeau 2007b]
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Température (°K) Température (°K)

(a) (b)

FIGURE 6.3 – Paramètre d’ordre à courte distance (sro) des clusters calculé par G. Rossi et al.
[Rossi 2008]. (a) pour des structures cubiques faces centrées de 1289 atomes (•), 807 atomes
(2), 405 atomes (3), 314 atomes (4) et 201 atomes (?). (b) pour des structures multimaclées :
Dh de 318 atomes (–), Dh de 146 atomes (- -) et Ih de 147 atomes (+).

La figure 6.3 (a) montre l’évolution du paramètre d’ordre à courte distance en fonction de la
température pour différentes tailles de clusters cubiques faces centrées. On remarque que pour
les clusters les plus petits (201 atomes) le paramètre d’ordre à courte distance vaut seulement
0.8 et atteint un palier à température ambiante. Ce comportement semble indiquer que pour
des tailles encore plus petites la structure désordonnée doit être favorable dès la température
ambiante. Cela pourrait expliquer pourquoi les nanoparticules élaborées par notre méthode sont
systématiquement dans la phase A1 alors que nos vitesses de croissance sont extrêmement lentes
(de l’ordre de 1 atome par nanoparticule toutes les 30 secondes) et donc proches des conditions
de l’équilibre thermodynamique. Nous suggérons que la croissance de ces objets à température
ambiante, ne permet pas de réorganisation structurale suffisante pour induire l’ordre chimique.
Les nanoparticules restent donc chimiquement désordonnées pour des tailles plus importantes
(état métastable), la température permet de quitter cet état métastable pour atteindre l’équilibre
thermodynamique. De plus ces simulations sont effectuées pour des nanoparticules libres, et
l’on peut supposer que l’interaction des nanoparticules avec la surface de carbone amorphe en-
gendre des effets d’interfaces pouvant défavoriser l’ordre chimique.

La figure 6.3 (b) montre l’évolution du paramètre d’ordre à courte distance pour les struc-
tures multimaclées. On remarque que les températures de transition sont identiques pour les
Dh et les TOh de même taille alors qu’elle est plus faible pour les structures Ih. L’ordre bien
que faible est moins favorable à température ambiante. Notre méthode qui favorise la formation
d’icosaèdres aux petites tailles à la différence des méthodes de condensation en vol (LECBD),
[Tournus 2008a] ne permet donc pas d’obtenir facilement l’ordre à température ambiante.

Nous avons montré que le dopage des nanoparticules par 6% d’Ag permettait de diminuer
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la température de recuit nécessaire pour ordonner les nanoparticules via la diffusion des atomes
d’Ag. Les atomes d’Ag qui ont une énergie de surface faible diffusent au sein de la nanoparti-
cule, créant ainsi des défauts de type lacunaire entraînant une augmentation de la diffusion du
Co et du Pt au sein de la nanoparticule. Cette diminution de la température de recuit permet de
diminuer les phénomènes d’agglomération induits par la température, qui sont à l’origine d’une
diminution de la qualité de l’organisation bidimensionnelle des particules.

6.2 Magnétisme

Interaction dipolaire

Nos résultats à température ambiante montrent des comportements magnétiques tout à fait
différents vis-à-vis du retournement de l’aimantation lorsque la quantité de matière augmente
et donc lorsque la distance interparticules diminue (à l’approche du stade de la coalescence
statique). Si la distance entre les nanoparticules est suffisamment grande, le retournement de
l’aimantation est en accord avec le modèle de Stoner - Wolhfarth, c’est à dire que l’aimanta-
tion des nanoparticules peut être vue comme un macrospin isolé sans interaction avec les autres
particules. En revanche si la distance interparticule est faible, le retournement de l’aimantation
n’est plus en accord avec le modèle du macrospin et s’effectue collectivement. Il y a donc une
transition lorsque la distance interparticule 2 diminue, d’un comportement individuel vers un
comportement collectif.

Effet d’environnement Pt autour du Co

Dans une gamme de composition allant de Co pur à Co25Pt75 nous obtenons une variation
linéaire du rapport moment magnétique orbital / moment magnétique de spin lié à l’augmenta-
tion du nombre de voisins Pt autour du Co entraînant une variation de l’hybridation des orbitales
3d du Co et 5d du Pt. De tels résultats avaient déjà été observés dans le système FePt par la tech-
nique de résonance ferromagnétique et prédits par les calculs. Cette hybridation à l’origine de la
forte anisotropie magnétique de l’alliage peut également être observée via les spectres XANES
qui renseignent sur la structure électronique des nanoparticules. Dans ce cadre il serait par-
ticulièrement intéressant de réaliser des simulations de ces spectres afin de mieux comprendre
la structure électronique des nanoparticules de CoPt (et notamment lors de la mise en ordre L10).

Influence de la matrice sur les moments magnétiques

2. On peut supposer que d’autres paramètres peuvent influencer cette transition, notamment les différentes ani-
sotropies magnétiques
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La littérature rapporte très peu de travaux concernant l’influence du support ou de la couche
de protection des nanoparticules métalliques sur leurs propriétés magnétiques (et notamment
le moment magnétique). Pourtant en analysant nos résultats et ceux issus de diverses publica-
tions, nous nous apercevons que cet effet est bien souvent quantitativement plus important que
d’autres effets (comme la coordinence, les distances interatomiques, l’ordre chimique, l’hybri-
dation des orbitales). Bien souvent la nature et même l’épaisseur de la couche de protection
modifie considérablement les paramètres magnétiques (comme la température de blocage par
exemple). Nous avons pu observer dans certains cas une diminution très importante du moment
orbital nous conduisant à dire qu’une partie des atomes de Co étaient "magnétiquement morts".
Ce phénomène est très marqué pour des nanoparticules de faible diamètre (moins de 1.5 nm)
présentant un nombre d’atomes de Co en surface important (cas du cœur (Pt) / coquille (Co) par
exemple) rendant difficile l’interprétation des données pour ces diamètres.

L’un des mécanismes permettant d’expliquer ce phénomène est qu’un transfert d’électrons
de la couche d’alumine vers les nanoparticules ait lieu. Ceci aurait pour conséquence de modi-
fier la structure de bande induisant une modification du moment magnétique. L’augmentation
du nombre d’électrons dans la bande 3d a aussi pour conséquence de fausser l’application des
règles de somme lors de l’interprétation des données XMCD. Certains résultats expérimentaux
ont confirmé un effet de l’aluminium sur les moments magnétiques. T. Hill et al. [Hill 2005]
sur des nanoparticules de Co déposés sur Al203 ou D. Zanghi et al. [Zanghi 2001] pour des
nanoparticules de Co de 3 nm en matrice d’AlN ont mis en évidence une diminution du moment
magnétique dû à l’environnement de la nanoparticule.

Effet du recuit

Les mesures sur des nanoparticules alliées ou cœur (Co) / coquille (Pt) après recuit à 400 ˚C
ont systématiquement montré une exaltation importante du moment magnétique. Ceci peut être
dû à différents mécanismes soit structuraux (relaxation de contraintes, transition de systèmes
non-cristallins vers des systèmes cristallins), soit chimiques (modification de l’environnement
des atomes de Co). Dans le cas d’un système cœur (Co) / coquille (Pt) l’interdiffusion des
espèces au sein de la nanoparticule activée par la température entraine une augmentation du
nombre d’atomes de Pt autour des atomes de Co. La température favorise la mise en ordre chi-
mique. Cet ordre encore partiel et à courte distance à 400 ˚C, tends vers un ordre total pour des
températures supérieures à 600 ˚C. Ainsi après recuit, nous avons formé des nanoparticules pos-
sédant la phase L10, les mesures magnétiques montrant une très nette augmentation du champ
coercitif mesuré à 5 ˚K.

Nanoparticules cœur / coquille - Couplage d’échange

Les nanoparticules de structure cœur / coquille sont particulièrement intéressantes pour leurs
propriétés magnétiques. Nous avons montré qu’il était possible de réaliser de telles structures
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par dépôts successifs des deux métaux, afin de placer le cobalt en surface ou dans le cœur des
nanoparticules. Mais d’autres types de structures seraient intéressantes à étudier et notamment
celles induisant un couplage entre deux espèces magnétiques différentes. Ainsi on trouve depuis
quelques années des travaux concernant le couplage entre un élément ferromagnétique doux
et un ferromagnétique dur (avec un champ coercitif élevé). Il serait intéressant d’élaborer des
nanoparticules de type cœur (Co) / coquille (CoPt) afin d’obtenir des "spring magnet", ces ma-
tériaux possédant de fortes applications technologiques. Des nanostructures de ce type peuvent
être obtenues facilement avec le dispositif expérimental du laboratoire.

Un autre type de couplage magnétique est très étudié, il s’agit du couplage d’échange ap-
paraissant entre un élément ferromagnétique et un antiferromagnétique. Un échantillon de ce
type a été élaboré (environ 4 nm), il s’agit de nanoparticules de CoPt, entourées par une couche
d’oxyde de Co 3. Sur la figure 6.4 on remarque que le cycle d’hystérésis obtenu est décalé, ce
phénomène est nommé décalage d’échange. Ces systèmes permettent de moduler les propriétés
magnétiques des nanostructures, par exemple la température de blocage, comme l’a montré V.
Skumryev et al. sur des systèmes cœur (Co) / coquille (CoO) [Skumryev 2003] ou encore R.
Fleurier et al. sur des systèmes cœur (FePt) / coquille oxyde de Fe [Fleurier 2006].
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FIGURE 6.4 – Courbes d’aimantation d’un échantillon présentant une oxydation de surface.

3. L’oxydation ayant été provoquée par des conditions particulières d’évaporation de l’alumine et caractérisée
par spectroscopie d’absorption des rayons X.
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6.3 Quelques perspectives

À l’issue de ce travail quelques perspectives et expériences seraient à envisager :

– Nous avons montré que lorsque les nanoparticules étaient protégées par une couche d’alu-
mine, leur taille était conservée après recuit. Des études complémentaires seraient néces-
saire pour analyser les phénomènes de mobilité des nanoparticules avec ou sans couche
de protection, le GISAXS ou la microscopie électronique devraient permettre d’obtenir
de tels résultats. D’autre part il serait nécessaire de vérifier la chimie de surface des na-
noparticules durant ces étapes, par exemple par XPS, en particulier lors de recuits à haute
température.

– Une autre voie visant à conserver des distributions de taille étroites consiste à utiliser
des substrats fonctionnalisés. Des expériences ont été réalisées en collaboration avec le
Laboratoire de Photonique et Nanostructures à Marcoussis, à l’aide du nanoFIB présenté
dans le chapitre 4 afin d’induire des défauts de surface périodiques. Dans ce cadre une
étude par GISAXS afin de suivre la croissance des nanoparticules sur ces défauts durant
le recuit serait à mener.

– Il serait intéressant d’approfondir l’étude portant sur le dopage par l’argent des nanopar-
ticules de CoPt, afin de mieux comprendre les phénomènes physiques mis en jeu dans le
processus permettant d’abaisser la température de mise en ordre chimique. Une analyse
par GISAXS anomal devrait permettre d’observer une éventuelle ségrégation de l’argent
durant le recuit, cela nécessitant d’effectuer ces mesures in situ et en temps réel. D’autre
part une analyse par EXAFS in situ et au cours du recuit pourrait donner une informa-
tion du même type via l’évolution des coordinences au seuil de l’argent pendant le recuit.
Dans ces deux cas la difficulté majeure vient du très faible signal provenant de l’argent
puisque les quantités de matière sont typiquement dix fois plus faibles que celles du Co
ou du Pt.

– Concernant les liens entre propriétés magnétiques et structure des nanoparticules, une
étude très intéressante pourrait être réalisée par microscopie Lorentz. Cet appareil permet
d’observer les orientations des domaines magnétiques à l’échelle des nanoparticules. L’in-
térêt dans notre cas serait d’effectuer des mesures sur des échantillons fortement maclés,
afin d’étudier les effets d’interfaces entre des zones ordonnées d’orientations cristallogra-
phiques différentes (variants).

– Une étude des propriétés magnétiques par XMCD in situ et en temps réel pendant le
dépôt serait très importante pour déterminer l’évolution du moment magnétique avec la
structure et finalement parvenir à relier l’évolution structurale des nanoparticules comme
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observée au chapitre 4 (Ih, Dh et TOh) à des valeurs de moments magnétiques orbitaux
et de spin. Dans ce cas une étude in situ est nécessaire pour s’affranchir des effets induits
par la couche de protection tant sur les propriétés magnétiques (effet d’atomes magnéti-
quement morts) que sur la structure des nanoparticules (transition structurale induite par
la couche de protection).
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Annexe A

Étude des siliciures
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A.1 Contexte de l’étude

Les siliciures sont des composés formés de silicium et d’un autre élément de type donneur,
généralement métallique. La littérature rapporte l’existence de nombreux types de siliciures
formés après chauffage du métal déposé sur un substrat de silicium et notamment les siliciures
de cobalt [Brongersma 1998] et de platine [Kavanagh 1997]. Sous forme de films minces ces
composés sont utilisés dans le domaine de la microélectronique en raison de leur bonne stabilité
thermique et de leur propriété semiconductrice [Chen 2005], de plus il a été montré que certains
siliciures comme TiSi2 ou NiSi2 possèdent un fort comportement d’hystéresis sur les propriétés
magnétorésistives [Kim 2007]. Les siliciures ont été utilisé comme barrière Schottky, contact
Ohmique ou barrière de diffusion [Garcia 2000]. Dans ce chapitre nous présentons une étude
sur la formation de siliciures de cobalt platine sur surface de silicium, nous n’avons pas trouvé
dans la littérature de travaux concernant ce type de siliciures.

A.2 Croissance en température

Dans les précédents chapitres le substrat était couvert d’une couche de carbone amorphe
afin d’empécher la formation des siliciures avec la température. Dans cette partie la croissance
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des nanostructures est réalisée par dépôt de cobalt et platine sur un substrat de silicium (100)
couvert par une couche d’oxyde de silicium natif de 2 nm à différentes températures.

A.2.1 Résultats

Les figures A.1 et A.2 montrent les spectres de photoemission des niveaux de cœur au seuil
du platine et du cobalt obtenus pour différentes températures de croissance. On constate sur ces
deux figures des différences importantes du spectre de photoémission lorsque la température de
croissance varie. Tout d’abord on observe une diminution du signal de photoémission au seuil du
cobalt et du platine lorsque la température augmente de 50 à 400 puis 650˚C. Cette diminution
est probablement causée par une diffusion des métaux initialement déposés sur le substrat de si-
licium. Simultanément l’intensité du spectre de photoémission au seuil 2p du silicium augmente
lorsque la température du substrat augmente.
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FIGURE A.1 – (a) Spectres XPS pour le niveau 4f du platine, pour des échantillons ayant subit
une croissance à différentes températures : 50 ˚C, 400 ˚C et 650 ˚C. (b) Fit réalisé pour la
croissance à 400 ˚C.

La figure A.1 (a) montre le seuil 4f du platine. Pour une croissance à 50 ˚C, l’énergie de
liaison du pic Pt 4f7/2 est de 71.1 eV ce qui est proche de la valeur de 71.0 eV généralement at-
tribuée à l’élément platine dans son état métallique [Larrieu 2003, Godowski 2003]. Le doublet
4f du platine (4f7/2 et 4f5/2) possède un écart d’énergie de 3.3 eV et une forme assymétrique
typique d’un état métallique. Pour une croissance à 400˚C la forme du spectre change considé-
rablement. Comme on le voit sur la figure A.1 (b) il est nécessaire d’utiliser deux contributions
pour fitter correctement les pics 4f du platine, (71.1eV et 72.3eV pour le 4f7/2). Ces doublets
peuvent être associés à une contribution de platine métallique (assymétrique) et une contribu-
tion de siliciure de platine. Pour une croissance à 650 ˚C le doublet 4f du platine ne montre
plus de double pic, mais une composante simple. Ces pics sont décalés de 1.4 eV par rapport
à la composante métallique. Ces résultats indiquent clairement qu’il y a eu une réaction entre
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le silicium et le platine qui a commencé à 400 ˚C et qui s’est achevée à 650 ˚C. Ces résultats
sont confirmés par l’observation d’un décalage du pic du 2p du silicium vers des énergies plus
élevées. Le pic associé à la phase siliciure n’est pas à la même position dans les échantillons
réalisés à 400 et 650 ˚C, ce qui pourrait indiquer qu’il s’agit de phases différentes. D’après la
littérature il pourrait s’agir des phases Pt2Si et PtSi respectivement [Larrieu 2003].
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FIGURE A.2 – Spectres XPS au seuil du Cobalt (2p) pour des échantillons avec différentes
températures de croissance : 50 ˚C, 400 ˚C et 650 ˚C.

La figure A.2 montre les spectres recueilli pour le cobalt au seuil 2p à différentes tempéra-
ture de croissance. A 50 ˚C le doublet du cobalt (2p1/2 et 2p3/2) possède un écart de 15.1 eV et
le pic 2p3/2 est centrée à 778.1 eV ce qui est typique de la valeur du cobalt dans un état métal-
lique, de plus la forme très assymétrique du pic confirme ce caractère métallique. On remarque
que les pics sont atténués lorsque la température de croissance augmente et simultanément un
léger décalage est observé (de 778.1 à 778.5 eV) pour le pic relatif aux électrons 2p1/2. Aucun
pics supplémentaire n’est visible ce qui indique qu’il n’y a pas d’oxyde de cobalt (l’oxyde de
cobalt apparaitrait à des énergies plus élevées, entre 779 et 781 eV [Shen 1990]). Le spectre du
cobalt est très symétrique pour des températures de croissance de 400 ˚C et 650 ˚C ce qui montre
que le cobalt n’est plus dans un état conducteur mais plutôt isolant comme c’est le cas pour les
siliciures. De plus l’énergie de liaison du cobalt est similaire à celle observé dans CoSi2 (voir
référence [Zhao 2000]).
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FIGURE A.3 – Spectres de diffraction obtenus pour une incidence de 1˚ pour (a) un substrat
de silicium vierge sans dépôt métallique, et les échantillons avec différentes températures de
croissance : (b) 50˚C, (c) 400˚C et (c) 650˚C

Ces résultats de photoemmission semblent indiquer la formation d’une réaction chimique
entre le dépôt de cobalt et platine et le substrat de silicium. Nous avons donc réalisé des me-
sures de diffraction en incidence rasante afin de déterminer si il y avait formation de siliciure
[Scott 1990]. Les données de diffraction sont montrées sur la figure A.3 pour les températures
de croissance 50 ˚C, 400 ˚C et 650 ˚C, nous avons également reporté le spectre de diffraction
d’un substrat vierge. Les données montrent une diminution de l’intensité diffractée du pic 111
de l’alliage CoPt de type cubique faces centrées lorsque la température de croissance augmente.
On remarque également que ce pic de diffraction est plus fin à 400 ˚C qu’à 50 ˚C ce qui in-
dique une augmentation du domaine cohérent de diffraction dans le plan du substrat, qu’on peut
raisonablement corréler à une augmentation de la taille des nanoparticules. Simultanément un
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décalage du pic 111 est observé, correspondant à une augmentation du paramètre de maille.
Pour une température de croissance de 650 ˚C le pic 111 n’est plus visible. Cela provient soit de
la disparition totale de la phase métallique CoPt, soit d’une orientation préférentielle des nano-
structures. En effet les mesures de diffraction ont été réalisées dans une géométrie assymétrique
(c’est à dire l’angle d’incidence fixé à 1˚ et l’angle d’émergence variant avec l’angle de diffrac-
tion). Ce type de configuration est donc adaptée à l’étude de nanostructures non orientées sur la
surface, puisque l’orientation du vecteur de diffusion change pendant la mesure. Des mesures
de microscopie pour imager l’évolution du dépôt avec la température de croissance ont été réa-
lisées.

La figure A.4 montre une image AFM pour une température de croissance de 650˚C, on voit
que la densité d’îlots sur la surface est faible. La dimension dans le plan des nanostructures est
de l’ordre de 50 à 90nm, leur forme semble isotrope. Cependant l’effet de convolution avec la
pointe ne permet pas une determination précise de la forme et de la taille des nanostructures. La
hauteur des îlots à été mesurée avec une bonne précision et l’on obtient des valeurs variant entre
2 et 15nm.

400 nm

FIGURE A.4 – Image AFM du dépôt de CoPt élaboré à 650˚C. La résolution est d’environ 4 nm.
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FIGURE A.5 – Images MET obtenues pour une section transverse d’un échantillon élaboré à
une température de croissance de 650 ˚C (Observation selon l’axe de zone [011̄] du Si).
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Des sections transverses ont été réalisées sur l’échantillon ayant subit une croissance à
650˚C, les images de microscopie électronique montrent la présence de nanostructures isolées.
Comme on peut le voir sur la figure A.5 (a) et (b) deux formes caractéristiques de nanostruc-
tures sont visibles. Le premier type est triangulaire (type T, voir figure A.5 (a)) avec des côtés
d’environ 100nm de long, le deuxième type à la forme d’un parallélépipède (type P, voir figure
A.5 (b)) dont le côté le plus long forme un angle de 55˚ environ par rapport à la surface. Les
dimensions du type P sont d’environ 20 à 50 nm de large et 50 à 100 nm de long. Dans les deux
types de cas les nanostructures sont situées sous la surface du substrat. Des mesures d’EDX ont
été effectuées avec une taille de sonde inférieure à la taille des nanostructures (27 et 40 nm).
Les concentration en Co, Pt et Si sont 15-18, 15-20 et 63-70 % atomique respectivement pour
les deux types de forme. L’equiconcentration de Co et de Pt est toujours observée. Ces résultats
montrent que des nanostructures de type siliciures de CoPt ont été formées. Leur structure cris-
tallographique est probablement cubique basée sur le type MSi2 comme cela a déjà été observé
pour d’autres études sur des siliciures monométalliques (Co, Ni, etc...). Mais dans notre cas, la
composante M du siliciure a la composition Co50Pt50.

FIGURE A.6 – Image de METHR obtenue pour une section transverse sur l’échantillon élaboré
à 650˚C, montrant une structure de type T dans une orientation de type A. En insertion : la
transformé de Fourier de l’image montrant l’endotaxie.
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FIGURE A.7 – Images METHR obtenues pour une section transverse de l’échantillon élaboré
à 650˚C, montrant une structure de type P dans une orientation de type B : sur (a1) on peut
observer les interfaces CoPt siliciure(5̄11) || Si (1̄11) et CoPt siliciure(2̄11) || Si (2̄11). La
transformée de Fourier confirme l’orientation de type B l’image (a2) et ainsi que l’image filtrée
correspondante montrent l’interface entre le siliciure CoPt (1̄11) || Si(5̄11). Sur l’image filtrée
la ligne blanche souligne l’orientation de type B.

Les images de microscopie en mode haute résolution sur la figure A.6 et A.7 montrent que
les nanostructures de type T et P sont monocristallines. Cependant on observe différentes inter-
faces silicium/siliciures, même si dans les deux cas les interfaces sont endotaxiées. Dans le cas
de des nanostructures de type T, les siliciures croissent avec une interface cohérente de type A
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suivant Si (111). Dans l’orientation de type A les axes cristallographiques des réseaux MSi2 et
Si sont en coincidence. Cette interface siliciure MSi2 (111) || Si(111) a déjà été décrite dans le
cas de siliciure monométallique [Gibson 1988, He 2004]. On remarque sur les images de micro-
scopie que cette interface ne possède pas de défauts, ce qui n’est pas le cas des autres. Pour les
nanostructures de type T, des facettes externes sont visibles (voir figure A.5 (a)) c’est à dire au-
dessus de la surface du substrat de silicium, en revanche ces facettes ne sont pas visibles dans les
nanostructures de type P (voir figure A.5 (b)). En effet dans ce dernier cas, la croissance se fait
via l’interface cohérenteMSi2 (111)|| Si(111), le long des plus grands côtés de la nanostructure,
comme dans une macle de type B, dejà observé dans CoSi2 et NiSi2 [Gibson 1988, He 2004].
Par rapport à l’orientation de type A, l’orientation de type B induit une rotation de 180˚ autour
de la direction [111] du réseau MSi2. De plus trois interfaces supplémentaires sont visibles,
comme on peut le voir sur la figure A.7 : siliciure CoPt (5̄11) || Si(1̄11), siliciure CoPt (2̄11) ||
Si(2̄11) (voir figure A.7 (a1)), siliciure CoPt (1̄11) || Si(5̄11) (voir figure A.7 (a2)). Ces interfaces
sont cohérentes même si certaines d’entre elles font intervenir des indices élevés.

Dans la morphologie de type P, les interfaces (111) de type B sont les plus étendues ce qui
indiquent qu’elle croissent plus lentement. Ce comportement contraste avec celui du CoSi2 sur
Si(100), pour lequel la croissance était rapide sur l’interface de type B (111), mais en bon ac-
cord avec des résultats obtenus avec un substrat de Si (110) [He 2004]. Les distances interplans
d111 ont été mesurées à l’aide de la diffraction électronique ainsi que des images dans l’espace
direct. Il est possible de déduire un rapport d111MSI2 / d111Si. D’après nos mesures ce rap-
port vaut 1.020, ce qui correspond à une valeur de d111MSI2 très proche de celle du silicium
(d111MSI2 = 0.320 +−0.005nm et d111Si = 0.3135), voir tableau A.1.

CoSi2 Pt2Si Si Co0.5Pt0.5Si2 MSi2
S.G. Fm3m I4/mmm Fd3̄m Vegard Expt.

d111 (nm) 0.309 0.328 (d101) 0.3135 0.320± 0.005
d220 (nm) 0.189 0.192 0.195± 0.0005
M -Si (nm) 0.232 0.246 0.235 0.239± 0.001 0.238± 0.0005

TABLE A.1 – Distances interplans d et distance moyenne interatomique métal-silicium (M -Si)
pour l’échantillon étudié ainsi que pour Si, CoSi2, Pt2Si. Pour la phase tétragonale Pt2Si le
plan (101) est le plan équivalent au plan (111) dans le système cubique. Pour la structure Si, la
distance M-Si correspond aux distances silicium-silicium. L’incertitude des valeurs déterminées
par la loi de Végard est liée à l’incertitude sur la concentration déterminée par EDX.

Des mesures de diffraction en configuration symétrique ont été réalisées (figure A.8) et
montrent les pics de diffraction du Si (200) et (400) issus du substrat. On remarque également
un pic supplémentaire qui ne peut être attribué ni au silicium, ni à une phase métallique du CoPt.
La position de cette contribution à 2θ = 46.6˚ (d = 0.195± 0.0005 nm) correspond à des plans
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de silciures métalliques MSi2 (220), en accord avec la structure cristallographique déduite par
MET. La forte orientation préférentielle des nanostructures MSI2 explique l’absence de pics de
diffraction, lors des mesures en incidence rasante (figure A.3). La diffraction des rayons X ne
permet pas de déterminer la structure des objets de type T, car les pics (h00) correspondants à
MSi2 sont faibles et proches des contributions (h00) du substrat de silicium. Dans le tableau A.1
les distances interplans ont été converties en distances interatomiques M -Si afin de comparer
les valeurs expérimentales aux valeurs calculées dans le cas de matériaux non contraints de
siliciures de Co ou de Pt. À partir d’une loi de Végard (déjà utilisée avec une bonne précision
dans de telles nanostructures [Mangelinck 1998]) on obtient une valeur de 0.239 ± 0.001 nm
en utilisant les concentrations mesurées par EDX. Ces résultats sont très proches des mesures
expérimentales (0.238 ± 0.0005 nm), et confirment l’équiconcentration de Co et Pt dans la
structure cristallographique MSi2.

FIGURE A.8 – Spectre de diffraction en mode symétrique du dépôt de CoPt réalisé sur un
substrat chauffé à 650˚C.
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A.2.2 Discussion

Nos résultats indiquent que le mécanisme de formation de siliciure à base de CoPt est
dominé par un phénomène de diffusion durant la croissance, d’abord à travers la fine couche
d’oxyde de silicum amorphe et ensuite dans le substrat de silicium. Plusieurs études antérieures
ont déjà montré que le titane, le nickel ou le platine sont capables de diffuser à travers une fine
couche d’oxyde à basse température [Tung 1996]. Mais ce n’est pas le cas du cobalt qui ne
diffuse pas facilement à basse température [Chen 2005]. Il à déjà été reporté que la couche de
SiO2 pouvait retarder la réaction M -Si [Kurmaev 1997]. Dans notre cas la réaction conduisant
à la formation de siliciure nécessite une température de croissance élevée. A 50 ˚C les atomes
de cobalt et de platine ne réagissent pas avec le silicium ce qui indique que l’oxyde de silicium
amorphe est une bonne barrière de diffusion à cette température. Cependant à 400 ˚C et plus
encore à 650 ˚C, les deux expèces sont capables de diffuser à travers l’oxyde et de réagir avec le
substrat de silicium. Cela est clairement montré par la diminution des intensités du Co et du Pt
qui ne sont plus visible par XPS, la profondeur sondée étant inférieure à 10nm.

Nos résultats ont montré que :
– Dans les nanostructures de silicium formées le ratio Si/M est égal à 2 et le ratio Co/Pt est

égal à 1.
– Des endotaxies de type A et B sont observées ce qui peut uniquement correspondre à une

structure disiliciure (de type cubique CaF2).
– Les paramètres de maille suivent une loi de Végard (tableau A.1).

Ainsi nous pouvons conclure que dans nos conditions expérimentales (croissance à haute tem-
pérature et faible vitesse de dépôt) la formation d’un disiliciure bimétallique (Co0.5Pt0.5Si2) est
plus favorable que la formation d’un siliciure monométallique. Plusieurs arguments viennent
conforter ce résultat. Tout d’abord le recuit thermique induit fréquemment la formation séquen-
tielle d’une phase siliciurée riche en métal suivie d’une phase pauvre en métal, dépendant de la
température de la réaction. En effet la première phase formée n’est pas seulement déterminée
par l’enthalpie de formation [De Boer 1988, Maex 1995] (PtSi : -56kJ / mol, Pt2Si : -47kJ/mol,
CoSi : -49kJ/mol et CoSi2 : -34 kJ/mol) mais aussi par la concentration des atomes à l’inter-
face qui favorise la formation d’un siliciure riche en métal. Cependant dans les méthodes de
croissance par dépôt d’atomes sous UHV [Lim 2005, Vantomne 1999] la concentration effec-
tive de métal est déterminée par la balance entre l’apport de matière et la quantité de matière
consommée par la réaction. L’apport de métal est controllé par la vitesse de dépôt alors que la
consommation du métal dépend de la vitesse de réaction et de la mobilité atomique, c’est à dire
de la température du substrat. Par conséquent, la faible vitesse de dépôt et la température élevée
induisent directement la formation de la phase riche en silicium (disiliciure).

L’autre charactéristique principale des nanostructures élaborées est leur nature bimétal-
lique. Des siliciures bimétalliques ont déjà été observés dans la littérature dans le cas de si-
liciures de cobalt nickel mais toujours avec une faible concentration de métal. Mangelinck et
al. [Mangelinck 1998] ont rapporté le cas de Ni-Au, Ni-Co et Ni-Pt avec une petite quantité
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d’Au, Co et Pt (moins de 12 % atomique). Lavoie et al. [Lavoie 2002] ont montré dans des
échantillons recuits la formation de siliciures bimétalliques avec du cobalt (l’autre métal étant
Ti, V, Ni, Ta, Rh, Re, Pt) avec moins de 20 % atomique. Dans ces deux cas, les siliciures ont
été obtenu par réaction à l’état solide avec la formation séquentielle de phases riche en métal
et pauvre en métal. Les différentes étapes de la réaction sont dépendantes de la solubilité du
métal, dans les siliciures séquentiellement formés. La solubilité est liée à la structure cristallo-
graphique [Detavernier 2000] et, donc, peut changer l’entropie de mélange et par conséquent
affecter la nucléation. Un atome métallique M non soluble dans une des phases de siliciures
induit la formation d’une autre phase de siliciure. C’est la raison pour laquelle dans les travaux
de Mangelinck et al. et de Lavoie et al. il y a une limitation du métal ajouté. Cet effet d’entropie
de mélange sur la nucléation des disiliciures à déjà été largement décrite dans des travaux précé-
dents sur le système (CoNi)-Si [Heurle 1988] et plus récemment sur différents systèmes Co-Si
comprenant un faible pourcentage d’un autre métal [Detavernier 2000].

De plus dans l’étude des systèmes bimétalliques proche de l’équiconcentration, Garcia-
Mendez et al. [Garcia 2000] n’ont pas observé la formation de siliciures bimétalliques mais
celle de siliciures monométalliques de cobalt et de nickel. Cette séparation a été attribuée à la
faible miscibilité du NiSi orthorombique et du CoSi cubique, en accord avec les prédictions de
Detavernier et al. [Detavernier 2000].

Dans nos expériences la situation est complètement différente : la réaction est le résultat
d’une épitaxie réactive avec la formation directe du disiliciure de CoPt à 650˚C. Nos dépôt
sont réalisés à des vitesses extrèmement lentes. Dans ces conditions, l’apport de métal pour la
réaction est très faible car les flux de métaux à la surface sont plus faibles que le flux pouvant
être absorbé par le disiliciure. Ainsi, la solubilité du métal n’est pas le paramètre dominant
de la réaction. Malgré la très faible solubilité du platine dans les siliciures de cobalt, la faible
vitesse de dépôt et la forte température du substrat semble favorable à la formation de disiliciure
bimétallique pour le système CoPtSi. Par ailleurs, la diffusion à 400 ˚C est plus faible que celle
à 650˚C. Le rapport entre le flux de métal capable de diffuser et le flux de métal arrivant à la
surface est inférieur 400 ˚C qu’à 650 ˚C. À 400 ˚C, les mesures XPS ont montré qu’une partie
du platine déposé est dans un état métallique, alors que ce n’est pas le cas pour le cobalt. Ce
comportement est confirmé par les mesures de diffraction en incidence rasante, qui montrent un
décalage du pic métallique en accord avec un enrichissement en platine de la phase métallique.
Ainsi à 400 ˚C, la solubilité est un paramètre qui doit être pris en compte.

À 650 ˚C, ces considérations cinétiques et énergétiques conduisent à la formation d’une
structure du type CoSi2 avec un paramètre de maille a = 0.549 nm. En comparaison avec la
structure du silicium (a = 0.543 nm), cette phase présente un désaccord de maille de + 1.1%.
Cette valeur est inférieure au désaccord obtenu pour les siliciures de cobalt (-1.23% CoSi2)
[Zur 1985] ou siliciures de platine (entre +2.4% PtSi et +2.96% Pt2Si). Finalement, concernant
la croissance et l’orientation des nanostructures, un mode de croissance endotaxial est observé
dans la littérature seulement dans le cas de siliciures de cobalt et dépend de l’orientation du
substrat et des conditions expérimentales (recuit ou non). Dans ce travail la croissance à haute
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température sur Si(100) conduit toujours à la formation de nanostructures endotaxiées.

A.3 Perspectives

D’autres travaux ont été réalisés concernant la croissance de siliciure, mais cette fois par
recuit de nanoparticules de CoPt sur des surfaces de Si (100) couvert par une couche d’environ
2 nm d’oxyde natif. Des expériences visant à suivre la diffusion du Co et du Pt dans le Si ont
été menées par RBS pendant le chauffage des échantillons. La figureA.9 montre l’évolution du
signal de rétrodiffusion au fur et à mesure du recuit. Il apparaît clairement que le Co et le Pt
commence à diffuser à l’intérieur du Si pour des températures d’environ 670 ˚C. Des études
sont en cours afin de calculer le coefficient de diffusion des métaux, dans le silicium.
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FIGURE A.9 – Spectre RBS de l’échantillon CoPt / Si mesuré à température ambiante après
recuit selon le deuxième protocole (a) pour le cobalt et (b) pour le platine.

De plus des images de microscopie en section transverse ont été réalisées (figure A.10).
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FIGURE A.10 – Images MET du dépôt de CoPt après recuit.

L’analyse de ces résultats est en cours et indique un mode de croissance différent comparé
aux échantillons élaborés par dépôt sur Si à haute température. De plus des analyses par dif-
fraction des rayons X ont montré l’apparition de la phase chimiquement ordonnée L10 sur des
nanoparticules. Il reste à déterminer s’il existe une relation d’orientation (épitaxie) entre ces
nanoparticules ordonnées et les siliciures de CoPt.
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Résumé : 

L’objectif de cette thèse est d’étudier les corrélations entre les propriétés morphologiques, structurales et 

magnétiques de nanoparticules à base de cobalt et platine. L’importance de cette étude tient au fait que les 

nanoparticules de CoPt constituent un matériau potentiellement utilisable dans le domaine de l’enregistrement 

magnétique. Il est donc essentiel de déterminer les liens entre les propriétés magnétiques et l’organisation 

atomique des nanoparticules. 

Pour cela, nous avons d’abord étudié la structure et la morphologie de ces objets à l’aide de techniques 

complémentaires : la microscopie électronique, la diffusion et l’absorption des rayons X. Les résultats 

montrent des transitions structurales dépendantes de paramètres comme la température, la taille ou le mode de 

croissance des nanoparticules. Ainsi, lors de la croissance atome par atome, des transitions de structure 

icosaédrique vers cubique à faces centrées sont observées. En revanche, la coalescence permet la formation 

d’une structure intermédiaire décaédrique. La structure chimiquement ordonnée qui est la plus intéressante 

pour le stockage de l’information a été obtenue par recuit à une température de 630 °C. 

Dans un second temps nous avons étudié les propriétés magnétiques des nanoparticules par magnétométrie 

SQUID et par dichroïsme magnétique circulaire des rayons X. L’analyse des résultats fait apparaître des liens 

clairs entre leurs structures et leurs propriétés magnétiques. Ces études ont été menées sur des particules alliées 

et cœur / coquille. Des effets d’interface ont été mis en évidence et les échantillons recuits ont montré une très 

forte augmentation du moment magnétique 

 Structural, morphological and magnetic evolution of CoPt 

nanoparticles 

 

 

Résumé en anglais 

The aim of this thesis is to study the links between morphological, structural and magnetic properties of CoPt 

nanoparticles. The importance of this study is that CoPt nanoparticles constitute a promising material in the 

field of magnetic recording. It is therefore essential to determine the relationship between the magnetic 

properties and organization of nanoparticles at atomic scale. 

First we studied the structure and morphology of these objects by using complementary techniques: electron 

microscopy, X-ray scattering and X-ray absorption. The results show structural transitions depending on 

parameters such as temperature, size or nanoparticles growth mode. Thus, when growth atom by atom, 

transitions from icosahedral to face-centered cubic structures are observed. However, coalescence allows the 

formation of decahedral structure. The chemically ordered structure that is most interesting for the magnetic 

data storage has been obtained by annealing at 630 ° C.  

In a second step we studied the magnetic properties of nanoparticles by SQUID magnetometry and X-ray 

magnetic circular dichroism. Results show clear links between structures and magnetic properties. These 

studies were conducted on alloyed and core / shell particles. Interface effects were identified, and annealed 

samples shows an increase of the magnetic moment 
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