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Introduction Générale

L’électronique de spin, domaine de recherche en forte expansion, est née
de la découverte de la magnétorésistance géante (GMR) en 1988 [1,2]. Depuis,
un grand effort a été mobilisé dans le but de contrôler le spin pour l’utili-
ser comme un vecteur d’information ou un moyen de stockage non volatile
d’information. En 2006, les premières mémoires magnétiques non volatiles
(MRAM de l’anglais Magnetic Random Access Memory), avec une capa-
cité de stockage de 4 Mo en 2006 et 16 Mo en 2010, ont été fabriquées par
Freescale. Même si la capacité de stockage dans les MRAM reste faible, des
résultats récents révélés par Hitachi montrent qu’il est possible d’augmenter
considérablement la densité d’information en stockant 2 bits par cellule élé-
mentaire. Ces travaux prouvent que l’électronique de spin a déjà franchi le
stade des perspectives vers celui de l’intégration dans l’électronique moderne.

Le couplage d’un matériau ferromagnétique avec un semiconducteur (SC)
permettrait d’intégrer ce nouveau degré de liberté que constitue le spin aux
propriétés optiques et logiques des SCs [3, 4]. De nos jours, deux familles
de matériaux magnétiques sont utilisées pour l’élaboration d’hétérostruc-
tures hybrides matériau magnétique/SC : les SCs magnétiques dilués (DMS)
[ex: (Ga,Mn)As] et les métaux ferromagnétiques (MF). Les DMS ont une très
bonne compatibilité chimique et structurale avec les SCs (même structure
cristalline) et, d’après les prédictions théoriques, peuvent avoir une tempéra-
ture de Curie supérieure à la température ambiante [5]. Pourtant, la tempéra-
ture de Curie la plus élevée mesurée sur un DMS est de 172 K sur une couche
de GaMnAs [6]. Cette température de Curie reste trop basse par rapport à
la température ambiante pour qu’une application soit envisageable dans un
futur proche. C’est pour cela qu’un certain nombre de groupes de recherche
étudient l’intégration des MF au sein de dispositifs à base de SC. Des résultats
intéressants d’injection de spin dans des semiconducteurs comme GaAs [7–9]
et Si [10] à partir de couches minces de MF épitaxiées, bien que pas encore
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optimaux, attestent de la réussite de ce travail.
Cependant, la croissance d’un SC de bonne qualité structurale et élec-

tronique sur une couche mince de métal n’a toujours pas été accomplie. La
difficulté réside dans le fait que, généralement, à la température de croissance
standard d’un SC III-V, le métal diffuse à travers l’interface et réagit avec
le semiconducteur [11, 12]. Pour éviter cette interdiffusion, il faut réduire la
température de croissance du SC à une température proche de celle de la
croissance du métal, détériorant ainsi la qualité structurale du SC [13].

L’élaboration de structures hybrides métal ferromagnétique/SC est une
activité délicate exigeant un long et systématique travail d’optimisation des
paramètres de croissance. Des effets de magnétorésistance ont déjà été obser-
vés sur des jonctions latérales pour différents couples MF/SC [8–10, 14, 15]
Plusieurs structures couplant un MF et un SC ont échoué à cause de pro-
blèmes d’interdiffusion [11, 12], d’états d’interface avec une faible polarisa-
tion [16] et d’une mauvaise qualité électronique du SC [13].

Le MnAs a séduit la communauté scientifique grâce à sa bonne compati-
bilité avec les SC III-V. Autant la croissance sur du GaAs(001) que celles sur
du GaAs(111) ou AlAs(111) ont montré une interface nette, lisse et ayant un
fort taux de polarisation [13,17] et une faible réactivité [18].

Pourtant, les effets de magnétorésistance tunnel restent relativement fai-
bles par rapport aux espérances. Pour des hétérostructures de type MnAs/SC
III-V/MnAs/GaAs(111), ces faibles résultats de magnétorésistance tunnel
ont été attribués à la présence d’antisites d’As dans la barrière [13]. En
effet, la croissance d’une jonction tunnel couplant un métal ferromagnétique
à un SC est encore plus problématique que celle d’une jonction latérale 1.
Ceci est dû au fait que la température de croissance d’une barrière tunnel
semiconductrice de bonne qualité (∼ 580 ◦C) [19, 20] est bien supérieure à
la température à partir de laquelle l’interdiffusion à l’interface MnAs/SC
III-V se déclenche (∼ 300 ◦C) [21]. Par conséquent, après la croissance de
l’électrode inférieure, il n’est plus possible d’augmenter la température de
l’échantillon à la température souhaitée pour une croissance optimale de la
barrière.

L’équipe de Tanaka à l’université de Tokyo a proposé une jonction tunnel

1. Dans une jonction latérale, les électrodes ferromagnétiques qui assurent l’injection
et la détection d’un courant polarisé en spin dans le canal SC sont au-dessus de celui-ci.
Donc, la croissance du SC se fait avant celle de la couche de MF et peut être réalisée dans
des conditions optimales (température de croissance supérieure à 500 ◦C)
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hybride MnAs/SC III-V permettant de recuire la barrière à haute tempéra-
ture sans faire diffuser le métal dans la barrière semiconductrice [22].

L’originalité de ce travail est de
MnAs

SC III-V

GaAs:MnAs

Figure 1 – Schéma d’une jonction tunnel
de type MnAs/SC III-V/GaAs:MnAs

remplacer l’électrode inférieure mé-
tallique (couche mince de MnAs)
par une couche granulaire de MnAs
dans une matrice de GaAs (GaAs:
MnAs) [22]. L’élaboration de l’élec-
trode inférieure est réalisée en deux
étapes : la croissance d’une couche
de GaMnAs suivie d’un recuit à une

température entre 500 ◦C et 600 ◦C. Cette procédure permet d’améliorer la
qualité électronique et structurale de la barrière. La structure est composée
d’une électrode inférieure de clusters de MnAs dans une matrice de GaAs,
d’une barrière semiconductrice et d’une électrode supérieure de MnAs (voir
fig. 1).

Il s’avère que l’élaboration d’une telle structure est très complexe. Plu-
sieurs paramètres sont à optimiser :

– la concentration de Mn dans le GaMnAs ;
– la taille des clusters (reliée à la température et à la durée du recuit et

à l’épaisseur de la couche de GaMnAs) ;
– le moment de l’élaboration de la barrière (avant ou pendant le recuit

de l’électrode inférieure) ;
– les conditions de croissance de l’électrode supérieure.
L’objectif de ce travail de thèse était dans un premier temps d’étudier

les propriétés magnétiques, structurales et électroniques des électrodes ferro-
magnétiques à base de MnAs permettant la réalisation de jonctions tunnel
magnétiques pour l’étude du transport tunnel polarisé à travers une bar-
rière semiconductrice de haute qualité structurale et électronique. Dans un
deuxième temps, j’ai élaboré des jonctions tunnel magnétiques à base du
couple MnAs/SC III-V afin d’étudier le transport polarisé en spin à travers
une barrière semiconductrice.

Ce travail a été réalisé dans le cadre d’une collaboration entre l’Insti-
tut des NanoSciences de Paris (INSP) et l’Unité mixte de physique CNRS/
Thales. Cette collaboration a permis le partage d’une expertise dans le do-
maine de la croissance et de la physique des matériaux (INSP), avec celle de
l’électronique de spin (UMP CNRS/Thales).
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Ce manuscrit est organisé en trois parties. Dans la première partie, je pré-
senterai d’abord un condensé des connaissances accumulées sur le MnAs sous
différentes formes telles que le MnAs massif, en couche mince et sous forme
de nano-objets (nano-fils, clusters...) (chapitre 1). Ensuite, je décrirai l’éla-
boration par MBE ainsi que les caractérisations structurales et magnétiques
réalisées sur une couche mince de MnAs sur du GaAs(001) (chapitre 2) et
sur une couche de GaAs:MnAs/GaAs(001)(chapitre 3).

Dans la deuxième partie, je présenterai des mesures particulières qui ont
permis d’accéder à de nouvelles informations sur le MnAs en couche mince et
sous forme de clusters. Des mesures de AFM/MFM réalisées sur la tranche
d’une couche de MnAs/GaAs(001) nous ont permis d’observer la structure
des domaines magnétiques sur le bord de la couche (chapitre 4). Ensuite,
deux études de photoémission, une in situ et l’autre à très haute énergie, qui
nous ont permis d’accéder à des informations importantes sur la structure
électronique de la couche de GaAs:MnAs, seront présentées (chapitre 5).

Enfin, dans la troisième partie, je donnerai tout d’abord les notions théo-
riques nécessaires à la compréhension du phénomène de magnétorésistance
tunnel (chapitre 6). Ensuite, je décrirai les mesures de magnétorésistance ef-
fectuées sur des jonctions tunnel MnAs/SC III-V/GaAs:MnAs (chapitre 7).



Première partie

Élaboration et propriétés
magnéto-structurales du MnAs





Chapitre 1

MnAs : État de l’art

Rien de ce qu’il est bon de savoir
ne peut être compris avec l’esprit.

Woody Allen

Les études sur MnAs ont commencé il y a plus d’un siècle [23]. Depuis,
l’évolution des propriétés de ce matériau en fonction de la température, de la
pression ou du champ magnétique ont déjà fait le sujet de nombreuses études.
Parmi ces travaux, un grand nombre porte sur la séquence de transitions de
phase magnéto-structurales du MnAs entre 260 K et 400 K.

Tanaka et al. ont réalisé en 1994 la première couche mince de MnAs
par épitaxie par jets moléculaires (MBE de l’anglais molecular beam epi-
taxy) [24]. Cela a constitué le premier pas vers l’intégration du MnAs dans
des structures hybrides, permettant de ce fait son incorporation dans des hé-
térostructures fonctionnelles pour l’électronique moderne. Il s’avère que, de
part son caractère magnétostrictif [25], le comportement des propriétés du
MnAs épitaxié avec la température est différent de celui du MnAs massif. En
effet, les contraintes épitaxiales engendrent une coexistence de phase, inexis-
tante sur le MnAs massif, sur une large gamme de températures autour de la
température ambiante. La compréhension de cette coexistence de phase ainsi
que des questions d’ordre pragmatique sur le moyen d’utiliser les propriétés
magnétiques (électronique de spin) et/ou magnéto-structurales , contrôle de
la topographie à travers le contrôle de la transition de phase [26, 27] de ces
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couches minces au profit de l’électronique moderne sont des sujets d’actua-
lité. Mosca et al. ont montré que l’on peut contrôler l’effet magnéto-calorique
du MnAs par les contraintes épitaxiales [26]. On pourrait imaginer d’utiliser
le pouvoir réfrégérant de matériaux exhibant un fort effet magnéto-calorique,
tel que le MnAs, pour le refroidissement de composant micro-électronique.
Il a aussi été démontré qu’il est possible de retourner l’aimantation d’une
couche de fer déposée sur une couche de MnAs par une variation de tempé-
rature [28]. En tout cas, il est envisageable de fabriquer une jonction tunnel
magnétique au-dessus d’une couche de MnAs (par exemple Fe/MgO/Fe) où
l’on puisse renverser l’aimantation de l’électrode inférieure (celle en contact
avec la couche de MnAs) sans appliquer de champ magnétique mais en faisant
varier la température.

Plus récemment, le MnAs a pu être élaboré sous différentes formes, notam-
ment sous forme de clusters enfouis dans une matrice de GaAs. Des clusters
ayant une structure hexagonale ont déjà été utilisés comme électrode infé-
rieure pour l’élaboration de jonctions tunnel magnétiques. Des résultats plus
impressionnants ont été obtenus à partir de clusters supposés zinc-blende
(ZB) où des effets de magnétorésistance de 105 % ont été obtenus [29]. De
plus, selon des calculs ab initio, ces clusters seraient demi-métalliques, c’est-
à-dire qu’ils auraient une polarisation de spin de 100 % au niveau de Fermi.

Ce chapitre sera consacré à la description des propriétés magnétiques et
structurales du MnAs sous ses différentes formes. Dans un premier temps,
les propriétés du MnAs massif sont détaillées, avec un accent particulier
sur la succession de transitions magnéto-structurales qu’il subit en fonction
de la température, de la pression et du champ magnétique (1.1). Ensuite,
une partie traitera des propriétés du MnAs épitaxié (1.2), dans laquelle il
sera particulièrement question du MnAs épitaxié sur du GaAs(001), épitaxie
étudiée et caractérisée dans le cadre de cette thèse. Enfin, l’élaboration et les
propriétés de nano-structures de MnAs seront présentées (1.3). Une attention
particulière est donnée aux clusters MnAs dans une matrice de GaAs (1.3.2).

1.1 MnAs massif
Le MnAs est un métal ferromagnétique à basse température (T < 313 K).

Les propriétés physiques du MnAs ont une évolution complexe en fonction de
la température, de la pression ou du champ magnétique. On distingue trois
phases séparées par deux transitions magnéto-structurales.



MnAs massif 19

En dessous de 313 K, le MnAs massif est ferromagnétique, avec une struc-
ture hexagonale de type NiAs (B81), appelée phase α (fig. 1.1). A tempéra-
ture ambiante, le paramètre de maille dans le plan basal est ahex = 3, 724 Å
et celui selon l’axe de la maille est chex = 5, 706 Å [30]. Il a une anisotro-
pie magnétocristalline uniaxiale très forte avec un axe difficile selon l’axe
chex (K = 1, 2.106 J/m3) [31]; l’anisotropie magnétocristalline est presque
inexistante dans le plan basal [31]. L’aimantation par atome de Mn à basse
température est d’environ 3, 6 µB [32,33]. Lorsque la température s’approche
de 313 K, le paramètre de maille ahex diminue linéairement alors que le pa-
ramètre de maille chex augmente [30]. Autour de 313 K, le coefficient de
dilatation thermique est négatif et atteint une valeur considérable, dépassant
10−4 K−1 [34–36].

a cortho b ortho

a
ortho

Mn

As

(a) (b)

hexbhex

chex

Figure 1.1 – (a) Maille hexagonale du MnAs dans les phases α et γ; Les
flèches indiquent le déplacement des atomes de Mn et d’As lors de la transition
α → β (parallèle à l’axe [110]); (b) maille orthorhombique de la phase β du
MnAs. Les atomes de Mn se sont déplacés selon bortho pour former la maille
orthorhombique.

À TC1 = 313 K, le MnAs subit une transition de phase magnéto-struc-
turale du premier ordre vers une phase non ferromagnétique (phase β). Lors
de cette transition, les atomes de Mn se déplacent dans le plan basal, le long
de l’axe [110] brisant la symétrie hexagonale pour former une structure or-
thorhombique de type MnP (B31) (fig. 1.1). Les atomes d’As se déplacent
selon l’axe chex afin de maintenir la distance As-Mn constante. Cette tran-
sition s’accompagne d’une diminution discontinue du paramètre de maille
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dans le plan basal de environ 1%, d’une augmentation de la densité de envi-
ron 2 % [34,35,37] et d’une chaleur latente de 1.8 cal/g [38]. Les paramètres
de la maille orthorhombique à température ambiante sont aortho=5,72 Å,
bortho=3,676 Å et cortho=6,379 Å. Les axes aortho et bortho sont respectivement
parallèle à chex et ahex. Des mesures magnétométriques [39] ainsi que des cal-
culs ab initio [40] ont montré que le couplage magnéto-élastique est plus fort
dans le plan basal de la maille hexagonale. Le diagramme de phases magnéto-
structurales du MnAs en fonction de la température et de la pression (fig.
1.2) a été tracé par Menyuk et al. [41]. D’après ce diagramme, on comprend
que, d’une part, plus on augmente la pression, plus on favorise la phase avec
un plus petit volume (la phase β) ; et que, d’autre part, plus on augmente la
température, plus on favorise la phase avec un ordre magnétique plus faible
(la phase β). Une hystérésis caractéristique des transitions de premier ordre
est observée autant avec une variation de la pression qu’avec une variation
du champ magnétique ou de la température (1.2.3).

Figure 1.2 – Diagramme de phases du MnAs en fonction de la température
et de la pression [41]

.

L’ordre magnétique de la phase β est toujours un sujet de controverse.
En 1951, Guillaud mesura une susceptibilité magnétique négative pour le
MnAs entre 313 K et 400 K laissant comprendre que la phase β serait anti-
ferromagnétique [42]. Quelques années plus tard, en 1955, Bacon et Street
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démontrèrent le contraire par une expérience de diffraction de neutron sur
une poudre de MnAs où ils ne trouvèrent pas d’ordre magnétique à longue
portée [43]. En 1962, Bean et Rodbell développèrent un modèle thermody-
namique décrivant la transition de phase du premier ordre en faisant l’hypo-
thèse que la phase β est paramagnétique [25]. Leur modèle permet d’ajus-
ter convenablement l’évolution de l’aimantation du MnAs en fonction de la
température pour différentes pressions. Par ailleurs, Goodenough et Kafalas
montrèrent en 1967 qu’il est possible que la phase β ait une configuration
magnétique bas spin [44]. Ceci expliquerait la chute de l’aimantation lors
de la transition sans avoir à faire d’hypothèse sur l’ordre magnétique de la
phase β. Deux ans plus tard, Menyuk et al. mirent au point un magnétomètre
VSM (de l’anglais Vibrating Coil Magnetometer) où une pression hydrosta-
tique peut être appliqué à l’échantillon [41]. Ceci leur a permis de mesurer
la variation du moment magnétique µ par atome de Mn dans la phase β en
fonction de la température. Ils observèrent un maximum de µ autour de 10 ◦C
qui devait correspondre à la température de Néel de la phase β, ce qui montre
cette fois ci que la phase β doit être anti-ferromagnétique. Plus récemment,
des calculs ab initio réalisés par Sandratskii et al. ont montré qu’un état
paramagnétique est celui de plus basse énergie [45]. Parallèlement, des cal-
culs ab initio sur les propriétés magnéto-structurales de MnAs effectués par
Rungger et Sanvito ont montré que l’état fondamental de la phase β serait
anti-ferromagnétique mais que la température de Néel serait inférieure à la
TC1 [40]. Pour observer l’ordre anti-ferromagnétique, il faudrait stabiliser la
phase β à une température plus basse en appliquant une forte pression dans
le plan basal. Bauer et al. prétendent avoir confirmé ce résultat par l’ob-
servation d’un ordre anti-ferromagnétique dans une couche de MnAs sous
contrainte épitaxiale par PEEM [46] 1. De plus, Takagaki et al. observèrent
une croissance abrupte de la résitivité d’une couche de MnAs épitaxiée en
chauffant la couche à T = TC1, puis une diminution progressive de la résisti-
vité jusquà T = TC2 [47] (voir figure 1.3). Ils évoquent la possibilité que cet
accroissement de la résistivité soit lié à un ordre anti-ferromagnétique dans
la phase β. En effet, un ordre anti-ferromagnétique peut doubler la maille
élémentaire, et par conséquent réduire la zone de Brillouin par deux, ouvrant
ainsi un "gap" au niveau de Fermi. Une augmentation de la température dété-
riorerait l’ordre anti-ferromagnétique et, ainsi, fermerait le gap et diminuerait

1. Notons tout de même qu’aucune structuration en domaine n’a été observée dans la
phase β.



22 1. MnAs : État de l’art

la résistivité.
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Figure 1.3 – Description des trois phases magnéto-structurales de MnAs.

Je voudrais faire remarquer que, d’un côté, la maille élémentaire de la
phase α a une symétrie d’un ordre plus élevé que celle de la phase β. D’un
autre côté, l’ordre magnétique de la phase α a une symétrie d’un ordre plus
bas que celui d’une phase paramagnétique. Or, il est raisonnable de penser
que l’évolution de la structure cristalline avec la température est liée à l’évo-
lution de l’interaction magnétique. Donc, une augmentation de la symétrie de
l’ordre magnétique lors de la transition de phase du premier ordre devrait être
accompagnée par une augmentation de la symétrie de la structure cristalline.
J’ajouterai aussi que la symétrie d’un système isolé ne peut qu’augmenter
avec la température. J’arrive à la conclusion qu’une réduction de la symétrie
de la structure cristalline (hexagonale → orthorhombique) n’est pas compa-
tible avec une augmentation de la symétrie de l’ordre magnétique (ferroma-
gnétique → paramagnétique). On peut conclure par ce raisonnement que la
phase β ne peut pas être paramagnétique (symétrie élevée) mais doit être
anti-ferromagnétique. Je finirai cette remarque sur un rapide commentaire
sur l’ensemble des mesures faites dans le but d’étudier l’ordre magnétique de
la phase β : il me semble que, si l’on attribue un ordre anti-ferromagnétique
à courte portée à la phase β, l’ensemble des résultats peut être cohérent.
En effet, un ordre à courte portée ne peut pas être détecté par des mesures
de diffraction. Seule une étude spectroscopique sur un monocristal de MnAs
pourrait caractériser le couplage magnétique de la phase β [46].

À plus haute température (TC2 = 398 K) le MnAs massif subit une tran-
sition de phase du deuxième ordre où il retrouve une structure hexagonale
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(phase γ) qui est paramagnétique [35]. Après cette transition, le coefficient
de dilatation thermique diminue fortement [34–36].

1.2 MnAs épitaxié
Le MnAs fut épitaxié pour la première fois en 1994 par Tanaka [48]. Le

fait que le MnAs puisse être déposé in situ, c’est-à-dire dans un bâti MBE
dédié à la croissance de structures hybrides MnX/III-V (X= As, Sb, P),
permet d’envisager la croissance de toute une structure de type vanne de
spin [7] ou filtre à spin [49] dans un système standard, ce qui présente un
avantage considérable par rapport à d’autres métaux ferromagnétiques (Fe,
Co, CoFeBr...).

1.2.1 Coexistence de phase α − β

Contrairement au MnAs massif, le paramètre de maille du MnAs épitaxié
(aepi) ne peut pas évoluer librement au cours des changements de tempéra-
ture. Le paramètre de maille relaxe totalement vers le paramètre de maille
du MnAs massif dès le début de la croissance [?, 50] (l’épaisseur critique est
inférieure au nanomètre). Après la croissance, pour que la cohérence entre la
couche et le substrat soit respectée, le paramètre de maille à l’interface (aepi)
MnAs/GaAs ne peut plus évoluer. Il en résulte que la transition de phase du
premier ordre (variation discontinue du paramètre ahex) ne peut plus se faire
de manière abrupte. Je décrirai par la suite la transition de phase du premier
ordre pour une couche mince de MnAs épitaxiée.

A la fin de la croissance (réalisée entre 200 ◦C et 300 ◦C), les contrain-
tes épitaxiales du MnAs sont totalement relaxées et, comme pour le MnAs
massif, il est alors dans la phase γ. Lors du refroidissement post-croissance,
l’échantillon transite vers la phase β à TC2=398 K [34]. Or, le coefficient de
dilatation thermique de la phase β (∼ 10−4 K−1) [34–36] est environ deux
ordres de grandeur plus grand que celui des substrats semiconducteurs (∼
10−6 K−1). Donc, la déformation de la maille de MnAs (extension) augmente
graduellement au fur et à mesure que la température décroît. Une quantité
importante d’énergie élastique se trouve donc emmagasinée dans la couche.

La couche ainsi contrainte trouve d’autres moyens de réduire l’énergie
totale du système. Le paramètre de maille de la phase β (aβ) peut relaxer
partiellement grâce à l’apparition d’une petite quantité très contrainte de la
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(a) (b)

Figure 1.4 – (a) Évolution des paramètres de maille d’une couche de
MnAs sur GaAs(001) [51] ; (b) Spectre de diffraction ω − 2θ d’une couche de
MnAs/GaAs(001) à plusieurs températures (les flèches sur la gauche indiquent
le sens d’acquisition des mesures) [52].

phase α à une température T haut
C1 > TC1

2 [17, 55]. Symétriquement, la phase
β peut persister jusqu’à une température T bas

C1 <TC1, permettant ainsi une
relaxation partielle du paramètre de maille de la phase α (aα) (voir figure 1.5).
Les températures T bas

C1 et T haut
C1 , ainsi que la proportion de phase α entre T bas

C1
et T haut

C1 , sont déterminées par le minimum de l’énergie totale du système en
fonction des paramètres aα relaxé, aβ relaxé et aepi.

En 2002, Kaganer et al. ont proposé un modèle phénoménologique per-
mettant de déterminer la plage de température de la coexistence de phase en
fonction des contraintes imposées à une couche de MnAs [52]. Ce modèle est
fondé sur la minimisation de la densité d’énergie libre totale de la couche :

2. À partir d’une épaisseur de environ 0, 5 µm, le système peut réduire partiellement
son énergie élastique par la création de défauts étendus [53]. Au bord de ces défauts, le
paramètre de maille peut évoluer librement et par conséquent l’énergie élastique emmaga-
sinée dans le système est réduite [54].
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Figure 1.5 – Schéma de l’évolution de énergie l’élastique dans une couche de
MnAs épitaxiée en fonction de la température. Entre T bas

C1 et T haut
C1 , l’énergie

élastique pour une coexistence de phase est inférieure à celle pour une transi-
tion abrupte entre la phase α et la phase β. La proportion de phase α dans la
couche (ξ) décroît avec la température.

F = ξ(fα + Eα) + (1 − ξ)(fβ + Eβ) (1.2.1)

où fi et Ei (i = α ou β) sont les densités d’énergie libre pour le MnAs non
contraint et les densités d’énergie élastique, et ξ est la proportion de phase
α. En minimisant la densité d’énergie libre totale et en posant :

fα − fβ = Q(T − Tc)/Tc

où Q est la chaleur latente, ils ont pu déduire une gamme de températures
de la transition de phase. Bien que ce modèle s’accorde raisonnablement bien
avec les résultats expérimentaux publiés dans la littérature, il ne permet pas
d’expliquer l’origine de la transition de phase, ni de prévoir les températures
T bas

C1 et T haut
C1 .

Quarante ans auparavant, Bean et Rodbell avaient déjà proposé un mo-
dèle thermodynamique décrivant la transition de phase du premier ordre du
MnAs massif [25]. Dans ce modèle, l’enthalpie libre du système s’écrit :
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G = −HMsσ − NkBTcσ
2/2 + (1/2K)[(V − V0)/V0]2 + P (V − V0)/V0

− TNkB[ln 2 − 1
2

ln(1 − σ2) − σ tanh−1 σ] (1.2.2)

où le premier terme est l’énergie de Zeeman, le deuxième est l’énergie d’échan-
ge dans l’approximation du champ moyen, et le troisième et le dernier sont
les termes liés à l’entropie magnétique. Dans cette équation, H est le champ
magnétique, P est la pression, T est la température, Ms est l’aimantation à
saturation du MnAs, σ est l’aimantation relative, Tc est la température de
Curie, V est le volume, V0 est le volume en absence de couplage magnéto-
élastique, N est le nombre d’atomes par volume V0, kB est la constante de
Boltzmann et K est le coefficient de compressibilité. On peut souligner deux
points importants de ce travail : (i) Afin d’exprimer le couplage magnéto-
élastique du MnAs, Bean et Rodbell ont introduit dans l’enthalpie libre la
relation suivante :

Tc = T0

[
1 + β

(V − V0)
V0

]
(1.2.3)

où β est un paramètre sans dimension qui quantifie le couplage magnéto-
élastique. (ii) La minimisation de l’enthalpie libre (1.2.2) aboutit à une condi-
tion pour que la transition de phase soit du premier ordre. Cette condition
est exprimée par l’inégalité suivante :

PKβ < 1 − η (1.2.4)

avec :

η = 5
2

[4J (J + 1)][
(2J + 1)4 − 1

]NkBKT0β
2 (1.2.5)

où J est le nombre quantique associé au moment magnétique total du MnAs.
Ce modèle permet de décrire la transition de phase pour des matériaux

avec un fort caractère magnétostrictif sous un champ magnétique et/ou sous
une pression hydrostatique (il a été repris à maintes reprises dans le cadre
d’études de propriétés magnétocaloriques, [26, 56, 57]). Pourtant, il peut dif-
ficilement être appliqué pour une couche épitaxiée. En effet, il ne prend en
compte ni l’anisotropie du matériau étudié, ni la pression externe anisotrope
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(contraintes épitaxiales). Les limites de ce modèle avaient déjà été soulignées
par Menyuk et al. en 1969 [41].

Récemment, Rungger et Sanvito ont réalisé des calculs ab initio afin d’étu-
dier les propriétés magnéto-structurales du MnAs [40]. Il en ressort notam-
ment que la relation entre la température de Curie et la déformation de la
maille du MnAs ne dépend pas de la variation du volume, mais, s’exprime
par la relation suivante :

Tc = T0(1 + Kaϵa + Kbϵb + Kcϵc) (1.2.6)

où T0 est une température, Ki et ϵi (i = a, b ou c) sont respectivement les
coefficients magnéto-élastiques et les déformations. Ils déduisent les valeurs
suivantes : T0 = 579 K, Ka = Kb = 4, 9 et Kc = −1. Ce résultat montre
qu’une déformation dans le plan basal de la maille a un impact plus important
qu’une déformation selon l’axe chex.

Cette étude met en évidence que, pour prédire la gamme de la coexistence
de phase ainsi que les températures T bas

C1 et T haut
C1 , il est nécessaire d’élaborer

un modèle où l’anisotropie du système soit prise en compte. Je voudrais faire
remarquer que l’élaboration d’un modèle thermodynamique permettant de
décrire la coexistence de phase n’est pas triviale. Une des difficultés réside
dans la détermination de la densité d’énergie élastique des phases α et β. En
effet, comme on ne connaît pas le paramètre de maille relaxé de la phase β

pour une température inférieure à TC1 et de la phase α pour une température
supérieure à TC1, on ne peut pas calculer l’énergie élastique de la couche
pendant la coexistence de phase.

1.2.2 Exemples d’épitaxies de MnAs
Compte tenu de la contrainte induite par le substrat, principalement dans

le plan de l’épitaxie, le choix du substrat pour la croissance d’une couche de
MnAs a une grande influence sur ses propriétés magnétiques et structurales.
En effet, le tenseur de contraintes, épitaxiales en l’occurrence, est intimement
lié aux propriétés magnéto-structurales du MnAs par son caractère magné-
tostrictif [55, 58] (voir 1.2.1).

La croissance du MnAs (maille hexagonale) sur un matériau ayant une
maille cubique n’est pas triviale. Quelques études ont rapporté une épi-
taxie réussie d’une couche de MnAs monocristalline sur différents substrats
semiconducteurs [24, 59–62]. On peut envisager de contrôler les propriétés



28 1. MnAs : État de l’art

magnéto-structurales du MnAs par le biais de contraintes externes [63] ou
par les contraintes épitaxiales [17]. Pourtant, la plupart de ces études, à
l’exception de celles qui portent sur l’épitaxie sur un substrat de GaAs, n’a
pas encore abouti à une caractérisation complète des propriétés magnéto-
structurales de la couche de MnAs, notamment de la coexistence de phase.

Dans le cas de l’épitaxie du MnAs sur GaAs(111)B, la relation épi-
taxiale est la suivante MnAs[001] // GaAs[1̄1̄1̄] et MnAs[110] // GaAs[1̄10],
MnAs[1̄10] // GaAs[112̄], c’est-à-dire que le plan basal de la maille hexago-
nale du MnAs est parallèle au plan de la couche. La coexistence de phase
s’étend de 265 ◦C à 347 ◦C [17]. Il faut noter que la gamme de températures
de la coexistence de phase ainsi que l’aimantation à saturation dépendent
fortement des conditions de croissance [62,64]. L’épitaxie sur GaAs(111)B a
permis la réalisation de jonctions tunnel MnAs/GaAs/MnAs avec une pola-
risation à l’interface supérieure à 50 % [13].

L’épitaxie de MnAs la plus étudiée est incontestablement celle sur du
GaAs(001) car elle permet une éventuelle intégration dans des structures
déjà bien maîtrisées à base de GaAs [7, 8, 65].

1.2.3 MnAs sur GaAs(001)

Il existe deux épitaxies pour la croissance du MnAs sur du GaAs(001) [48].
La première, dite de type A, correspond à la relation épitaxiale suivante :
MnAs[001]//GaAs[11̄0] et MnAs[110]//GaAs[110] [fig. 1.6 (c)]. La deuxième,
dite de type B, est tournée de 90◦ dans le plan de la couche par rapport à
la première : MnAs[001]//GaAs[110] et MnAs[110]//GaAs[11̄0] [18,48]. Une
relation épitaxiale minoritaire dérivée de l’orientation type B, dans laquelle
l’axe chex est légèrement incliné par rapport au plan de la couche, a aussi été
observée [66].

Dans la plupart des études, l’orientation de type A est utilisée. Il a été
observé par microscopie électronique en transmission à haute résolution (HR-
TEM de l’anglais High Resolution Transmission Electron Microscopy) que le
MnAs de type A présente une très bonne qualité cristalline et une interface
MnAs/GaAs abrupte [18,67]. Pour favoriser cette épitaxie, il faut que, lors de
l’amorçage de la croissance, la surface soit très riche en As. Autrement, sur
une surface riche en Ga ou avec une monocouche (MC) de Mn, on observe la
nucléation du MnAs type B [48]. La reconstruction c(4×4) étant la plus riche
en As (composée uniquement de dimères d’As) et stable à la température de
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(a) (b) (c)

Figure 1.6 – Structure cristalline du MnAs dans la phase (a) α et (b) β ;
(c) orientation de type A de la structure cristalline du MnAs par rapport au
GaAs(001).

croissance du MnAs (∼ 250 ◦C) est la plus souhaitable pour la croissance de
MnAs type A [68]. Le MnAs de type A est aussi favorisé par un rapport de
flux As/Mn élevé et/ou une température de croissance faible (∼200 ◦C) [18].
Dorénavant, à moins que ce soit précisé, je ne traiterai que l’épitaxie de type
A.

Le désaccord paramétrique entre le MnAs et le GaAs(001) est très élevé :
-7,5 % selon l’axe MnAs[110] (axe ahex) et 29 % selon l’axe MnAs[001] (axe
chex) [69]. Selon l’axe chex, une coïncidence tous les quatre plans (00.2) du
MnAs pour six plans (220) du GaAs réduit le désaccord à 5 %. A cela s’ajoute
un réseau périodique de dislocation qui réduit le désaccord de maille à moins
de 0,1 % [67, 70]. Selon l’axe ahex, où la contrainte épitaxiale est aussi com-
plètement relaxée par la création de dislocations périodiques, un recuit post-
croissance permet d’augmenter la longueur de corrélation 3 de la couche et
de diminuer considérablement la mosaïcité [71,72].

Comme précisé précédemment, le MnAs a une anisotropie magnétocris-
taline uniale très forte avec un axe difficile parallèle à l’axe chex. Pour une
couche mince de MnAs sur GaAs(001), l’anisotropie de forme fixe l’axe fa-
cile dans le plan de la couche et parallèle à l’axe ahex. Le renversement de
l’aimantation d’une couche de MnAs/GaAs(001) se fait par déplacement de

3. La longueur de corrélation est la longueur à laquelle il faut se déplacer pour que le
système ait changé considérablement. Soit une fonction g(x) quelconque, la longueur de
corrélation est définie par l’atténuation de la fonction de corrélation L(x) :

L(x) =

∞∫
−∞

g(x′ − x)g(x′)dx′

∞∫
−∞

g(x)2dx

.
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paroi de Bloch [73] accompagné par un effet avalanche [74].

Auto-organisation des phases α et β

Pour une épitaxie sur GaAs(001) ou GaAs(112), on observe la formation
en surface de bandes régulières, parallèles à l’axe chex MnAs, de hauteurs
différentes dans la gamme de températures de la coexistence de phase (T bas

C1 <

T < T haut
C1 ). Ce phénomène correspond à une auto-organisation des phases α

et β permettant une relaxation partielle des contraintes [52,75] (voir 1.2.1).
En effet, comme le paramètre de maille chex est continu pendant la tran-

sition de phase, une paroi de domaine α − β perpendiculaire à l’axe chex

ne permet pas de relaxation des contraintes dans la couche. Par contre, une
paroi parallèle à l’axe chex permet aux bandes α de se dilater et aux bandes
β de se contracter, tout en permettant aux domaines magnéto-structuraux
de relaxer partiellement les contraintes et en gardant un paramètre de maille
moyen constant.
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Figure 1.7 – (a) Image de la surface d’une couche de MnAs sur GaAs(001)
faite par microscopie tunnel. Les bandes claires et foncées représentent respec-
tivement les phases α et β ; (b) Profil de la topographie de la couche de MnAs
perpendiculairement aux bandes.

La périodicité de ces bandes α − β est définie par la compétition entre le
coût énergétique des parois α − β et celui de l’interface MnAs/GaAs. D’une
part, la relaxation des contraintes est moindre aux parois α − β et favo-
rise des domaines larges, et d’autre part, la cohérence imposée à l’interface
MnAs/GaAs localise la déformation au voisinage de l’interface et favorise
des domaines étroits [52]. Il en résulte que la période t des bandes α − β ne
dépend que de l’épaisseur e de la couche par une relation t ≈ 4, 8 × e [76].
La différence de paramètre de maille dans le plan basal entre la phase α et
la phase β induit une variation de l’épaisseur ∆t entre les bandes α et β qui
est proportionnelle à l’épaisseur du film ∆t ≈ 0, 01 × e [76] (fig. 1.7).
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la

Propriétés magnétiques

A basse température (phase α pure), les domaines magnétiques ont une
forme allongée selon l’axe ahex de longueur pouvant atteindre plusieurs mi-
crons. En revanche, pendant la coexistence de phase, le système ne peut
plus être considéré comme une couche mince ferromagnétique continue, mais
comme un réseau périodique de bâtonnets ferromagnétiques (bandes α) sé-
parés par des régions non ferromagnétiques (bandes β). Il en résulte que (i)
les domaines magnétiques sont confinés à l’intérieur des bandes α et que
(ii) l’anisotropie de forme est fortement modifiée. La structure des domaines
magnétiques dépend de la compétition entre le couplage inter-bande (entre
des bandes α distinctes) et le couplage intra-bande (à l’intérieur d’une même
bande α).

Le renversement de l’aimantation d’une couche de MnAs/GaAs(001) est
toujours effectué par déplacement de paroi de Bloch à 180◦ [73]. D’une part,
dans la phase α pure, le champ coercitif diminue quand la température aug-
mente. D’autre part, pendant la coexistence de phase, et au fur et à mesure
que la température augmente, le piégeage des parois devient plus important,
augmentant ainsi le champ coercitif [73, 77].

Plusieurs types de domaines magnétiques ont été répertoriés pendant la
coexistence de phase [78,79]. Pour une température inférieure à la tempéra-
ture ambiante (< 20 ◦C), les bandes α sont larges et séparées par de fines
zones non-ferromagnétique (bandes β) : le couplage inter-bandes est alors
important [80, 81] et stabilise des domaines magnétiques en forme de paral-
lélépipède, dit de type I (fig. 1.8 (a), répartis périodiquement le long d’une
bande α [82, 83]. Les lignes de champ ne se referment pas dans une même
bande α mais en traversent plusieurs.

Pour une température supérieure à la température ambiante (> 20 ◦C),
les bandes α sont fines et plus éloignées, rendant le couplage inter-bande plus
faible. Le facteur de forme d’une bande évolue, diminuant ainsi le champ dé-
polarisant orienté perpendiculairement à la couche. Afin de réduire l’énergie
magnétique, les lignes de champ peuvent se refermer à l’intérieur d’une bande
α en formant des domaines magnétiques plus complexes. L’aimantation d’un
domaine magnétique se referme alors en formant une boucle [type II, fig.
1.8 (b)], deux boucles [type III, fig. 1.8 (c)] ou davantage [78,79]. Il a aussi été
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l'intérieur des domaines magnétiques
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bande bande bande α

Figure 1.8 – Exemple de trois structures de domaine magnétique dans une
couche de MnAs/GaAs(001) pendant la coexistence de phase α − β.

observé que ces domaines plus complexes sont plus stables pour des couches
épaisses [84] et/ou dans un état démagnétisé [84].

1.3 Nano-objets de MnAs
L’évolution de la puissance des ordinateurs dépend de notre capacité à

fabriquer des composants élémentaires plus petits pour l’électronique et qui
chauffent moins. La réduction des dimensions d’un objet est non seulement
souhaitable pour de futures applications, mais peut faire surgir de nouvelles
propriétés par rapport aux matériaux massifs (blocage de coulomb, quanti-
fication du moment magnétique...). Le MnAs n’a pas échappé à cet axe de
recherche. Des objets de formes diverses ont déjà été fabriqués et caractérisés
(nano-fils, nano-plots, clusters...)(1.3.1). Les objets les plus étudiés sont les
clusters enfouis dans une matrice de GaAs (1.3.2).

1.3.1 Objets divers

Les structures nanométriques auto-organisées ont un grand potentiel pour
l’électronique moderne. En effet, en vue de futures applications, l’élaboration
de ces structures sans lithographie apporte une économie considérable en
temps et en argent. Dans cette optique, plusieurs équipes ont travaillé sur
l’élaboration in situ de nano-objets de MnAs de formes diverses, à l’image de
Ono et al. qui ont fabriqué avec succès des plots de MnAs ZB sur une surface
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de GaAs(001) [85]. Rappelons nous que les calculs ab initio prévoient que le
MnAs ZB est demi-métallique, et donc très intéressant pour l’électronique de
spin. Des objets plus exotiques comme un réseau de nano-fils cœur-coquille
de GaAs couvert de MnAs [86] et des plots de MnAs déposés sur des nano-fils
de InAs [87] ont été élaborés par MBE.

Notons que la réduction des dimensions d’un objet augmente le rapport
surface/volume, fait apparaître des effets de bord (ex: contraintes aux inter-
faces) et/ou de confinement. Ainsi, un nouveau travail de caractérisation des
propriétés physiques du matériau s’impose. Dans ce qui suit, je présenterai
une étude dans laquelle nous avons mis en évidence une modification des
propriétés magnéto-structurales du MnAs avec une réduction des dimensions
latérales d’une couche de MnAs sur GaAs(001).

Conséquences de la réduction des dimensions latérales d’une couche
mince de MnAs

Dans un travail réalisé en collaboration avec Marina Tortarolo, du Centro
Atómico Bariloche à Bariloche, en Argentine, nous avons étudié les consé-
quences de la réduction des dimensions latérales d’une couche de MnAs
sur ses propriétés magnéto-structurales [88]. Pour cela, plusieurs barreaux
ayant des largeurs et des orientations différentes ont été lithographiés sur
une couche de MnAs sur GaAs(001).

Des images MFM ont été réalisées en rémanence afin d’observer l’évo-
lution de la structure des domaines magnétiques et l’auto-organisation des
phases α et β. Les barreaux de MnAs lithographiés sont parallèles soit à l’axe
MnAs[110], soit à l’axe MnAs[001] (fig. 1.9). Nous avons observé que, pour les
barreaux alignés perpendiculairement aux bandes α et β, la structuration en
bandes n’est pas perturbée. On observe aussi que ces barreaux gardent une
aimantation homogène. En d’autres termes, les propriétés restent semblables
à celles d’une couche mince (fig. 1.9 haut).

0n observe en revanche des différences notables entre les barreaux litho-
graphiés parallèlement aux bandes α et β et une couche mince continue. Les
barreaux ayant une largeur inférieure ou égale à 2 µm perdent la mémoire
magnétique en se mettant dans un état démagnétisé. De plus, la structuration
en bandes des phases α et β est très fortement perturbée : pour les barreaux
ayant une largeur égale à 2 µm, la phase α se met systématiquement sur
les bords du barreau et la phase β au centre ; pour ceux ayant une largeur
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inférieure ou égale à 1 µm (comparable à la période des bandes=0,74 µm), la
phase α recouvre la totalité de la surface des barreaux. Ces divergences entre
une couche mince et un barreau lithographié parallèlement aux bandes α et
β sont interprétées par une relaxation du paramètre de maille de la phase
α sur les bords du barreau. Cette stabilisation de phase α proche du bord
des barreaux avait déjà été observée au bord d’une fissure d’une couche de
MnAs [54].

(a) (b)

(d)(c)

25 µm
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Figure 1.9 – (a) et (b) Barreaux de MnAs lithographiés perpendiculairement
aux bandes α et β ; (c) et (d) barreaux de MnAs lithographiés parallèlement
aux bandes α et β.

Kaganer et al. ont calculé la densité d’énergie élastique pour une alter-
nance périodique de bandes α et β [52]. La courbe de droite de la figure 1.10
représente la variation de la densité d’énergie en fonction du rapport période
des bandes/épaisseur de la couche.

Afin d’expliquer ces divergences entre une couche mince infinie et un bar-
reau fin parallèle aux bandes α−β, on propose un modèle où la structuration
se fait en deux strates, avec la bande β en dessous et la bande α au-dessus.
En faisant l’hypothèse que le paramètre de maille de la couche de MnAs varie
linéairement entre aint à l’interface MnAs/GaAs et arel à la surface, on peut
calculer analytiquement la densité d’énergie élastique de la couche en fonc-
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tion de arel. Dans le cas où les deux phases sont en proportion égale, cette
énergie élastique s’écrit:

Eél/Y η2 = A

η2

[1
2

(η2
α + η2

β) + 1
4

(3ηαζα + ηβζβ) + 1
24

(7ζ2
α + ζ2

β)
]

(1.3.1)

où, pour i = α, β :
ζi = arel − aint

ai

et :
ηi = aint − ai

ai

L’énergie Eél a été normalisée par une énergie Y η2, où η est la déformation
lors de la transition α − β et Y est le module de Young. La courbe de gauche
de la figure 1.10 représente la variation de la densité d’énergie élastique en
fonction du paramètre de maille arel.

De la comparaison des deux courbes de la figure 1.10, il ressort que,
pour un barreau ayant une largeur inférieure à 3,2 fois son épaisseur, la
structuration en strates est plus stable.
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Figure 1.10 – A gauche : variation de la densité d’énergie élastique en
fonction du paramètre supérieur arel de la couche ; à droite : variation de
la densité d’énergie élastique en fonction du rapport période des bandes α −
β/épaisseur de la couche de MnAs.

Il est important de noter que le modèle proposé par Kaganer n’est valable
que pour une couche infinie (pas d’effet de bord). Or, dans le cas où la largeur
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de la couche est égale à quelques fois son épaisseur, d’une part la période ne
peut plus prendre une valeur quelconque, et d’autre part la phase β n’est pas
stable sur les bords. De ce fait, même pour une couche de largeur supérieure
à 3,2 fois son épaisseur, le modèle de Kaganer peut ne plus être valable. Cela
expliquerait le fait que la période des bandes du barreau ayant une largeur
égale à 2 µm et une épaisseur égale à 150 nm ne concorde pas avec la période
prédite par le modèle de Kaganer.

Cette étude est une belle illustration de l’influence de la taille d’un objet
sur ses propriétés magnéto-structurales. Le MnAs étant très magnétostrictif,
les effets de taille sont d’autant plus remarquables. Ces résultats doivent
notamment être pris en compte pour la réalisation d’électrodes de MnAs
pour l’injection de spin. En effet, une configuration en strates place la phase
β (non ferromagnétique) à l’interface MnAs/GaAs, et, par conséquent, peut
dépolariser les électrons à l’interface.

Un autre résultat à retenir est la démagnétisation du barreau pour une
largeur égale ou inférieure à 2 µm. Pour un matériau où le couplage magnéto-
structural est faible, il est possible, en calculant l’énergie magnétique pour
une configuration en monodomaine et une configuration démagnétisé, de pré-
voir le rapport largeur sur longueur à partir duquel le barreau doit être mo-
nodomaine. Par contre, pour un matériau où le couplage magnéto-structural
est fort, cela devient plus délicat. En effet, comme nous avons pu observer
sur les images MFM, l’état de contrainte de la couche évolue avec la largeur
du barreau, rendant le calcul de l’énergie plus compliqué. Une étude expéri-
mentale de la conservation de la mémoire magnétique en fonction du rapport
largeur sur longueur est à envisager. Cette information est aussi pertinente
lors de la conception d’électrodes pour l’électronique de spin. En effet, une
démagnétisation d’une électrode signifie une perte d’information.

1.3.2 Clusters de MnAs dans une matrice de GaAs
On distingue deux manières de fabriquer des clusters de MnAs dans une

matrice de GaAs. La première est de réaliser une croissance de GaMnAs hors
des conditions d’équilibre. Dans ces conditions, le Mn n’est pas soluble dans
le GaAs, et ségrège pour former des clusters de MnAs dans une matrice de
GaAs:Mn 4. Ce mode de croissance a été mis en évidence par MBE [89,90] et

4. L’électronégativité respective des atomes de Mn et de As favorise la formation de
clusters de MnAs par rapport à la formation de clusters de Mn métallique.
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par dépôt chimique en phase vapeur [91]. Peu de travaux ont été publié sur
l’élaboration de clusters pendant la croissance. En effet, ce mode de croissance
ne permet pas un bon contrôle de la taille des clusters et de la qualité de la
matrice de GaAs. La deuxième méthode est divisée en deux étapes [89, 90] :
(i) l’élaboration d’une couche de GaMnAs puis (ii) la réalisation d’un recuit
de celle-ci à une température supérieure à 400 ◦C. Ce recuit produit une
séparation de phases provocant la précipitation de clusters de MnAs. Pour un
recuit à une température inférieure à 400 ◦C, la couche présente un caractère
métallique qui atteste la présence de Mn dilué dans la matrice [92]. Pour un
recuit à une température supérieure à 400 ◦C, la couche présente un caractère
semiconducteur, indiquant que la majorité du Mn a précipité [92]. Ce mode de
croissance permet un bon contrôle de la taille et de la structure des clusters de
MnAs. De plus, il permet la réalisation d’hétérostructures semiconductrices
intégrant une couche de clusters. Ce qui suit est consacré à la description des
clusters fabriqués à partir de la deuxième méthode.

Croissance de la couche de GaMnAs

De part sa sensibilité aux impuretés et aux inhomogénéités, la croissance
d’un semiconducteur est une tache très délicate. Il en va de même pour
les semiconducteurs magnétiques dilués. Les propriétés magnétiques et de
transport sont fortement dépendantes des conditions de croissance et de tout
traitement thermique post-croissance. Cependant, les propriétés des clusters
obtenus par un recuit à haute température d’une couche de GaMnAs ne
semblent pas dépendre de la qualité magnétique ou électrique de la couche
de GaMnAs initiale. Sachant qu’à la température de recuit de la couche de
GaMnAs la quasi totalité des atomes de Mn précipite, la maximisation du
rapport Mnsubstitutionnel (MnGa)/Mninterstitiel (Mni) n’est pas pertinente. De
ce fait, je ne présenterai pas de manière exhaustive les méthodes que j’ai
développées pour améliorer la qualité magnétique et électrique d’une couche
de GaMnAs.

L’élaboration d’une couche de GaMnAs se fait à basse température, géné-
ralement entre 200 ◦C et 250 ◦C. D’une part, une faible température de crois-
sance permet d’augmenter la solubilité du Mn dans la matrice de GaAs [93].
Il a été en outre observé qu’une température de croissance élevée augmente
la quantité de Mn sur le front de croissance [94]. D’autre part, le rapport
Mni/MnGa et la densité d’antisites d’As (AsGa) augmentent si la tempéra-
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ture de croissance diminue. Donc, pour réaliser une couche de GaMnAs de
bonne qualité, il faut maximiser la température de croissance, c’est-à-dire
diminuer le nombre de Mni et la densité AsGa tout en maintenant une crois-
sance 2D homogène. L’utilisation d’un flux de As2 à la place d’un flux de
As4 permet d’augmenter la mobilité des adatomes d’As et ainsi de diminuer
la densité AsGa [93].

Je voudrais souligner que, pour la croissance d’une jonction tunnel, il est
important de pouvoir faire une reprise de croissance au-dessus de la couche de
GaMnAs. Le Mn excédentaire qui serait présent sur la surface de la couche
nuit à la reprise de croissance et peut détériorer la qualité de la couche
supérieure. Par conséquent, il faut minimiser ce surplus de Mn qui flotte sur
la surface de la couche de GaMnAs.

Recuit à haute température

Le recuit de la couche de GaMnAs est un paramètre crucial pour le
contrôle de la taille et de la forme des clusters de MnAs. La taille moyenne
des clusters augmente avec (i) la température de recuit, (ii) la concentration
de manganèse et (iii) le temps de recuit.

D’un côté, les clusters peuvent être préparés par un recuit flash (moins
d’une minute) à des températures allant de 500 ◦C à 700 ◦C [89]. L’équipe du
professeur Ploog, institut Paul Drude à Berlin, a réalisé une série d’études
sur les propriétés magnétiques et structurales de ces clusters [95–99]. Par
exemple, un recuit flash à 700 ◦C pendant 20 secondes crée des clusters sphé-
riques, de structure hexagonale (NiAs) avec un rayon entre 20 nm et 40 nm.

D’un autre côté, un recuit plus long, avec une rampe de température plus
douce (montée en plusieurs minutes) peut aussi être utilisé pour la fabrication
des clusters [100]. Ce recuit plus long engendre la formation de clusters plus
petits, dont la taille peut varier de 2 nm à environ 20 nm. Il est notamment
possible de confiner l’espace où les clusters sont distribués avec des couches
de AlAs de part et d’autre du film de GaMnAs [101] (la solubilité du Mn
dans le AlAs est encore plus faible que dans le GaAs). Cette méthode permet
non seulement la réalisation complète de l’échantillon dans la chambre MBE,
mais aussi un contrôle plus précis du temps de recuit, et donc de la dimension
moyenne des clusters.

Pour la fabrication de nos clusters, nous avons utilisé des recuits d’envi-
ron 20 min, avec une montée en température de environ 20 ◦C/min et une
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température de recuit comprise entre 500 et 600 ◦C.

Propriétés structurales

Des mesures par MET ont mis en évidence une structure hexagonale
pour des clusters avec une taille supérieure à ∼ 5 nm. Le plan basal de la
maille hexagonale du MnAs est perpendiculaire à l’une des grandes diagonales
de la maille cubique de la matrice de GaAs : MnAs[001]//GaAs[111] [95].
Dans ce cas, conformément au principe de Curie, les clusters sont répartis
en 4 orientations équivalentes correspondant au plan MnAs(00.1) parallèle
à l’un des quatre plans GaAs(111). Des mesures de diffraction de rayons
X (DRX) ont montré que la maille de MnAs est fortement distordue. Une
compression dans le plan basal de −0, 29 % et une extension selon l’axe de
la maille hexagonale de 1, 99 % ont été mesurées [98, 99]. Aucune distorsion
orthorhombique n’a été reportée. La DRX a aussi montré que la présence de
ces clusters engendre une contraction du paramètre de maille de la matrice
de GaAs [96].

Des mesures de diffraction de rayon X ont montré que le paramètre de
maille d’une couche de Ga0.95Mn0.5As recuite à haute température est infé-
rieur à celui du substrat de GaAs [102], on reviendra sur cette variation du
paramètre de maille en fonction de la température dans la section 3.3.

Plusieurs travaux dans la littérature ont affirmé, à partir de mesures MET
et/ou DRX, avoir élaboré des clusters de MnAs avec une structure ZB [103].
Parallèlement, des calculs ab initio ont montré que le MnAs zinc blende (ZB)
devrait être demi-métallique [104–106]. Cela a suscité un intérêt croissant
pour l’élaboration de cluster de MnAs avec des dimensions inférieures à 5 nm.
Cependant, les résultats de ces mesures ne sont pas concluants. La mise en
évidence d’un cluster de MnAs ZB enfoui dans une matrice également ZB
peut difficilement être réalisée par MET. En effet, pour des petits clusters
relativement à l’épaisseur traversée par les électrons, l’image d’un cluster ZB
enfoui dans une matrice ZB et celle d’un cluster non structuré enfoui dans
une matrice ZB peuvent être identiques. Le réseau détecté sur les clusters
est celui de la matrice de GaAs qui l’entoure. Le même raisonnement peut
être appliqué pour les mesures DRX. Un signal d’une structure ZB, autre
que celui du substrat, peut provenir du GaAs qui entoure les clusters, et non
des clusters eux-même. Récemment, Bak-Misiuk et al. ont montré par des
mesures EXAFS que les petits amas détectés par MET ne correspondraient
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pas à des clusters de MnAs ZB [102]. Leurs mesures EXAFS n’ont pu être
ajustées que par des atomes de Mn dans un site ZB, des atomes de As comme
premiers voisins, et des atomes de Ga comme deuxièmes voisins. En d’autres
termes, les clusters dont la taille est inférieure à 5 nm sont très probablement
des clusters de (Ga,Mn)As. Dans ce qui suit, on nommera les clusters de
(Ga,Mn)As de “petits clusters de MnAs”.

Propriétés magnétiques

Les clusters de MnAs ont une petite taille (quelques nanomètres) par rap-
port aux dimensions des domaines magnétiques d’une couche de MnAs. On
peut assimiler un cluster à une sphère monodomaine portant un moment ma-
gnétique µ = MSV (dit macrospin). Contrairement à une couche de MnAs,
le renversement de l’aimantation d’un cluster est décrit par un processus de
renversement cohérent de l’aimantation (modèle de Stoner-Wohlfarth [107])

Les faibles dimensions des clusters rendent possible le renversement de
aimantation par l’agitation thermique. Le renversement d’un macrospin à
travers une barrière de d’énergie ∆ε est décrit par une loi d’Arrhenius :

τ = τ0 exp
(

∆ε

kBT

)
(1.3.2)

où τ0 est un temps caractéristique (τ0 ≈ 10−10 s) [108]. τ est le temps de
mesure, temps statistiquement nécessaire au macrospin pour franchir une
barrière d’anisotropie ∆ε ; il est de l’ordre de 1 s (⇒ ln τ

τ0
≈ 25). Il en résulte

que le macrospin se renverse pour :

∆ε = 25kBT (1.3.3)

Dans une particule magnétique, la barrière d’énergie ∆ε est l’énergie d’ani-
sotropie magnétique KV . L’équation (1.3.3) implique qu’à une température
TB, dite température de blocage, le champ coercitif s’annule 5 :

TB = KV

25kB

(1.3.4)

5. L’expression du champ coercitif d’une particule magnétique peut être calculée à par-
tir de l’expression de la hauteur de la barrière d’énergie dans le modèle de Stoner-Wohlfarth

et en remplaçant la hauteur de la barrière par 25kBT : HC = 2K
µ0MS

(
1 −

√
25kBT

KV

)
.
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Une manière de mesurer la température de blocage d’une assemblée de clus-
ters est de faire une mesure de type FC/ZFC. Cette mesure consiste, dans
un premier temps, à refroidir l’échantillon à champ nul (ZFC de l’anglais
Zero Field Cooling), à appliquer un faible champ magnétique, puis à mesu-
rer l’aimantation en augmentant la température. Dans un deuxième temps,
on réalise le même protocole de mesure mais avec un champ appliqué pendant
le refroidissement (FC de l’anglais Field Cooling). Après le premier refroidis-
sement (ZFC), l’échantillon est dans un état démagnétisé. Lorsqu’un faible
champ magnétique est appliqué, et si la température est inférieure à la tem-
pérature de blocage, le système reste bloqué dans un état démagnétisé. En
augmentant la température, l’agitation thermique permet à l’aimantation
des clusters de franchir la barrière d’énergie pour s’aligner avec le champ
magnétique. L’aimantation atteint un maximum quand la température est
égale à la température de blocage. A partir de cette température, l’agitation
thermique désordonne l’aimantation des clusters et diminue l’aimantation
globale des clusters. Après le deuxième refroidissement (FC), l’aimantation
de la couche de clusters est alignée parallèlement au champ magnétique.
L’augmentation de la température ne fait que diminuer l’aimantation de la
couche. Dans le cas d’une assemblée de clusters identiques sans interaction,
le maximum de l’aimantation mesuré lors de la mesure ZFC coïncide avec
le point où les courbes FC et ZFC se rejoignent. Dans le cas où il y a une
distribution de taille, le maximum de la ZFC correspond à la borne inférieure
de la distribution de température de blocage. Le point où la ZFC et la FC
se rejoignent correspond à la borne supérieure. On dit que, en dessous de la
température de blocage, les clusters sont ferromagnétiques, et au-dessus ils
sont superparamagnétiques.

Dans le cas de clusters en interaction, les courbes de FC et ZFC sont alté-
rées ; la température de blocage ne correspond plus au maximum de la courbe
de ZFC et l’interprétation des mesures ZFC-FC devient moins triviale [109].
Wang et al. ont mis en évidence un comportement de type "spin glass" pour
des clusters de MnAs [110]. Ils ont montré que, pour une couche avec une forte
densité de clusters, on ne peut pas négliger les interactions magnétiques entre
les clusters. Ce phénomène n’a pas été observé dans nos échantillons. Pour
l’interprétation de nos résultats expérimentaux, nous faisons l’hypothèse que
les clusters sont isolés.





Chapitre 2

Couche mince de MnAs sur
GaAs(001)

Chacun doit trouver sa solution.
Woody Allen

Dans ce chapitre, la croissance d’une couche de MnAs type A sur un
substrat de GaAs(001) est présentée (2.1) 1. Ensuite, une description des
propriétés structurales (2.2) et magnétiques (2.3) est donnée.

2.1 Élaboration d’une couche de MnAs sur
GaAs(001)

La croissance d’une couche de MnAs sur GaAs(001) met en jeu des sur-
faces très différentes, avec des symétries et des mailles de surface différentes
(rectangulaire pour le MnAs et carrée pour le GaAs). Il faut garder en tête
que la maille hexagonale du MnAs est couchée le long de la petite diagonale
de la maille cubique du GaAs. Il existe plusieurs épitaxies possibles pour la

1. Toutes les croissances présentées dans cette thèse ont été réalisées sur des substrats
GaAs Epiready fournient par la compagnie AXT. Ceux de type p sont dopés au zinc et
ont une concentration nominale de 1,5.1019cm−3, et ceux de type n sont dopés au Si et
ont une concentration nominale de 2.1018cm−3.
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croissance du MnAs sur le GaAs(001). En fonction de l’état de la surface de
GaAs et des conditions de croissance, une épitaxie peut être favorisée par
rapport à une autre.

Le protocole de croissance d’une couche de MnAs/GaAs(001) peut être
séparé en trois parties. Premièrement, je détaillerai comment désorber la
couche d’oxyde natif qui recouvre la surface du substrat de GaAs. Cette
étape est très importante pour la croissance des jonctions tunnel. En effet,
la croissance des jonctions tunnel doit être réalisée sur un substrat de type
p (voir partie III). Or, ce dopage n’étant pas disponible dans notre bâti
MBE, les jonctions ont été réalisées directement sur le substrat de type p,
sans faire croître de couche tampon. La qualité de la jonction tunnel est
intimement liée à la réussite de la désorption de la couche d’oxyde natif.
Ensuite, je décrirai comment obtenir une reconstruction c(4×4) du GaAs
afin de favoriser l’épitaxie de type A du MnAs. Enfin, les paramètres de
croissance pour la couche de MnAs seront précisés.

Pour prévenir toute contamination (chaînes carbonées, humidité...) dans
la chambre MBE, les porte-échantillons étaient nettoyés avant chaque crois-
sance. Le processus de nettoyage consiste à (i) tremper un porte-échantillon
dans un bain de brome-éthanol puis à le rincer à l’eau désionisée, (ii) l’intro-
duire dans une chambre de dégazage et le chauffer à plus de 600 ◦C afin d’en-
lever toute contamination du porte-échantillon, (iii) le sortir de la chambre
de dégazage, coller l’échantillon dessus avec de l’indium et le réintroduire
dans la chambre de dégazage, et enfin, (iv) chauffer le porte-échantillon avec
le substrat collé dessus à environ 200 ◦C afin d’enlever l’humidité.

2.1.1 Préparation de la surface de GaAs
L’état de la surface du GaAs avant la croissance du MnAs est un pa-

ramètre fondamental pour la réussite de la croissance. Selon que la recons-
truction de surface soit riche ou pauvre en As, une épitaxie de MnAs sera
favorisée par rapport à une autre.

Désorption de la couche d’oxyde natif

La première étape pour avoir une surface de GaAs adaptée à la croissance
de l’orientation A du MnAs est la désorption de la couche d’oxydes natifs qui
recouvre le substrat. Il existe principalement trois méthodes pour désorber
cette couche d’oxyde :
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1. La première méthode consiste à chauffer lentement l’échantillon sous
un flux d’As (pression équivalente d’environ 10−6 mbar) tout en obser-
vant l’évolution du diagramme RHEED. Au début, le diagramme est
diffus et aucune raie de diffraction n’apparaît. A partir de 580 ◦C, le
diagramme RHEED devient de moins en moins diffus et une superpo-
sition de deux diagrammes de diffraction apparaît, ce qui correspond
à la diffraction par le substrat de GaAs et par la couche d’oxyde. En
quelques secondes, le fond continu diminue en intensité et le diagramme
de l’oxyde disparaît. Une bonne désorption de la couche d’oxydes natifs
peut être reconnue par l’apparition de la reconstruction (2×4) du GaAs
correspondant à une surface ordonnée riche en As [111,112].

2. La deuxième méthode consiste à chauffer l’échantillon doucement, sans
l’exposer à un flux d’As, jusqu’à environ 500 ◦C, puis à déposer une
fine couche de Ga sur la couche d’oxyde natif. Cette température per-
met d’enlever l’oxyde de Ga mais pas celui d’As. Le Ga déposé réduit
aussitôt l’oxyde d’As (plus électronégatif) pour former un oxyde de
Ga qui est plus volatile (Ga2O). Cette réaction se poursuit au fur et
à mesure que l’oxyde de Ga quitte la surface. À chaque dépôt de Ga,
l’intensité du fond continu du diagramme RHEED diminue et le dia-
gramme de diffraction de la surface du GaAs apparaît. Généralement,
l’équivalent de 6 MC de Ga suffisent à désorber toute la couche d’oxyde
natif. Quand le diagramme est satisfaisant (reconstruction (2×4) de la
surface du GaAs(001)), ou l’on réduit la température de l’échantillon
en dessous de 400 ◦C, ou l’on expose la surface à un faible flux d’As
afin de garder la stœchiométrie de la surface. Cette méthode permet
de désorber l’oxyde sans l’exposer à l’As et sans le chauffer à des tem-
pératures trop élevées, permettant par exemple que la désorption soit
effectuée dans un bâti non équipé d’une cellule d’As. En revanche, cette
méthode a tendance à créer des trous sur la surface de l’échantillon.

3. La troisième méthode consiste à déposer une couche de GaAs amorphe
d’environ 3,6 nm sur la couche d’oxyde natif à température ambiante et,
ensuite, à chauffer lentement l’échantillon [113]. Vers 400 ◦C, on observe
des raies circulaires provenant de la cristallisation du GaAs amorphe
[fig. 2.1 (a)]. Vers 500 ◦C, le fond continu et le diffractogramme du
GaAs polycristallin faiblissent, et le diffractogramme correspondant à
la surface de GaAs apparaît [fig. 2.1 (b)]. A la fin de la désorption, la
surface est reconstruite (2×4) [fig. 2.1 (c)]. Pun et al. ont montré que,



46 2. Couche mince de MnAs sur GaAs(001)

au fur et à mesure que la température de l’échantillon croît (jusqu’à
environ 500 ◦C), la couche d’oxyde réagit avec le GaAs pour former tout
d’abord des composés plus riches en As et Ga, puis des composés plus
volatiles (As2, Ga2O). Il en résulte que, si on ne fournit pas de GaAs à
la couche d’oxyde, elle le puisera dans le substrat créant ainsi des trous
qui peuvent atteindre quelques nanomètres de profondeur. En déposant
la bonne quantité de GaAs sur la surface, on fournit suffisamment de
Ga et de As pour qu’il n’y ait ni de trous dus à la désorption, ni de
GaAs en excès sur la surface.

(a) (c)(b)

Figure 2.1 – Désorption de la couche d’oxyde natif par dépôt d’une couche
de GaAs amorphe. (a) Apparition d’un diagramme suite à la cristallisation
du GaAs amorphe vers 410 ◦C ; (b) apparition du diagramme de la surface
de GaAs ; (b) reconstruction (2×4) de la surface de GaAs après la désorption
(azimut [11̄0]).

Cette étape de désorption est cruciale pour la croissance des jonctions
tunnel. Comme le contact inférieur est effectué sur le substrat, il est impor-
tant d’avoir un bon contact électrique entre le substrat et la jonction tunnel
(voir Introduction Générale). Notre MBE n’étant pas équipée de dopant de
type p pour assurer une conduction électrique à travers une couche tam-
pon 2, entre le substrat et la jonction, il n’était pas possible de faire croître
de couche tampon. Par conséquent, il est essentiel d’obtenir une surface de
bonne qualité après la désorption. Pour éviter des points chauds sur les jonc-
tions, j’ai utilisé la troisième méthode de désorption mentionnée ci-dessus.
Un recuit de quelques heures à une température d’environ 560 ◦C et sous un
faible flux d’As tend à améliorer la qualité de la surface après la désorption

2. Le GaAs entourant les clusters est de type p. Ceci a été mis en évidence par des
mesures de photoémission (partie II) et par des mesures électriques (partie III).
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de la couche d’oxyde (raies de diffraction plus fines, reconstruction (2×4)β
bien marquée).

Reconstruction de la surface du GaAs(001) pour une croissance de
MnAs type A

La surface de GaAs(001) présente un diagramme de reconstruction de
surface en fonction du taux de couverture en As et de la température assez
riche [114,115]. D’après Arai et al., la reconstruction c(4×4) (très riche en As)
est la plus favorable pour la croissance de l’orientation type A du MnAs [68].
Après la croissance d’une couche tampon de GaAs (∼ 580 ◦C) ou après la
désorption de la couche d’oxyde natif (500 ◦C < T < 600 ◦C), la surface
présente une reconstruction (2×4). On peut ensuite obtenir la reconstruction
c(4×4) en baissant la température de l’échantillon tout en l’exposant à un
flux d’As.

[110]
_

0

+1

(a)

[110]

0

+1

(b)

Figure 2.2 – Diagramme RHEED de la reconstruction de surface (2 × 4)β
d’une couche de GaAs selon l’azimut (a) [11̄0] et (b) [110].

Reconstruction (2×4)α, β, γ. Après la désorption de la couche d’oxyde
natif dans de bonnes conditions, la surface de GaAs(001) est déjà reconstruite
(2×4). Cette reconstruction correspond à une surface terminée As, compo-
sée de dimères d’As parallèles à la direction [11̄0], qui peut être stable entre
350 ◦C et 580 ◦C. La maille de surface est composée de deux dimères d’As
et de deux dimères manquants [111, 112]. Pour une température supérieure
à environ 400 ◦C, elle doit être entretenue par un léger flux d’As pour ne
pas transiter vers une reconstruction (4×2) plus riche en Ga [116]. Afin ob-
tenir plus facilement une reconstruction c(4×4), il est souhaitable d’obtenir
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préalablement une reconstruction (2×4)β (surface bien ordonnée et riche en
As).

On distingue trois reconstructions (2×4) différentes : α, β et γ. On peut
les distinguer sur le diagramme RHEED par l’intensité relative de la raie
2
4 à celle des raies 1

4 et 3
4 . Le rapport d’intensité entre la raie 2

4 et la 1
4 est

faible pour la reconstruction (2×4)α, fort pour la (2×4)β et nul pour la
(2×4)γ [117].

La reconstruction (2×4)α étant plus pauvre en As est moins favorable à
la formation de la c(4×4) qui a un fort taux de recouvrement d’As (1,75). La
reconstruction (2×4)γ, est une reconstruction plus désordonnée [118] et donc
moins favorable à l’obtention d’une reconstruction c(4×4) bien ordonnée.
Pour cela, il faut obtenir une (2×4)β avant de diminuer la température pour
transiter vers la c(4×4).

Avant chaque croissance de MnAs, j’ai effectué un recuit de la surface
de GaAs à 580 ◦C sous un flux d’As afin d’obtenir une reconstruction de
surface (2×4)β (fig. 2.2). A part pour les jonctions tunnel magnétiques, j’ai
fait croître une couche tampon à 580 ◦C afin d’obtenir plus aisément une
bonne reconstruction.

0

+1

0

+1

[100][110]
_

(a) (b)

Figure 2.3 – Diagramme RHEED de la reconstruction de surface c(4 × 4)
d’une couche de GaAs selon l’azimut (a) [11̄0] et (b) [100].

Reconstruction c(4×4). La reconstruction c(4×4) est très riche en As
(taux de recouvrement ≈ 1, 75) [114, 119]. Un recuit à 350 ◦C pendant 3
heures permet d’obtenir une belle reconstruction c(4×4) [120]. J’ai observé
que, à partir d’une reconstruction (2×4)β bien établie, on obtient une re-
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construction c(4×4) en descendant la température doucement et en expo-
sant la surface à un fort flux d’As (pression équivalente d’environ 10−6 mbar)
(fig. 2.3). Une rampe de température trop rapide et/ou une pression d’As
trop faible ne permet pas à la surface de transiter vers la reconstruction
c(4×4). De plus, ceci peut stabiliser une reconstruction incommensurable de
la surface de GaAs qui est néfaste pour la croissance d’une couche de MnAs
de type A.

Figure 2.4 – Évolution de la morphologie d’une couche de MnAs avec le
taux de recouvrement (Tsub = 250 ◦C) : (a) 0 MC (800 Å×800 Å), (b) 0,4 MC
(800 Å×800 Å), (c) 1,5 MC (1000 Å×1000 Å), (d) 5,5 MC (1000 Å×1000 Å)
[121].

2.1.2 Croissance du MnAs
La croissance du MnAs se fait entre 200 ◦C et 300 ◦C. En dehors de cette

gamme de températures, aucune épitaxie n’est observée, seulement un dia-
gramme RHEED invariant par rotation de l’échantillon se superposant à celui
du GaAs, correspondant à un polycristal de MnAs. J’ai réalisé les croissances
des couches de MnAs en deux étapes : (i) pour favoriser l’orientation type A,
l’amorçage de la croissance est effectué à très faible vitesse et à une tempéra-
ture égale à environ 200 ◦C ; (ii) après 15 min de croissance à faible vitesse, le
flux de Mn est coupé, la température de l’échantillon est augmentée à environ
250 ◦C et, afin d’augmenter la vitesse de dépôt, la température de la cellule
de Mn est augmentée.
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Pour l’amorçage de la croissance, la surface est exposée en premier à l’As
et ensuite au Mn. Dans le premier stade de croissance, le MnAs croît par
formation de très petit îlot 3D (mode de croissance Volmer-Weber) (fig. 2.4).
Les îlots sont de très petite taille et peuvent, avant de coalescer, migrer et
tourner afin de trouver une position stable [122–124]. Pour favoriser l’orien-
tation type A du MnAs, un rapport de flux As/Mn élevé a été maintenu
constant pendant le début de la croissance (∼ 100). Il en résulte que, pen-
dant les premières minutes de croissance, le diagramme RHEED est flou ;
la mosaïcité due au mouvement des îlots ne permet pas une diffusion cohé-
rente. Après une période, qui peut durer entre 2 et 5 minutes, un diagramme
RHEED 2D légèrement pointé apparaît avec un fond continu intense. Ceci
correspond au moment où les îlots ont retrouvé une position qui minimise les
contraintes à l’interface (une relation épitaxiale commence alors à se forger).
Au cours de la croissance, les îlots grandissent et coalescent pour former un
film continu. Cette évolution de la surface est accompagnée par une amélio-
ration du diagramme RHEED : raies plus fines et diminution de l’intensité
du fond continu.

[110]
_

(a)

0

+1

[110]

(b)

0

+1

orientation type A

(c)

[110]
_

orientation type A+B

A

B

Figure 2.5 – Diagramme RHEED d’une couche de MnAs avec une orientation
type A selon l’azimut (a) [11̄0] et (b) [100] du GaAs ; (c) diagramme RHEED
d’une couche de MnAs composée des orientations A et B.

Après environ 15 minutes, la couche de MnAs est bien structurée et l’épi-
taxie est définie. La température du substrat est alors augmentée à environ
250 ◦C pour améliorer la qualité structurale de la couche (raies plus fines).
La vitesse de croissance est augmentée à 1,5 nm/min 3. Les figures 2.5 (a) et

3. La vitesse de croissance du MnAs à été calibrée par oscillations RHEED.
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(b) sont les diagrammes RHEED selon, respectivement, les azimuts [11̄0] et
[110] du GaAs, dans le cas d’une croissance de MnAs avec une orientation
de type A. La figure 2.5 (c) illustre le cas où les deux orientations (A et B)
ont nucléé.

2.2 Propriétés structurales

GaAs

MnAs axe c
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Figure 2.6 – (a) Image réalisée par microscopie électronique en transmission
à haute résolution d’un couche de MnAs. Transformée de Fourier du réseau
de MnAs (b) et du réseau de GaAs (c).

Afin de vérifier la qualité structurale des couches de MnAs/GaAs(001),
nous avons réalisé des images par microscopie électronique en transmission
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(MET). La figure 2.6 (a) représente une couche de MnAs/GaAs(001) (l’axe
de zone de cette image est parallèle à l’axe [110] du GaAs).

Les figures 2.6 (c) et (d) sont respectivement les transformées de Fourier
des réseaux de la couche de MnAs et du substrat de GaAs. L’indexation des
taches de diffraction permet d’affirmer que la couche de MnAs a une épitaxie
de type A. On remarque sur la figure 2.6 (b), un réseau de coïncidences de
plans atomiques entre le MnAs et le GaAs : 4 plans (00.1) du MnAs pour 6
plans (11̄0) du GaAs. Ce réseau de coïncidences permet de réduire l’énergie
élastique emmagasinée dans la couche (voir 1.2.3).

On observe sur la figure 2.6 (a) que la couche de MnAs ne présente pas de
défauts étendus et que l’interface MnAs/GaAs est nette et abrupte. Aucune
interdiffusion n’est détectée sur les images MET, ce qui signifie que la réac-
tivité chimique entre le MnAs et le GaAs est faible. L’interface abrupte et
la bonne qualité cristalline de la couche de MnAs épitaxiée sur le GaAs(001)
sont essentielles pour l’élaboration d’une jonction tunnel. De plus, la faible
réactivité chimique assure que, d’un côté, le semiconducteur reste pur (sans
contamination au Mn) et que, d’un autre côté, que le MnAs garde ses pro-
priétés de métal ferromagnétique jusqu’à l’interface.

Les images MET réalisées sur des couches de MnAs sur GaAs(001) ont
confirmé le fait que, du point de vu de la qualité structurale de la couche et
de l’interface, le MnAs est un un bon candidat pour l’élaboration d’hétéro-
structures à base du couple MnAs/GaAs pour l’électronique de spin.

2.3 Propriétés magnétiques
Les mesures magnétométriques ont été réalisées avec un SQUID (de l’an-

glais Superconducting Quantum Interference Device). La figure 2.7 représente
trois mesures de l’aimantation d’une couche de MnAs en fonction du champ
magnétique appliqué selon son axe facile (MnAs[110]). Les mesures ont été
effectuées respectivement à 10, 150 et 300 K. On observe que, pour les trois
températures, les cycles d’hystérésis sont carrés, attestant un renversement
abrupt de l’aimantation. Toutefois, on note que le renversement ne se fait
pas en une seule fois, mais qu’il est effectué presque complètement à H=Hc,
et enfin qu’une infime partie se renverse progressivement pour un champ ma-
gnétique supérieur en valeur absolue au champ coercitif. On attribue cela
au piégeage des parois de domaines magnétiques [73,77] sur des défauts. De
la même manière qu’un recuit de la couche de MnAs améliore ses propriétés
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structurales, il réduit le piégeage des parois de domaines magnétiques (réduit
le nombre de défauts dans la couche).
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Figure 2.7 – Cycles d’hystérésis mesurés par SQUID d’une couche de
MnAs/GaAs(001) à 10, 150 et 300 K. Le champ magnétique a été appliqué
parallèlement à l’axe facile du MnAs.

Le champ coercitif pour les températures 10, 150 et 300 K est respecti-
vement égal à 115 Oe, 35 Oe et 185 Oe. Entre 10 et 150 K, l’échantillon est
dans la phase α. Le champ coercitif diminue entre ces deux températures
à cause de l’augmentation de l’agitation thermique qui aide l’aimantation
à franchir plus facilement les barrières de potentiel. A 300 K, l’échantillon
présente un mélange de phases α et β. L’augmentation du champ coercitif a
été expliquée par un accrochage des parois de domaines magnétiques sur les
parois de domaines α − β [77].

La figure 2.8 montre la variation de l’aimantation d’une couche de MnAs
sur GaAs(001) avec la température sous un champ magnétique de 50 Oe
appliqué selon son l’axe facile. On observe une décroissance lente de l’aiman-
tation entre 10 et 250 K, de plus en plus rapide entre 250 et 300 K, puis plus
abrupte entre 300 et 320 K. La température de Curie TC de la couche de
MnAs est égale à 320 K. La décroissance de l’aimantation entre 10 et 270 K
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T  = 320 K
C

Figure 2.8 – Variation de l’aimantation avec la température d’une couche de
MnAs de 45 nm d’épaisseur. Un champ magnétique de 50 Oe a été appliqué
parallèlement à l’axe facile du MnAs pendant la mesure.

est associée à l’agitation thermique qui perturbe l’ordre magnétique. A partir
de environ 270 K, la phase β apparaît et augmente en proportion, jusqu’à la
température de Curie mesurée. L’apparition de la phase β diminue le volume
de matière ferromagnétique de la couche et par conséquent diminue le signal
mesuré.

Sur le panneau de droite de la figure 2.8 on observe un cycle d’hystérésis
de l’aimantation en fonction de la température caractéristique d’une transi-
tion du premier ordre. Il a été observé que cette hystérésis peut évoluer avec
l’histoire de l’échantillon. Après plusieurs cycles thermiques autour de la tran-
sition α−β, cette hystérésis a tendance à être plus large. Ceci peut être associé
a une réduction des défauts structuraux avec les cycles thermiques, défauts
qui agissent comme points de nucléation des phases magnéto-structurales. En
augmentant le champ magnétique appliqué pendant les cycles thermiques, la
transition de phase se fait à plus haute température [125].

En normalisant l’aimantation à saturation par le volume de la couche
de MnAs 4, on obtient une aimantation volumique du MnAs égale à environ
715 emu.cm−3 à 10 K et 425 emu.cm−3 à 300 K.

Le renversement abrupt de la couche de MnAs est une bonne propriété
pour son utilisation en tant qu’électrode pour l’électronique de spin. Par

4. L’épaisseur de la couche à été mesurée par MET.
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contre, sa température de Curie reste relativement proche de la température
ambiante. On peut espérer augmenter cette température de Curie relative-
ment faible par le biais de contraintes externes ou épitaxiales.





Chapitre 3

Clusters de MnAs dans une
matrice de GaAs

Il est difficile de vivre sa propre vie,
et en même temps de chanter juste.

Woody Allen

Dans ce chapitre, je commencerai par décrire le protocole d’élaboration
d’une couche de clusters de MnAs enfouis dans une matrice de GaAs (3.1).
Ensuite, je décrirai comment la concentration de manganèse dans les couches
de GaMnAs a été déterminée (3.2). Enfin, je donnerai une description dé-
taillée de leurs propriétés structurales (3.3) et magnétiques (3.4).

3.1 Élaboration d’une couche de clusters de
MnAs dans du GaAs

J’ai élaboré deux types d’échantillons : (i) pour la caractérisation structu-
rale et magnétique d’une couche de clusters ; (ii) pour les mesures de magnéto-
transport ou de photoémission.

La croissance d’une couche de clusters pour la caractérisation structu-
rale et/ou magnétique est précédée par la croissance d’une couche tampon
de GaAs. Après la désorption de la couche d’oxyde natif (2.1.1), une couche
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tampon de GaAs d’environ 100 nm est déposée à 560 ◦C. La vitesse de crois-
sance est de 2, 9 nm/min avec un rapport PAs/PGa égal à 4. Pendant la
croissance du GaAs-HT, le diagramme RHEED présente une reconstruction
(2 × 4)β. Ensuite, l’échantillon est refroidi à 200 ◦C pour la croissance d’une
nouvelle couche tampon de GaAs. La couche de GaAs à basse température
permet la stabilisation de la température de l’échantillon à 200 ◦C. En effet,
la radiation des cellules de Ga et d’As chauffe l’échantillon sensiblement, et
peut, sans régulation précise de la température, accroître celle-ci de quelques
dizaines de degrés. Au bout de 25 minutes (∼ 70 nm), sans interrompre la
croissance du GaAs, le cache de la cellule de Mn est ouvert pour le début
de la croissance de la couche de GaMnAs. Le GaMnAs présente une recons-
truction de surface (1 × 2) caractéristique d’une surface riche en Mn. Après
l’arrêt du flux de Mn, la croissance est poursuivie afin de la terminer par une
couche de 1 nm de GaAs.

Les couches de clusters destinées aux mesures de magnéto-transport ont
été déposées à 200 ◦C, directement après la désorption de la couche d’oxyde
natif. Les paramètres de croissance utilisés sont les mêmes. L’échantillon est
ensuite chauffé à 280 ◦C pour la croissance d’une couche de AlAs de 3 nm
avec une vitesse de 1,5 nm/min.

Enfin, l’échantillon est recuit à une température comprise entre 500 ◦C et
580 ◦C pendant 20 minutes. Une rampe de température de 20 ◦C/min a été
systématiquement utilisée. Pendant la montée en température, le diagramme
RHEED transite vers une reconstruction (2 × 4)β.

On a observé que, en augmentant la vitesse de croissance du GaMnAs,
la solubilité du Mn diminue. Les échantillons élaborés avec une vitesse de
15 nm/min ont présenté un comportement magnétique atypique (2.3).

3.2 Détermination de la concentration de Mn
Déterminer la concentration absolue d’un dopant dans un semiconducteur

est un défi très difficile. En effet, pour déterminer la concentration de Mn
dans le GaMnAs, il faudrait que les seules impuretés dans la couche soient les
atomes de Mn, et qu’ils soient distribués de manière homogène et dans des
sites équivalents. De plus, il faudrait que ceci soit vrai pour plusieurs concen-
trations de Mn afin de calibrer la concentration en fonction des paramètres de
croissance. Dans la réalité, selon la méthode utilisée pour la calibration de la
concentration de Mn, la valeur obtenue pour un même échantillon varie [126].
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L’utilisation des oscillations RHEED lors de la croissance du GaMnAs
est une méthode envisageable. Cependant, une variation de la période des
oscillations pendant la première minute de croissance a été observée. Cette
variation de la période des oscillations induit une erreur supérieure à la diffé-
rence de période entre le GaMnAs et le GaAs. Ceci peut être dû au fait que la
quantité de Mn qui flotte sur le front de croissance augmente progressivement
pendant la première minute de croissance [94]. Sachant que les oscillations
de l’intensité du faisceau d’électrons réfléchi s’atténuent rapidement, il est
difficile de déterminer avec précision la période pour ensuite déduire une
concentration de Mn. Par conséquent, il nous faut une méthode plus fiable.
J’ai opté pour une calibration par la loi de Végard 1. Le paramètre de maille
de la couche de GaMnAs dépend de la concentration de Mn et de AsGa. Or
il a été démontré que l’utilisation d’une cellule équipée d’un cracker permet
de minimiser l’incorporation de AsGa dans la couche de GaMnAs [94]. Dans
ce cas, il est raisonnable de faire l’hypothèse que seul le Mn incorporé dans
la couche va contribuer à la variation du paramètre de maille par rapport
à une couche classique de GaAs. Trois couches de GaMnAs ont été utilisées
pour la calibration, avec chacune une épaisseur nominale de 70 nm et une
concentration de Mn différente. Les paramètres de maille mesurés par DRX
nous ont permis de déterminer la concentration de Mn.

J’ai aussi calculé la concentration de Mn dans le GaMnAs à partir de la
mesure des flux respectifs de Ga et Mn, qui ont à leur tour été obtenus par
des oscillations RHEED du GaAs et du MnAs. Cette mesure complémentaire
sert à souligner la difficulté de déterminer la concentration absolue de la
concentration de Mn dans le GaMnAs.

3.2.1 Mesure θ − 2θ

A partir des mesures de diffraction sur les plans cristallins (004) et (444)
(θ − 2θ), les paramètres de maille dans le plan et hors du plan des couches
de GaMnAs ont pu être déterminés.

Le désaccord paramétrique entre le GaAs et le GaMnAs étant petit (<1 %),
l’épaisseur critique de la couche ayant la plus forte concentration de Mn est
supérieure à 70 nm, i.e. les trois couches de GaMnAs/GaAs(001) sont pseu-
domorphes [127]. De ce fait, la maille du GaMnAs est en compression dans

1. D’après la loi de Végard, l’évolution du paramètre de maille d’un matériau ternaire,
comme par exemple le Ga1−xMnxAs, est une fonction affine de la concentration x.
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le plan de la couche et en extension perpendiculairement à la couche.

ϕ

ω

2θ
source de

rayons X

détecteur

ψ

Figure 3.1 – Schéma de la configuration de l’échantillon dans le diffracto-
mètre. θ est l’angle de Bragg, ω est l’angle entre le plan de diffraction et la
surface de l’échantillon, Ψ est l’angle entre le plan d’incidence et la surface de
l’échantillon et φ est l’azimut.

D’une part, les plans (004) du substrat de GaAs et de la couche de GaM-
nAs sont parallèles au plan de la couche. De ce fait, les mesures de θ004 ont
été réalisées avec un angle ω, angle entre les plans de diffraction et la surface
de l’échantillon, égal à 0 (fig. 3.2), ce qui permet de déduire le paramètre de
maille hors du plan directement à partir de la loi de Bragg :

2d001 sin θ004 = 4λ

où d001 est le paramètre de maille hors du plan de la couche, θ004 est l’angle
de Bragg et λ est la longueur d’onde des rayons X (λ = 1, 5406 Å.)

D’autre part, la famille de plans (444) du substrat et de la couche ne sont
pas parallèles, mais inclinés d’un angle δω l’un par rapport à l’autre. Afin
d’augmenter l’acceptance angulaire du détecteur et ainsi pouvoir mesurer les
angles de Bragg θGaMnAs

444 et θGaAs
444 dans un même balayage, les deux mono-

chromateurs du détecteur ont été retirés. Ainsi, pour une mesure en incidence
rasante d’environ 12◦ entre le faisceau incident et la surface de l’échantillon
(ϕ = 0 et ω = 54, 736◦), on mesure un angle séparant les pics du substrat et
de la couche égale à :

∆θA = θGaAs
444 − θGaMnAs

444 − δω

et pour une mesure en émergence rasante (ϕ = 180 et ω = −54, 736◦), l’angle
séparant les pics est égal à:

∆θB = θGaAs
444 − θGaMnAs

444 + δω
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Figure 3.2 – Spectre de diffraction sur les plans (004) pour trois échantillons
de GaMnAs avec trois concentrations de Mn différentes.

La mesure a été réalisée dans les deux configurations. On peut ainsi dé-
duire:

(θGaAs
444 − θGaMnAs

444 ) = ∆θA + ∆θB

2
et :

δω = ∆θA − ∆θB

2
Les mesures de θ − 2θ sur les plans de diffraction (004) et (444) sont

respectivement représentées sur les figures 3.2 et 3.3. Les oscillations obser-
vées de part et d’autre du pic de la couche sont dues à l’interférence entre le
faisceau diffracté par la couche et celui diffracté par le substrat 2. Les angles
de Bragg de la couche de GaMnAs et du substrat de GaAs sont listés dans
le tableau 3.1.

2. De la période de ces oscillations, on peut déduire l’épaisseur des films. Pour cela,
il suffit de calculer la différence de marche entre le faisceau diffracté par la couche de
GaMnAs et celui diffracté par le substrat de GaAs : nλ = 2e(sin θGaAs

004 −sin θGaMnAs
004 ). Pour

θGaAs
004 − θGaMnAs

004 petit (c’est le cas dans nos mesures), on peut écrire nλ = 2e. cos θ.∆θ

⇒ ∆θ = nλ
2e. cos θ , où ∆θ est la période des oscillations et ne dépend que de la longueur

d’onde des rayons X, de θBragg et de l’épaisseur du film e.
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GaAs

GaMnAs
GaMnAs

GaAs(a) (b)
0,664°

0,404°

0,305°

0,095°

0,074°

0,037°

Figure 3.3 – Spectres de diffraction sur la tache 444 de trois couches GaM-
nAs/GaAs(001) ayant trois concentrations de Mn différentes (a) en incidence
rasante et (b) en émergence rasante.

Table 3.1 – Angles de Bragg et paramètre de maille (dans le plan et hors du
plan) de la couche de GaMnAs et du substrat de GaAs.

échantillon θ004 ( ◦) a⊥ (Å) θ444 ( ◦) a// (Å) arelax (Å)
GaAs 33,0242 5,6535 70,7269 5,6535 5,6535

21R023 (TMn = 640 ◦C) 32,8813 5,6760 70,5190 5,6534 5,665
21R021 (TMn = 660 ◦C) 32,8357 5,6823 70,4499 5.6535 5,668
21R022 (TMn = 680 ◦C) 32,7127 5,7018 70,2656 5.6532 5,679

Pour déduire le paramètre de maille de la couche de GaMnAs, on doit faire
les hypothèses que le GaMnAs obéit à la loi de Végard et que nous sommes
dans un régime de déformation élastique avec une déformation tétragonale du
réseau. Cette hypothèse nous permet d’appliquer la loi de Hooke généralisée,
qui peut s’écrire de la forme suivante :

σ = [Cij]ϵ

où σ est le tenseur des contraintes, [Cij] les constantes élastiques et ϵ le
tenseur des déformations. De cette loi, on peut aisément déduire le paramètre
de maille de la couche relaxée par la relation suivante :

arelax = 2C12

2C12 + C11
a// + C11

2C12 + C11
a⊥
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Les constantes élastiques du GaMnAs ont été supposées égales à celles
du GaAs (C11 = 1, 174.1012, C12 = 0, 527.1012, C44 = 0, 595.1012 dyn.cm2 à
300 K [128]). Les paramètres de maille expérimentaux des couches de GaM-
nAs (couches sous contraintes épitaxiales) et le paramètre de maille relaxé
arelax pour chaque échantillon sont donnés dans le tableau 3.1.

4,5 %

5.7 %

9.9 %

T   =680°CMn

T   =660°CMn

T   =640°CMn

Figure 3.4 – Variation du paramètre de maille du GaMnAs totalement relaxé
en fonction de la concentration en Mn.

Pour une faible concentration de Mn, la structure du GaMnAs est ZB et la
variation du paramètre de maille du GaMnAs en fonction de la concentration
de Mn peut être considérée linéaire. Pour tracer la loi de Végard, il faut
connaître le paramètre de maille pour une concentration nulle en Mn et
pour une concentration de 100 %. Celui pour une concentration nulle est le
paramètre de maille du GaAs. Par contre, pour une concentration de 100 %,
le cristal est un cristal de MnAs ZB. Or le MnAs a une structure hexagonale
et non ZB. De ce fait, le paramètre de maille du cristal fictif de MnAs ZB
n’est pas accessible directement. Pour contourner ce problème, Campion et
al. ont mesuré parallèlement la concentration de Mn dans différentes couches
de GaMnAs à partir de mesures de de spectroscopie par fluorescence X et par
“electron-probe micro-analysis measurements”, et le paramètre de maille à
partir de mesures de diffraction X [93,129]. Ils ont retrouvé une loi de Vegard
linéaire. Cela leur a permis d’extrapoler la concentration de Mn pour déduire
le paramètre de maille du MnAs ZB : aMnAs−ZB=5,91 Å. Pour le GaMnAs,
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la loi de Végard s’écrit de la forme :

arelax = (aMnAs−ZB − aGaAs)x + aGaAs (3.2.1)

La fonction (3.2.1) est tracée sur la figure 3.4. En reportant le paramètre
de maille relaxé de la couche de GaMnAs, on peut déduire la concentration
en Mn dans les trois couches de GaMnAs.

3.2.2 Oscillation RHEED
La mesure dite d’ “oscillations RHEED” consiste à mesurer l’intensité du

faisceau d’électrons réfléchie sur la surface de la couche en fonction du temps.
Cette intensité dépend essentiellement de la rugosité, c’est-à-dire qu’elle est
forte lorsque la surface est lisse et faible lorsque la surface est rugueuse. Préa-
lablement à la mesure d’oscillation RHEED on fait un recuit de l’échantillon
à 580 ◦C sous un flux d’As afin de lisser la surface. Au début de la croissance,
pour un mode de croissance Frank-van der Merwe (couche par couche), la
rugosité augmente progressivement (l’intensité du faisceau réfléchi diminue)
jusqu’à atteindre un maximum après la croissance d’une demie monocouche.
Ensuite, la rugosité diminue (l’intensité du faisceau réfléchi augmente) et
atteint un minimum lorsque la croissance de la monocouche est finie. Ainsi,
une période de l’oscillation de l’intensité du faisceau RHEED correspond à la
croissance d’une monocouche du matériau. On peut donc mesurer la vitesse
de croissance à partir des oscillations du faisceau réfléchi du RHEED. Au fur
et à mesure que la croissance avance, la rugosité tend à augmenter (rugosité
dynamique) en atténuant ainsi les oscillations du faisceau RHEED.

Sachant que les pressions de vapeur saturante des composés III du tableau
de Mendeleïev (le Ga dans le cas du GaAs) sont très faibles (et que celle des
composés V sont très élevées), on fait habituellement l’hypothèse que leur
taux de collage sur la surface de l’échantillon est égal à 1. Par conséquent,
pour les matériaux III-V, la vitesse de croissance est déterminée par le flux du
composé III. De ce fait, la mesure de la vitesse de croissance est une mesure
directe du flux du composant III.

Nous avons réalisé des mesures d’oscillations RHEED pour la croissance
du GaAs-BT et du MnAs. Les figures 3.5 (a) et (b) représentent respecti-
vement les vitesses de croissance du MnAs et du GaAs en fonction de la
température de la cellule du composé III (Mn et Ga). A partir de ces me-
sures, et de la densité atomique du GaAs (nGa = 2, 21.1022cm−3) et du MnAs
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MnAs GaAs(a) (b)

Figure 3.5 – Vitesse de croissance (a) du GaAs et (b) du MnAs obtenue à
partir d’oscillations RHEED (points) et ajustement par une fonction d’Arrhé-
nius.

(nMn = 2, 9.1022cm−3), nous avons pu déduire respectivement le flux de Ga
et de Mn en fonction de la température des cellules.

A partir des flux FGa et FMn, il est possible de calculer la concentration
de Mn lors de la croissance d’une couche de GaMnAs par l’égalité :

x = FMn

FMn + FGa

(3.2.2)

On obtient, pour une température de la cellule de Ga égale à 780 ◦C et une
température de la cellule de Mn égale à 640, 660 et 680 ◦C, des concentrations
égales à 5,6 , 9,1 et 14,0 %. Ces concentrations sont bien supérieures à celles
obtenues par diffraction de rayon X. On peut attribuer cet écart à l’erreur de
l’ajustement de la vitesse de croissance en fonction de la température par la
loi d’Arrhénius. En effet, les mesures d’oscillation ont été réalisées avec des
flux de Mn bien supérieurs à celui utilisé lors de la croissance du GaMnAs.
L’extrapolation du flux de Mn pour des plus faibles températures de Mn
peut engendrer des erreurs dans le calcul de la concentration de Mn dans le
GaMnAs.

La confrontation des concentrations obtenues par diffraction et par os-
cillation RHEED souligne le fait que la concentration de Mn est une valeur
relative qui dépend de la méthode de mesure. Dans ce qui suit, nous avons
utilisé les résultats de diffraction pour déterminer la concentration en Mn des
couches de GaMnAs



66 3. Clusters de MnAs dans une matrice de GaAs

3.3 Propriétés structurales
Afin d’étudier la structure et la dispersion en taille des clusters de MnAs,

nous avons réalisé une étude par MET des couches de GaAs:MnAs. D’après
ces mesures, on distingue deux types de clusters : des clusters plus gros avec
une structure hexagonale et des clusters plus petits avec une structure non
déterminée.

Figure 3.6 – (a) Images par microscopie électronique en transmission réali-
sées sur un échantillon de clusters de MnAs et (b) d’un cluster isolé. L’axe de
zone est l’axe [11̄0] du GaAs. (c) et (d) Transformée de Fourier de la structure
cristalline du cluster de MnAs et de la matrice de GaAs, respectivement.

Les clusters plus gros ont un diamètre d’environ 10-15 nm. Ces gros clus-
ters sont surtout présents dans les échantillons où la température de recuit
est supérieure à 550 ◦C. L’image 3.6 (a) représente la section d’un échantillon
composé de plusieurs couches de clusters (GaMnAs recuit) intercalées par des
couches de 3 nm de AlAs. Il est intéressant de remarquer que ces gros clusters
dépassent la limite de la couche de GaMnAs et peuvent traverser complète-
ment une couche de AlAs de 3 nm. En comparant la transformée de Fourier
du réseau cristallin de l’un des gros clusters [fig. 3.6 (c)] et de celle de la
matrice de GaAs [fig. 3.6 (d)], on observe qu’ils ont une structure identique
à celle du MnAs massif (hexagonale) et qu’ils sont orientés de telle sorte que
l’axe [001] (chex) est parallèle à l’axe [111] du GaAs. Ces clusters sont donc
similaires à ceux produits par Moreno et al. [95–99]. Sur les clusters où le ré-
seau cristallin du MnAs n’est pas visible, nous observons des moirés [3.6 (a)].
Ceci est un effet de battement dû à la présence de deux taches de diffrac-
tion, une du réseau du GaAs (G⃗GaAs) et une du réseau du MnAs (G⃗cluster),
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séparées par un vecteur d’onde ∆G⃗ petit. Le vecteur ∆G⃗ est défini par :

∆⃗G = G⃗GaAs − G⃗cluster

avec :
∥∆⃗G∥ = 1/λmoiré

où λmoiré est la période des moirés dans un cluster.
Nous avons répertorié trois orientations des moirés. Ceci est en accord

avec le fait qu’il existe, sur les quatre orientations existantes des clusters,
trois projections possibles de leurs structures sur le plan de l’image, c’est-
à-dire que la projection des axes [111] sur un plan (110) donne trois axes
différents.

Figure 3.7 – Ligne du haut : images par microscopie électronique en trans-
mission réalisée sur un échantillon de clusters de MnAs. L’axe de zone est
l’axe [11̄0] du GaAs ; ligne du bas : image filtrée en énergie sans perte d’éner-
gie (gauche) et au seuil L du manganèse.

Les clusters plus petits ont un diamètre de environ 3-6 nm (fig. 3.7). Ces
petits clusters sont observés pour un recuit autour de 500 ◦C. Nous n’avons
pas pu déterminer la structure des petits clusters sur les images MET. Par
contre, par un léger désalignement du faisceau d’électrons par rapport à l’axe
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de zone (∼ 1◦), on observe des moirés sur les clusters. La présence de ces moi-
rés mène à la réflexion suivante : si les petits clusters était ZB, les contraintes
épitaxiales à l’interface cluster-matrice imposeraient que leur paramètre de
maille soit le même que celui de la matrice de GaAs. Mais, dans ce cas, le
réseau réciproque de la matrice et des clusters se superposerait, c’est-à-dire
que le vecteur ∆⃗G serait nul et les moirés n’existeraient pas. On peut suppo-
ser que les petits clusters sont structurés, mais pas ZB. Contrairement aux
gros clusters, les petits clusters sont confinés par une couche de AlAs. Ceci
les rend plus attrayants comme électrode pour la réalisation d’une jonction
tunnel.

Afin de s’assurer que les clusters observés sont bien des clusters de MnAs,
nous avons réalisé des images de microscopie électronique en transmission
filtrée en énergie (EFTEM de l’anglais Energy filtered transmission electron
microscopy). Les images ont été réalisées au seuil L du manganèse (653,9 eV).
Le principe de l’EFTEM est de reconstruire une image à partir des électrons
qui ont subi une perte déterminée d’énergie. En choisissant comme énergie le
seuil L du manganèse, l’image obtenue est principalement construite à partir
des électrons qui sont rentrés en contact avec des atomes de manganèse.
Il est alors possible de réaliser une cartographie chimique de l’échantillon.
On observe sur la figure 3.7 deux images EFTEM, où la première a été
réalisée avec les électrons qui n’ont subi aucune perte d’énergie et la deuxième
image avec les électrons qui ont subit une perte correspondant au seuil L du
manganèse. Dans les deux images, on détecte la présence des clusters. Ceci
prouve que les clusters formés lors du recuit sont bien des précipités de Mn
et non d’As [130].

Au

MnAs
AlAs

GaAs

clusters

de MnAs

15 nm

Figure 3.8 – Image STEM d’une jonction tunnel Au/MnAs/AlAs
/GaAs:MnAs/GaAs(001).

Il est intéressant de noter que, sur toutes les images MET, les clusters
petits ou gros apparaissent toujours plus foncés que la matrice de GaAs. Le
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fait qu’ils soient plus foncés signifie que la diffusion du faisceau d’électrons
est plus forte sur les clusters que sur la matrice de GaAs. Or la diffusion est
reliée à deux paramètres : le nombre atomique Z des atomes qui constituent le
matériau et la densité atomique du matériau. Comme le MnAs est plus dense
que le GaAs et que le nombre atomique Z du Mn n’est que très légèrement
inférieur à celui du Ga, on s’attend effectivement à ce que la diffusion soit
plus importante dans les clusters de MnAs que dans la matrice de GaAs.
Ce raisonnement ne peut pas être appliqué pour les petits clusters car on ne
connaît pas leur structure. Afin de comprendre pourquoi les petits clusters
sont plus denses que la matrice de GaAs, nous avons réalisé (i) des mesures
DRX sur la tache 004 du GaAs d’une couche de GaAs:MnAs et de l’imagerie
STEM.

L’imagerie STEM consiste à focaliser un faisceau d’électrons sur un point
de l’échantillon et à collecter les électrons diffusés à un certain angle. L’angle
de détection est optimisé de façon à ce que le contraste entre les différents
matériaux soit maximum. L’image STEM est construite en balayant avec
le faisceau d’électrons toute une région de l’échantillon. La figure 3.8 re-
présente l’image STEM d’une jonction tunnel Au/MnAs/AlAs/GaAs:MnAs-
/GaAs(001). La diffusion est la plus importante sur l’or (ZAu=79), puis sur
le MnAs (plus dense que le GaAs) et les petits clusters, ensuite sur le GaAs
(ZGa=31) et enfin sur le AlAs (ZAl=13). De cette mesure, on conclut que les
clusters de (Ga,Mn)As sont plus denses que le GaAs.

Figure 3.9 – Mesures θ − 2θ d’une couche de Ga0.95Mn0.5As 1 - non recuite,
2 - recuite à 500 ◦C et 3 - recuite à 600 ◦C [102].

La figure 3.9 montre les spectres de diffraction sur la famille de plans 004
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d’une couche de Ga0.95Mn0.5As avant et après recuit [102]. Avant le recuit,
l’angle de Bragg de la couche est inférieur à celui du substrat de GaAs,
c’est-à-dire que le paramètre de maille de la couche est supérieur à celui
du substrat (en accord avec nos mesures de diffraction). Après un recuit
à 500 ◦C, l’angle de Bragg de la couche est supérieur à celui du substrat,
ce qui signifie que le paramètre de maille est devenu inférieur à celui du
substrat. Enfin, pour un recuit à 600 ◦C, on observe que l’angle de Bragg de
la couche se rapproche de celui du substrat, ce qui signifie que le paramètre
de maille de la couche augmente tout en restant inférieur à celui du substrat.
Cette drastique réduction du paramètre de maille du GaAs après le recuit à
haute température pourraient être associée à la différence de densité entre
les clusters et la matrice, et à la création de lacune de Ga (VGa) lors de la
formation des clusters. En effet, lors du recuit à 500 ◦C, les atomes de Mn
diffusent dans la matrice de GaAs pour former des clusters alors que, à cette
température, les atomes de Ga diffusent peu et ne peuvent se recombiner avec
toutes les VGa créées par la diffusion des MnGa. En revanche, pour un recuit
à 600 ◦C, les atomes de Ga pourrait avoir une mobilité assez importante pour
quitter les clusters afin de se recombiner avec les VGa. Ainsi, les clusters de
(Ga,Mn)As créés à 500 ◦C auraient une densité plus importante que ceux
créés à 600 ◦C. Par conséquent, ils exerceraient une pression plus importante
sur la matrice de GaAs, conduisant à une réduction plus importante du
paramètre de maille.

La caractérisation des couches des clusters de GaAs:MnAs a permis de
mettre en évidence une structure hexagonale pour les clusters ayant une taille
supérieure à 10 nm, avec une relation épitaxiale MnAs(00.1)//GaAs(111).
Ces gros clusters ne semblent pas respecter les limites de la couche de GaM-
nAs et peuvent déborder sur les couches voisines. De ce fait, des clusters plus
petits sont plus adaptés à une utilisation en tant qu’électrode semiconduc-
trice. Les clusters plus petits semblent être structurés et composés de Ga,
Mn et As. Nous n’avons pas pu observer la structure cristalline de ces petits
clusters. Toutefois, la présence de moirés sur les images MET indique qu’ils
sont structurés. Nous avons aussi observé que la matrice de GaAs entourant
les petits clusters est moins dense que le substrat de GaAs. On attribue cela
à la création de VGa pendant le recuit à 500 ◦C.

La caractérisation magnétique d’une couche de petits clusters dans une
matrice de GaAs est présentée dans la prochaine section.
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3.4 Propriétés magnétiques
Les propriétés magnétiques des petits clusters (diamètre de environ 5 nm)

ont été étudiées avec un SQUID (de l’anglais superconducting quantum in-
terference device). La dépendance de l’aimantation d’une couche de clusters
en fonction de la température et du champ magnétique ont été mesurées.

T  =12 KB

(a) (b)

Figure 3.10 – Variation de l’aimantation en fonction de la température pour
(a) une couche élaborée avec une faible vitesse de croissance (∼3 nm/min) et
(b) une couche élaborée avec une forte vitesse de croissance (∼18 nm/min).
La température de la cellule de Mn a été utilisée pour les deux échantillons.

La figure 3.10 (a) représente une mesure de type FC-ZFC, avec un champ
magnétique de 50 Oe appliqué dans le plan de la couche, effectuée sur un é-
chantillon de GaAs:MnAs élaboré avec une faible vitesse de croissance (∼3 nm
/min). On constate un maximum de la courbe ZFC à TB=12 K, avec les
deux courbes qui se rejoignent vers 25 K. Il est délicat de déduire une taille
moyenne des clusters de MnAs à partir de la formule (1.3.4). En effet, il
faudrait connaître la constante d’anisotropie K des clusters. Comme nous
n’avons pas pu observer la structure des clusters, on ne sait pas s’il s’agit
réellement de clusters de MnAs. De plus, si on fait l’hypothèse qu’il s’agit
vraiment de clusters de MnAs, il faut prendre en compte le fait qu’ils sont
plutôt sphériques et que le MnAs a une anisotropie uniaxiale (avec un axe de
difficile aimantation et un plan de facile aimantation). Par conséquent, le re-
tournement de l’aimantation se fait dans le plan basal de la maille hexagonale
du MnAs. Enfin, la faible taille du MnAs fait augmenter considérablement
le rapport surface/volume, et ainsi la contribution de surface à l’anisotropie
magnétique.
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En revanche, comme on a pu mesurer la température de blocage TB=12 K
et la taille estimée des clusters (environ 4 nm de diamètre d’après les images
MET), on peut déduire une anisotropie magnétique effective Keff . A partir
de l’équation (1.3.4), on obtient Keff = 1, 2.105 J.m−3. Cette anisotropie
effective est environ 10 fois inférieure à celle du MnAs massif.

Pour une couche de GaAs:MnAs élaborée avec une plus grande vitesse de
croissance (∼18 nm/min), la température à laquelle les mesures FC et ZFC se
rejoignent (400 K) est très différente de celle du maximum de la courbe ZFC.
Dans ce cas, le maximum de la ZFC ne correspond plus à la température de
blocage et l’interprétation des mesures est plus compliquée. Afin de rendre
l’interprétation des mesures de transport plus simple, nous avons choisi une
croissance lente (∼3 nm/min) de la couche de clusters pour l’élaboration des
jonctions tunnel.

2 K 4 K

6 K 8 K

Figure 3.11 – Variation de l’aimantation en fonction du champ magnétique
pour une couche élaborée à une vitesse de 3 nm/min et une concentration de
Mn de environ 6 %.

La figure 3.11 représente les cycles hystérésis d’une couche de clusters de
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MnAs à différentes températures. On observe que le cycle de hystérésis se
referme au fur et à mesure que la température s’approche de la température
de blocage. On utilisera ces courbes de MxH comme référence pour la varia-
tion de l’aimantation d’une électrode de GaAs:MnAs en fonction du champ
magnétique (7).

Cette faible température de blocage des clusters est un paramètre limitant
pour les applications car elle implique qu’à partir de 12 K il n’y plus de
mémoire magnétique dans la couche de clusters.
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Chapitre 4

Domaines magnétiques au bord
d’une couche de
MnAs/GaAs(001)

Je ne veux pas atteindre l’immortalité grâce à mon œuvre.
Je veux atteindre l’immortalité en ne mourant pas.

Woody Allen

Dans ce chapitre, je présenterai l’étude réalisée en collaboration avec Jean-
Christophe Girard et Christophe David (LPN, Laboratoire de Photonique et
de Nanostructures, France) sur l’organisation des domaines magnétiques sur
la tranche d’une couche de MnAs/GaAs(001). Les échantillons ont été élabo-
rés par MBE à l’Institut des NanoSciences de Paris et les images AFM/MFM
ont été réalisées au LPN.

La compréhension, voire la maîtrise de la structure des domaines ma-
gnétiques sur le bord d’une couche ferromagnétique sont d’une importance
fondamentale pour son utilisation dans des structures fonctionnelles. Il a été
observé que pour des matériaux ayant une faible anisotropie magnétique les
lignes de champ ont tendance à se refermer à l’intérieur de l’échantillon afin
de diminuer l’énergie magnétique [131]. Dans le cas d’une électrode de Fe
de quelques microns, il a été observé par MFM et confirmé par des calculs
micromagnétiques qu’il y a une restructuration des domaines en rémanence
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par rapport à la structure à saturation (aimantation homogène) [132]. Ce
désordre local de l’aimantation dans une électrode FM peut réduire la pola-
risation en spin à l’interface FM/SC et ainsi nuire à l’injection d’un courant
polarisé en spin [133]. De plus, selon que les lignes de champ se referment
à l’extérieur ou à l’intérieur de la couche ferromagnétique, le champ ma-
gnétique créé par la couche peut être plus ou moins fort. Dans le cas où
la couche a une forte anisotropie magnétique, les domaines ont tendance à
rester alignés parallèlement à l’axe facile et à ne pas refermer les lignes de
champ à l’intérieur de la couche. De ce fait, le champ de fuite créé par une
couche magnétique à forte anisotropie magnétique peut être assez important.
Récemment, il a été observé que, dans le cas d’une couche de quelques nano-
mètres de fer déposée sur une couche de MnAs/GaAs(001), un fort couplage
dipolaire permet de manipuler l’aimantation du fer par le biais de celle de la
couche de MnAs [27,134]. En jouant sur la température, et donc sur la taille
des domaines magnéto-structuraux α − β, il est possible de retourner l’ai-
mantation de la couche de fer sans avoir à appliquer un champ magnétique
externe [28].

Évaluer le champ magnétique proche des bords d’une couche de MnAs
peut aussi être pertinent pour les problèmes d’injection et détection électrique
de courant polarisé en spin. En effet, la composante normale à la surface du
canal de conduction peut faire précesser les spins injectés (effet Hanle) et
ainsi réduire le temps de vie des spins [135]. Cette composante peut aussi
réduire le temps de vie des spins par l’effet Hall local. Ce problème sera
traité dans la prochaine section.

Comme nous l’avons vu, la structure des domaines magnétiques du MnAs
est complexe. Afin de mieux comprendre leur structure, nous les avons étu-
dié sur la face de croissance et de façon plus originale sur les faces de clivage
(faces parallèles aux plan (110) et (11̄0) du substrat de GaAs) par microsco-
pie à gradient de force magnétique (X-MFM : cross-section Magnetic Force
Microscopy) [136]. Chaque image MFM est accompagnée par une image de
la topographie réalisée par microscopie à force atomique (X-AFM : cross-
section Atomic Force Microscopy). L’analyse comparative des images AFM
et MFM permet de déceler des artefacts sur les images MFM dus à une
topographie trop accidentée. D’après notre recherche bibliographique, ceci
constitue la première étude par X-AFM/X-MFM d’une couche mince ma-
gnétique. Par contre, d’autres techniques de microscopie en champ proche
ont déjà été adaptées pour la réalisation de mesures sur la section transverse
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d’un empilement de couches épitaxiées [137–140].
Je décrirai d’abord les mesures AFM et MFM réalisées sur la face de crois-

sance d’une couche de MnAs et sur les deux faces de clivage, respectivement
parallèles aux plans GaAs(001) (4.1), GaAs(110) et GaAs(11̄0) (4.2). En-
suite, je montrerai par un calcul analytique du champ de fuite d’un barreau
de MnAs que, selon l’orientation d’une électrode ferromagnétique (de MnAs
en l’occurrence), ce champ peut avoir des effets néfastes sur la propagation
d’un courant polarisé en spin (4.3). Enfin, je commenterai des résultats qui
mettent en évidence une forte interaction entre la pointe MFM et la couche
de MnAs (4.4).
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Préparation de l’échantillon - Technique expérimentale
La couche de MnAs sur GaAs(001) utilisée pour cette étude a été élaborée

selon la méthode décrite dans la section 3.1. L’épaisseur nominale de la couche
est de 200 nm.

polissage

100 µm

amorce

clivage pointe MFM

éra

approche de la pointe sur la tranche

(a) (b)

(c) (d)

Figure 4.1 – Schéma de la préparation de l’échantillon pour des images en
section transverse : (a) Polissage de la face arrière de l’échantillon ; (b) Réali-
sation de l’amorce avec une pointe diamantée ; (c) Installation de l’échantillon
dans l’étau de la pelle Omicron et clivage par une légère pression sur la face
avant de la couche ; (d) Approche de la pointe MFM ; la localisation de la
région désirée se fait grâce à un télescope.

Préalablement à la réalisation des images X-AFM/X-MFM, il est impé-
ratif d’obtenir des surfaces latérales propres et lisses, par clivage de l’échan-
tillon. La première étape est de polir mécaniquement le substrat jusqu’à
atteindre une épaisseur d’environ 100 µm [4.1 (a)]. Ceci permet de faciliter
le clivage. Ensuite, une amorce est réalisée avec un "scriber" 1 sur un bord de
l’échantillon, parallèlement à un plan de clivage du GaAs [(110) ou à (11̄0)]
[4.1 (b)]. La force exercée par la pointe diamantée est équivalente au poids
d’une masse de quelques grammes. L’échantillon est ensuite placé verticale-
ment sur une pelle propre, spécialement dessinée pour ce type d’étude, avec

1. Appareil constitué d’une pointe de diamant contrôlée par un bras mécanique semi-
automatique permettant la réalisation d’une amorce avec une bonne précision et un
contrôle de la force exercée par la pointe sur l’échantillon.
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l’amorce horizontale [4.1 (c)]. Cette pelle dispose d’un étau permettant de
le fixer fermement dans cette position. Le clivage est ensuite effectué par
une légère pression sur la partie libre de l’échantillon, du côté de la face de
croissance 2. Enfin, l’approche de la pointe MFM est effectuée sur la zone
souhaitée, à l’aide d’un télescope pourvu d’un fort grossissement et dont la
précision est de l’ordre du micron. En prenant un défaut de la surface comme
repère, il est alors possible de sortir l’échantillon du microscope, de le réin-
troduire et de retrouver et imager la même zone de l’échantillon.

Les images AFM de la topographie de la surface ont été réalisées en mode
"tapping" : la force est maintenue constante par une boucle de rétroaction et
la trajectoire du cantilever est enregistrée. Les images MFM ont été réalisées
en mode "lift" 3. Après chaque balayage de la topographie de la surface, la
pointe refait la même ligne, en suivant la trajectoire enregistrée, mais à une
distance prédéfinie (lift) de l’échantillon. Ainsi, en mode lift, la pointe n’est
en principe sensible qu’aux forces à très grandes portées. Avec une pointe et
un échantillon magnétiques, la force la plus intense est la force magnétique.

Il existe plusieurs modes de mesures MFM dont les plus rependus sont la
mesure de la phase, la mesure de l’amplitude et la mesure de la fréquence de
résonance du cantilever. Ces trois grandeurs dépendent du gradient de force
magnétique autour de la pointe. La force générée par l’échantillon modifie la
raideur du cantilever où la pointe est fixée :

kf = k − ∂F

∂z

Or, une modification de raideur du cantilever décale la fréquence de réso-
nance. Donc, en travaillant à une fréquence fixe, l’amplitude du mouvement
du cantilever augmente si la fréquence de résonance se rapproche de la fré-
quence imposée à la pointe, et diminue si elle s’éloigne. Au signe près, il en va
de même pour la phase. On peut ainsi déduire le gradient de force magnétique
en mesurant l’amplitude ou la phase de la vibration du cantilever.

Il est aussi possible de mesurer la fréquence de résonance. Dans ce cas,
une boucle de rétroaction sur l’amplitude de l’oscillation du cantilever per-
met de suivre la fréquence de résonance en fonction du gradient de force

2. Ce protocole de préparation est particulièrement utile pour l’introduction de l’échan-
tillon dans un bâti de microscopie à effet tunnel (STM : Scanning Tunneling Microscopy)
pour un clivage sous ultra vide.

3. "lift mode" est une marque déposée d’un mode de SPM (Scanning Probe Microscopy)
par Digital Instruments, CA, USA.
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magnétique. Nous avons choisi de mesurer la phase qui, pour des mesures
qualitatives, donne une meilleure résolution que les mesures de l’amplitude
ou de la fréquence de résonance.

La pointe MFM utilisée est une pointe MESP-MM Veeco, composée d’un
cœur de silicium et d’un revêtement de 50 nm de cobalt. Son aimantation
nominale est de 10−13 emu et est parallèle à l’axe de la pointe. Son champ
coercitif est égal à 400 Oe.

4.1 Surface de croissance : plan (11.0) du MnAs
Les images AFM et MFM ont été réalisées à température ambiante (en-

viron 20 ◦C). On peut observer sur l’image AFM de la surface de croissance,
l’auto-organisation de la couche de MnAs en bandes α et β [fig. 4.2 (a)], et,
dans notre cas, la période des bandes est d’environ 1 µm.

(a) (b)

I
IxIII

[110]

[110]
_

Figure 4.2 – Images (a) AFM et (b) MFM (lift=50 nm) faites sur la surface
de croissance d’une couche de MnAs sur GaAs(001).

La figure 4.2 (b) est l’image MFM réalisée en même temps que l’image
AFM 4.2 (a). Les parties noires de cette image correspondent à des régions
où le gradient de force magnétique est négatif, c’est-à-dire à une force attrac-
tive (aimantation de l’échantillon parallèle à celle de la pointe). Les parties
blanches correspondent à des régions où le gradient de force magnétique est
positif, c’est-à-dire à une force répulsive (aimantation de l’échantillon anti-
parallèle à celle de la pointe). La forte anisotropie uniaxiale du MnAs aligne
l’aimantation perpendiculairement aux bandes α − β. D’ailleurs, on observe
que les parois de domaines magnétiques sont des parois de Bloch (lignes
blanches et/ou noires perpendiculaires aux bandes séparant les domaines
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magnétiques à l’intérieur d’une bande α). Il est intéressant de remarquer que
le gradient de force est presque nul au-dessus des bandes α. Les régions où le
gradient de force est le plus élevé, que ce soit noir ou blanc, sont au-dessus
des bandes β. Cette remarque nous permet d’affirmer que les lignes de champ
sortent majoritairement par les bandes β, et donc que l’aimantation des do-
maines magnétiques reste dans le plan de la couche. On remarque aussi que
le couplage dipolaire inter-bande (entre différentes bandes α) aligne paral-
lèlement l’aimantation des domaines magnétiques appartenant à des bandes
α voisines. On observe des domaines ayant une structure plus complexe en
haut à gauche, en bas au milieu, et en haut à droite. Ces structures cor-
respondent à un mélange de domaine de type I avec un domaine de type
III (voir 1.2.3) [78]. Plake et al. ont montré que les domaines magnétiques
autres que de type I sont plus stables pour des échantillons épais et pour une
température de l’échantillon supérieure à la température ambiante [82].

La compréhension de la structure des domaines magnétiques d’une couche
de MnAs/GaAs(001) sur la surface de croissance a beaucoup avancé ces der-
nières années. Cette structure dépend de plusieurs paramètres qui peuvent
être intrinsèques (épaisseur, dimensions latérales, condition de croissance) ou
extrinsèques (température, champ magnétique, histoire de l’échantillon). Il
description complète des structures magnétique d’une couche de MnAs sur
GaAs(001) est donnée dans la référence [79].

4.2 Surfaces latérales du MnAs
Les figures 4.3 (a) et (b) représentent les images AFM faites respective-

ment sur les faces de clivage (110) et (11̄0) du GaAs. Sur les deux images,
la couche de MnAs est matérialisée par des pointillés. On observe que la
surface de GaAs ne présente aucune marche atomique, attestant un très bon
clivage du GaAs. Par contre, la couche de MnAs est très rugueuse, avec une
amplitude de crêtes à crêtes qui atteint 80 nm pour la face (110) et 180 nm
pour la face (11̄0). La résolution de l’image AFM est fortement perturbée
par cette rugosité. Nous n’avons pas observé l’existence d’un plan de clivage
sur la couche de MnAs.

Pour la face de clivage (11̄0), les bandes α et β sont perpendiculaires au
plan de l’image [fig. 4.3 (d)] ; l’axe de facile aimantation est dans le plan de
l’image. On observe sur l’image MFM [fig.4.3 (f)] les dipôles des domaines
magnétiques de l’extrémité de chaque bande α. Les dipôles sont tous alignés
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GaAs(110)
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(g)
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(h)

dipôle

surface // GaAs(110) surface // GaAs(110)
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Figure 4.3 – (a) et (b) Images AFM d’une couche de MnAs sur GaAs(001)
faites respectivement sur les faces de clivage (110) et (11̄0) du GaAs (parallèles
aux plans (110) et (11̄0) du MnAs) ; (c) Schéma représentant la bande α ou β

la plus proche du bord de la couche ; (d) Schéma représentant l’extrémité des
bandes α et β sur le bord de la couche (e) et (f) Images MFM (lift=50 nm)
faites en même temps que les images AFM (a) et (b) ; (g) et (h) Schémas
représentant les pôles magnétiques observés sur les images MFM (e) et (f).

parallèlement, montrant que le couplage inter-bande reste fort au bord de la
couche [fig.4.3 (h)].

Pour la face de clivage (110) du GaAs, la couche peut se terminer par une
bande α ou une bande β parallèle au bord de la couche [fig. 4.3 (c)] ; l’axe de
facile aimantation est perpendiculaire au plan de l’image. Mohanty et et al.
ont montré que, au bord d’une fissure, les propriétés magnéto-structurales de
la couche de MnAs se rapprochent de celles du MnAs massif [54]. Ils observent
qu’au bord d’une fissure d’une couche de MnAs, à température ambiante, la
phase α est plus stable. Naturellement, cette observation est aussi valable
au bord de la couche. Ainsi, il semble raisonnable de supposer que la couche
se termine par une bande α. La figure 4.3 (e) représente l’image MFM de
la face de clivage (110) du GaAs (parallèle au plan (110) du MnAs). Les
contrastes noirs et blancs de la figure 4.3 (e) sont les pôles magnétiques de
la bande α la plus proche de la face de croissance [fig. 4.3 (g)]. On constate
sur cette image que les pôles magnétiques s’étendent sur toute l’épaisseur de
la couche (domaine de type I [78]) et même au-delà. Le champ magnétique
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créé par la couche est ressenti à ∼ 200 nm à l’intérieur du substrat, loin de
l’interface MnAs/GaAs. On reviendra sur l’amplitude de ce champ dans la
prochaine section. Je voudrais signaler que sur toutes les mesures réalisées
sur les surfaces latérales de la couche de MnAs nous n’avons observé que des
domaines de type I.

(a)

lift=50 nm

(b)

lift=150 nm

(c)

lift=450 nm

(d)

lift=50 nm lift=150 nm lift=450 nm

1 2 3 4 5 60

Figure 4.4 – Images AFM (colonne de droite) et MFM (colonne de gauche)
faites sur la face de clivage (110) avec un lift égal à (a) 50 nm, (b) 150 nm et
(c) 450 nm ; (d) profil du signal MFM des trois images MFM. Les lignes selon
lesquelles les profils on été pris sont représentées sur chaque image par une
ligne bleue.

Afin de vérifier que les domaines magnétiques restent ouvert avec la pointe
MFM loin de l’échantillon, nous avons réalisé des images avec des lifts égaux
à 50, 150 et 450 nm [fig. 4.4 (a), (b) et (c)]. Sur les trois images MFM, la
structuration des domaines magnétiques est la même. Ceci est plus explicite
lorsqu’on trace le profil du signal MFM (gradient de la force magnétique) le
long de la couche, pour les trois lifts. On observe effectivement que le signal
diminue graduellement quand le lift augmente, mais que la structuration des
domaines magnétiques ne change pas. De ce fait, on peut supposer que les
domaines magnétiques restent ouverts, même en l’absence de la pointe MFM
proche de l’échantillon.

Les mesures MFM sur la section transverse d’une couche de MnAs sur
GaAs(001) mettent en évidence une structure de domaines magnétiques sans
renfermement des lignes de champ à l’intérieur de l’échantillon. Ce résultat
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montre qu’une couche de MnAs se comporte comme un parallélépipède ma-
gnétique avec tous les moments magnétiques alignés parallèlement à l’axe
facile du MnAs. Puisque l’anisotropie magnétique est plus forte à basse tem-
pérature qu’à température ambiante, l’observation précédente reste valable
pour une température inférieure à la température ambiante. Il est donc pos-
sible de calculer le champ magnétique créé proche du bord d’une électrode
de MnAs, dans la phase α pure et uniformément aimantée. Évaluer le champ
magnétique proche des bords d’une couche de MnAs peut être pertinent pour
les problèmes d’injection et détection électrique de courant polarisé en spin.
En effet, ce champ peut réduire le temps de vie des spins par le biais de l’effet
Hanle [135] ou l’effet Hall local. Ce problème sera traité dans la prochaine
section (4.3).

Nous avons observé, sur la face de clivage (110), une interaction entre
la pointe MFM et la couche de MnAs. Cette interaction a pour effet de
déformer et ou déplacer les domaines magnétiques afin de diminuer l’énergie
magnétique. On traitera cette question en détail dans la section 4.4.

4.3 Champ magnétique créé par une couche
de MnAs/GaAs(001), dans la phase α uni-
formément aimantée : conséquences pour
l’injection de spin

Les images MFM ont montré que, (i) loin des bords de la couche, sur la
surface de croissance, on peut observer des structures permettant le renferme-
ment des lignes de champ à l’intérieur d’une bande α et (ii) que les domaines
magnétiques proches du bord sont uniformément aimantés (type I). Ces ob-
servations permettent de calculer le champ magnétique créé par un barreau
(électrode) de MnAs dans des régions proches des bords.

A basse température (T < T bas
C1 ), les domaines magnétiques d’une couche

de MnAs peuvent avoir une taille de plusieurs microns. Par conséquent, une
électrode faisant quelques microns, et en rémanence, est monodomaine. On
considère l’électrode représentée sur la figure 4.5. La surface du substrat est
dans le plan (x0y), à z = 0.

La composante du champ magnétique qui peut potentiellement créer l’ef-
fet Hanle ou l’effet Hall local est celle perpendiculaire à l’interface le MnAs et
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Figure 4.5 – Schéma d’une électrode de MnAs sur GaAs(001) avec les di-
mensions suivantes : a = 100 µm, b = 10 µm et c = 0, 2 µm.

le GaAs, c’est-à-dire HZ . Il est intéressant de connaître l’amplitude de cette
composante du champ de fuite de l’électrode afin d’estimer l’effet que celle-ci
aura sur un courant polarisé en spin se déplaçant dans le substrat, proche du
bord de la couche.

L’expression de la composante du champ magnétique parallèle à z créée
par un parallélépipède de dimension {a,b,c} s’écrit [141] :

HZ(x, y, z) = M

4π
ln


√

β2 + (z − c)2(α +
√

α2 + β2 + z2)
√

β2 + z2(α +
√

α2 + β2 + (z − c)2)

 ∣∣∣∣∣∣
α=x

α=x−a

∣∣∣∣∣∣
β=y

β=y−b

(4.3.1)

Dans le cas d’un courant se déplaçant parallèlement à l’axe difficile du
MnAs, dans la zone I de la figure 4.5, le champ de fuite est faible, avec une
amplitude toujours inférieure à 1, 5 mT [fig. 4.6 (a)] (les régions très proches
des coins de l’électrode ne sont pas prises en compte). Par contre, dans le
cas d’un courant se déplaçant parallèlement à l’axe facile du MnAs, dans la
zone II de la figure 4.5, le champ de fuite peut atteindre plusieurs centaines de
mT [fig. 4.6 (b)]. A une distance de 100 nm de l’interface MnAs/GaAs(001),
l’intensité du champ est toujours supérieure à 100 mT.

On conclut que le champ magnétique créé par une électrode de MnAs peut
avoir une intensité comparable aux champs magnétiques appliqués lors de la
réalisation d’une mesure de magnétorésistance dans des conditions standards
(H < 1 T). Ce champ devrait être pris en compte lors de l’interprétation de
ces mesures afin d’éviter une estimation erronée des grandeurs dépendantes
du champ magnétique (effet Hanle, effet Hall local). Un choix judicieux de
l’orientation de l’électrode par rapport au sens de propagation de courant
peut permettre de réduire considérablement le champ créé par l’électrode
dans la région concernée.
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Figure 4.6 – Composante parallèle à z du champ magnétique dans les régions
(a) I (z=0) et (b) II (x=a/2) de la figure 4.5.

4.4 Interaction entre la pointe et les parois
de domaines magnétiques

Un phénomène bien connu dans la microscopie à gradient de force magné-
tique est l’interaction entre la pointe et l’échantillon. Lors de la réalisation
des images MFM sur la face de clivage (110), nous avons observé une dé-
formation des domaines magnétiques. Cette déformation se manifeste par
l’agrandissement des domaines magnétiques ayant une aimantation parallèle
à celle de la pointe MFM. En effet, sur toutes les images réalisées sur cette
face de l’échantillon, les régions où la force est attractive sont systématique-
ment plus grandes que celles où la force est répulsive.

Afin de mettre en évidence la forte interaction entre la pointe MFM et les
domaines magnétiques, nous avons réalisé sur une même région de l’échan-
tillon des images AFM et MFM avec la pointe MFM aimantée dans deux
sens opposés. Dans un premier temps, la pointe a été aimantée vers l’échan-
tillon 4[fig. 4.7 (a) et 4.7 (c)]. Après la réalisation d’une première image
AFM/MFM, la pointe a été retirée du microscope, un champ magnétique
dans le sens opposé a été appliqué sur la pointe, puis elle a été réinstallée sur
le microscope, et un deuxième couple d’image AFM/MFM a été réalisé sur
la même région [fig. 4.7 (b) et 4.7 (d)]. Un défaut sur la surface de la couche
de MnAs permet de repérer la même région de l’échantillon [fig. 4.7 (a) et
4.7 (b)].

On observe sur les images MFM 4.7 (c) et 4.7 (d) que les domaines ma-
gnétiques n’ont pas la même forme. Après le retournement de la pointe,

4. Un champ magnétique de environ 2 kOe a été utilisé pour aimanter la pointe MFM.
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Figure 4.7 – Images (a) AFM et (b) MFM réalisées avec l’aimantation
de la pointe vers l’échantillon. Images (c) AFM et (d) MFM réalisées avec
l’aimantation de la pointe dans le sens opposé.

les domaines grands et noirs (force attractive) sont devenus petits et blancs
(force répulsive), et inversement. Ces images peuvent être interprétées par un
déplacement des parois de domaine magnétique dû à la présence de la pointe
MFM, qui permet de diminuer l’énergie de Zeeman de l’interaction entre la
pointe et l’échantillon.

Il est difficile de quantifier le déplacement de la paroi de domaine car le
calcul des énergies mises en jeu (énergie de Zeeman, énergie due à l’apparition
de pôle magnétique sur la paroi et énergie due à l’élongation de la paroi) n’est
pas trivial. En revanche, un calcul du gradient de force magnétique proche
de la surface de l’échantillon où les mesures MFM sont réalisées peut nous
permettre d’avoir un ordre de grandeur de l’amplitude du déplacement des
parois de domaines magnétiques.
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Modélisation du gradient de force magnétique ressenti par la pointe
magnétique

Le MFM mesure le gradient de la force magnétique parallèle à l’axe de la
pointe. Cette force provient de l’interaction dipolaire entre la pointe m⃗tip et
le champ magnétique produit par l’échantillon H⃗. On peut exprimer la force
par la dérivée de l’énergie magnétique due à cette interaction :

fz(x, y, z) = ∂

∂z
m⃗tip. ⃗H(x, y, z) (4.4.1)

Pour simplifier le problème, je suppose que l’aimantation de la pointe est
parfaitement alignée avec l’axe z. Dans ce cas, la force devient proportionnelle
à la dérivée première de la composante selon z du champ magnétique. Le
gradient de force s’exprime par :

∂

∂z
fz(x, y, z) = mtip

∂2Hz(x, y, z)
∂2z

Les images MFM ont montré que les domaines magnétiques sur le bord
de l’échantillon sont de type I, c’est-à-dire des parallélépipèdes avec l’aiman-
tation parallèle à l’une des arrêtes. L’expression de la composante parallèle
à z du champ magnétique créé par un parallélépipède de dimension {a,b,c}
s’écrit [141] :

Hz(x, y, z) = M

4π

 arctan

 αβ

(z − c)
√

α2 + β2 + (z − c)2



− arctan
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√
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)∣∣∣∣∣∣
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α=x−a

∣∣∣∣∣∣
β=y

β=y−b

Dans cette expression, Hz est la composante du champ magnétique paral-
lèle à l’aimantation des domaines magnétiques, contrairement à l’expression
(4.3.1) où Hz est une composante normale à l’aimantation de l’électrode. Seul
les domaines de la bande α la plus proche du bord de l’échantillon ont été
considérés. La bande α suivante étant à au moins 1 µm du bord, le champ
magnétique créé par celle-ci peut être négligé. Chaque domaine magnétique
est représenté par un parallélépipède de dimension {a,b,c} (fig. 4.8). D’après
les images MFM (fig. 4.3 et 4.2), les domaines ont approximativement une
largeur égale à b = 1 µm et une hauteur égale à c = 1 µm. L’épaisseur des
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Figure 4.8 – La zone grise correspond à la zone où les calculs ont été réalisés.

domaines est égale à celle de la couche de MnAs, c’est-à-dire égale à 200 nm
nominal.

Pour ce calcul, nous avons représenté l’aimantation de la pointe par un
dipôle magnétique. Ce dipôle effectif a été fixé arbitrairement à 450 µm de
son extrémité (la longueur de la pointe est de environ 1,2 µm). Il est difficile
de déterminer précisément la localisation du dipôle de la pointe car la couche
de Co (matériau magnétique de la pointe MFM) est déposée sur toute sa
surface.

On peut ainsi calculer le gradient de la force magnétique ∂2Hz

∂2z
proche de

l’échantillon et ainsi reproduire une image MFM. Afin d’éviter des effets de
bord, le nombre de domaines pris en compte pour le calcul (15 domaines)
dépasse largement le nombre de domaines dans la zone modélisée (5 do-
maines). La figure 4.9 (a) représente le champ magnétique Hz produit par
l’échantillon sur la face de clivage (110) pour une distribution périodique de
domaines magnétiques de largeur égale. L’image 4.9 (b) représente le gradient
de force magnétique (signal MFM) sur ce même plan.

Les images 4.9 (c) et (d) représentent respectivement le calcul du champ
et du gradient de force magnétique pour un léger déplacement (0,15 µm)
des parois de domaine afin d’agrandir les domaines ayant une aimantation
parallèle à l’axe z et diminuer ceux alignés antiparallèlement à l’axe z. On
suppose que les parois de domaine se déplacent sans déformation.

Les encarts des figures 4.9 (b) et (d) sont les profils du gradient de force
magnétique selon les lignes pointillées. On observe que le profil du gradient
de force magnétique de la figure 4.9 (d) est très semblable à celui d’une
image MFM de la face de clivage (110) (fig. 4.4). D’après la modélisation des
images MFM, un déplacement des parois de domaine magnétique de 0,15 µm
s’accorde bien avec les images MFM de la figure 4.7.
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Figure 4.9 – Calcul du champ (a) et du gradient (b) de force magnétique
pour des domaines magnétiques de largeurs égales. Calcul du champ (c) et
du gradient (d) de force magnétique pour des domaines magnétiques ayant
alternativement une largeur de 1,3 µm et 0,7 µm ; encadré : gradient de force
magnétique selon la ligne pointillée.

On remarque sur les images MFM obtenues par le calcul une structure
au-dessus de l’endroit où est censé être le substrat de GaAs. Pourtant, cette
structure est absente sur les images obtenues expérimentalement. L’absence
de ces structures peut provenir de plusieurs facteurs. Premièrement, afin
de simplifier le calcul, on suppose que l’aimantation de la pointe peut être
approximée par un dipôle effectif qui, de plus, a été placé arbitrairement
de façon à modéliser au mieux les images MFM. Deuxièmement, comme la
dimension selon z des domaines magnétiques de l’échantillon (largeur de la
bande α ∼ 1 µm) est du même ordre de grandeur que la longueur de la pointe
MFM, on s’attend à ce que l’interaction soit importante même à plusieurs
centaines de nanomètres de la surface de l’échantillon. Cette délocalisation
des pôles magnétiques de la pointe fait que, pour mieux reproduire les images
MFM, il faudrait remplacer dans l’équation (4.4.1) le produit de l’aimanta-
tion mtip et le champ magnétique Hz par un produit de convolution afin de
prendre en compte la délocalisation des pôles magnétiques de la pointe MFM.
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Ce produit de convolution aurait pour effet de faire disparaître les signaux
les plus faibles et de détériorer considérablement la résolution de l’image.

Toutefois, la largeur des domaines magnétiques doit être respectée quelle
que soit la résolution de l’image. De ce fait, on peut estimer le déplacement
des parois de domaine à environ 0,15 µm.

4.5 Conclusion
Grâce à des mesures MFM sur les faces de clivages d’un échantillon de

MnAs/GaAs, nous avons montré que les domaines magnétiques sur le bord
de couche sont toujours de type I. Parallèlement, nous avons calculé ana-
lytiquement la composante hors plan du champ magnétique créé par une
couche de MnAs uniformément aimantée. Il en ressort que, selon la région,
ce champ peut être assez intense (∼0,5 T) par rapport aux champs habituel-
lement disponibles lors de mesures de magnétorésistance (< 1 T), et que par
conséquent, il devrait être pris en compte lors de l’interprétation de mesures
d’injection à partir d’une électrode de MnAs. De plus, nous avons observé
une forte interaction entre la pointe MFM et les parois de domaines magné-
tiques. D’après la modélisation des images MFM par un calcul analytique,
on déduit un déplacement des parois de domaines d’environ 0,15µm.

Quelques questions restent ouvertes. Le déplacement des parois de do-
maine est-il élastique ou plastique ? En d’autres termes, après le passage de
la pointe, les parois reviennent-elles à leur position d’équilibre ? Y a-t-il un
déplacement ou une déformation des parois ? L’expression des énergies mises
en jeu lors de la déformation d’une paroi de domaine est complexe, ce qui
rend la réalisation d’un calcul analytique difficile. En revanche, on pourrait
envisager de modéliser la déformation des parois de domaines magnétiques
avec des calculs micromagnétiques. Par ailleurs, pour étudier le déplacement
des parois de domaine sur le bord de la couche lors du passage de la pointe,
il faudrait faire appel à une mesure non locale. Pour cela, on pourrait envi-
sager d’utiliser la technique mise au point par Vanhaverbeke et al., où ils ont
montré que le mouvement d’une paroi de domaine pourrait être détecté par
une croix de Hall fabriquée à proximité de la zone étudiée [142].





Chapitre 5

Étude par photoémission X de
la structure électronique du
GaMnAs, du MnAs et du
GaAs:MnAs

La souris est un animal qui,
tué en quantité suffisante et

dans des conditions contrôlées,
produit une thèse de doctorat.

Woody Allen

Dans ce chapitre, je présenterai les résultats des expériences de spectro-
scopie de photoémission X (XPS de l’anglais X-ray Photoemission Spectro-
scopy) réalisées sur les différentes couches minces étudiées au cours de mon
travail de thèse : MnAs, GaMnAs et GaAs:MnAs. Je commencerai par préci-
ser quelques notions sur la spectroscopie de photoémission (PES de l’anglais
PhotoEmission Spectroscopie) nécessaires à la compréhension des résultats
expérimentaux (5.1). Ensuite, le travail réalisé est divisé en deux parties in-
dépendantes.

La première partie concernera l’étude XPS in situ réalisée sur des couches
de GaAs, de GaMnAs et de GaAs:MnAs (5.2). Le but de cette étude était
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d’observer le signal du Mn en surface de l’échantillon. Nous voulions vérifier si
la quantité de Mn proche ou sur la surface évolue lors de la fabrication d’une
couche de GaAs:MnAs. Cette information est pertinente pour la fabrication
de jonctions tunnel magnétiques intégrant une couche de GaAs:MnAs ou
GaMnAs comme électrode inférieure. En effet, un surplus de Mn à la fin
de l’élaboration de l’électrode inférieure peut être néfaste pour la croissance
d’une barrière tunnel de bonne qualité électrique.

Dans la deuxième partie, j’exposerai les mesures XPS ex situ réalisées à
l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility). L’objectif était d’étudier
la structure électronique des clusters de MnAs enfouis dans la matrice de
GaAs (5.3). L’utilisation d’une source de haute énergie est vitale pour ac-
céder à la structure électronique d’interfaces ou de particules enterrées. Par
exemple, récemment, Moreno et al. ont réalisé des mesures PES, avec une
énergie de photons égale à 750 eV, au niveau Mn2p (EB ∼640 eV) d’une
couche de GaAs:MnAs [143]. Les spectres publiés sont très différents de ceux
obtenus par nos mesures. Les photoélectrons détectés par leurs mesures ne
peuvent pas provenir des clusters de MnAs. En effet, la longueur de diffusion
inélastique (LDI) dans le GaAs pour des photoélectrons ayant une énergie
cinétique égale à 110 eV est d’environ 1 nm, c’est-à-dire très petite par rap-
port à la distance qui sépare les clusters de la surface de l’échantillon (et elle
est aussi inférieure à la taille des clusters !). Grâce à un montage particulier
dédié à la spectroscopie de photoémission à très haute énergie (expérience
VOLPE, ligne ID16, énergie des photons hν=7 keV), nous avons pu extraire
des informations sur la structure électronique des clusters de MnAs.

5.1 Principe de la spectroscopie de photoé-
mission

La spectroscopie de photoémission permet d’étudier la structure électro-
nique des matériaux solides. L’expérience de photoémission consiste à exciter
les électrons des états liants d’un matériau avec une lumière monochroma-
tique, et ensuite de collecter les électrons photoémis en fonction de leur éner-
gie cinétique. On peut ainsi tracer le spectre de photoémission, c’est-à-dire
le nombre de photoélectrons détectés en fonction de l’énergie cinétique. Par
convention, on fixe le zéro de l’énergie de liaison au niveau de Fermi. La re-
lation reliant l’énergie cinétique des électrons photoémis Ecin à l’énergie du
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Figure 5.1 – (a) Schéma de l’expérience de photoémission de rayon X ;
(b) mécanisme de photoémission d’un électron dans un état de cœur. hν est
l’énergie du photon, EB est l’énergie de liaison et Φ est le travail de sortie du
matériau (dit ”affinité électronique” pour les semiconduteurs). Par convention,
le zéro de l’énergie de liaison est fixé au niveau de Fermi.

photon incident hν s’écrit :

Ecin = hν − |EB| − ϕ (5.1.1)

où ϕ est le travail de sortie du matériau, dit affinité électronique pour un
SC, c’est-à-dire l’énergie nécessaire pour extraire un électron du niveau de
Fermi d’un matériau vers un état libre, et EB est l’énergie de liaison. On
définit généralement EB comme une énergie positive. La PES sonde les états
électroniques pleins, c’est-à-dire les états en dessous du niveau de Fermi 1.

La mesure de l’énergie de liaison des niveaux de cœur de chaque élément
d’un matériau permet d’accéder à des informations importantes sur leur en-
vironnement chimique et sur leur état de valence. En fonction de l’électro-
négativité d’un atome par rapport à celle de son environnement, il peut y
avoir un transfert de charge partiel entre les états de valence de l’atome et
ceux des atomes voisins, pour les matériaux ioniques, ou vers des états plu-
tôt délocalisés, pour les matériaux covalents. Cette variation de la population
électronique des états de valence d’un atome change le champ d’attraction
ressenti par les niveaux de cœur, et par conséquent change leur énergie de

1. Des techniques comme la photoémission inverse, la spectroscopie isochromatique de
Bremsstrahlung ou l’absorption de rayons X permettent de sonder les états électroniques
vides, c’est-à-dire au-dessus du niveau de Fermi.
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liaison. Ce décalage de l’énergie de liaison des états de cœur par rapport à
l’atome isolé est appelé déplacement chimique.

La PES a connu un grand essor grâce au développement de l’ultravide.
En effet, pour que les électrons photoémis soient détectés, il faut que leur
libre parcours moyens soit supérieur à la distance séparant l’échantillon du
détecteur.

Cette technique spectroscopique est très répandue pour l’étude des états
de surface car, avec une source de lumière de laboratoire (hν < 2 keV), les
électrons s’échappant par la surface de l’échantillon proviennent essentielle-
ment des couches atomiques proches de la surface. Il est alors important de
pouvoir séparer la contribution des photoélectrons provenant des états de
surface de ceux provenant du volume. Une grandeur pertinente à connaître
lors des études de photoémission est la profondeur d’échappement ∆ des
photoélectrons.

La profondeur d’échappement ∆, c’est-à-dire l’épaisseur sondée, est reliée
à la longueur de diffusion inélastique (LDI) λi des électrons dans le matériau
par l’équation suivante (voir fig. 5.2 (b)) :

∆ = λi cos(α)

où α est l’angle que fait la trajectoire des photoélectrons avec la normale à
la surface. Au premier ordre, une émission normale à la surface permet de
maximiser le signal de photoémission. Toutefois, des effets tels que la dif-
fraction des photoélectrons ou la dépendance angulaire de la section efficace
des niveaux électroniques sondés peuvent rendre l’expression de la profon-
deur d’échappement des photoélectrons inexacte. On exprime l’intensité dI

du signal de photoémission provenant d’une fine couche dz à une profondeur
z de la surface, par l’expression :

dI(z) = I0 exp(−z/∆)dz

Le plus souvent, il est plus simple de se référer à la LDI, qui dépend essen-
tiellement de la structure électronique du matériau et de l’énergie cinétique
Ecin des photoélectrons. La LDI obéit à une loi universelle : elle est élevée
pour une énergie cinétique inférieure à 15 eV, a un minimum de 5-10 Å pour
une énergie cinétique comprise entre 30 et 100 eV, et croît linéairement à
partir de 100 eV avec une pente de 10-35.10−3 Å/eV [144–146].

Tanuma et al. ont proposé une expression de λi en bon accord avec les
valeurs expérimentales [146]
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λi = Ecin

E2
p [β ln(γEcin) − (C/Ecin) + (D/E2

cin)]
(5.1.2)

où Ep = 28, 8(NV ρ/M)1/2 est l’énergie de plasmon, et β, γ, C, D et U
sont des paramètres à ajuster. La figure 5.2 (a) représente la variation de λi

en fonction de Ecin dans le GaAs. L’ajustement par l’équation (5.1.2) est en
très bon accord avec les données expérimentales.

63%

23%
9%

I=63%

I=86%

I=95%

(a)

(b)

Figure 5.2 – (a) Longueur de diffusion inélastique dans du GaAs en fonc-
tion de l’énergie cinétique des photoélectrons [146] ; (b) Intensité dI du signal
photoémission provenant d’une fine couche d’épaisseur dz, à une profondeur z
de la surface.

Selon que l’énergie du faisceau de rayon X est plus ou moins grande, la
zone sondée sera plus ou moins profonde pour un niveau électronique donné.
D’une part, la photoémission avec de faibles énergies de photons est utile
pour l’étude des états proches de la surface de Fermi. En effet, la faible
énergie cinétique des photoélectrons rend la mesure sensible à la dispersion
des niveaux dans l’espace des vecteurs d’onde k⃗ 2. L’utilisation de photons de
faibles énergies permet aussi l’étude des états de surface. Toutefois, il faut
faire attention à dissocier la contribution des états de volume et celle des

2. Une faible énergie de photon incident implique que seule la première zone de Brillouin
est excitée. Il en résulte une bonne résolution angulaire de la mesure (ARPES de l’anglais
Angular Resolution PhotoEmission Spectroscopy)



100
5. Étude spectroscopique du GaMnAs, du MnAs et du

GaAs:MnAs

états de surface, chose souvent difficile à réaliser. D’autre part, l’utilisation de
photons très énergétiques permet de réduire considérablement la contribution
des états de surface, et par conséquent, d’accéder aux énergies des états de
cœur du matériau massif. L’utilisation de photons très énergétiques permet
aussi d’étudier les niveaux électroniques d’une interface ou d’une particule
enterrée.

Dans ce qui suit, je présenterai deux études menée dans le but de sonder
la structure électronique de la couche de GaAs:MnAs. Ces connaissances sont
particulièrement importantes pour le transport électrique car elles aident à
mieux comprendre la structure de bande des jonctions. Je présenterai tout
d’abord des mesures XPS in situ réalisées à différentes étapes de l’élabora-
tion d’une jonction tunnel magnétique. Le but étant de sonder l’évolution
des énergie des niveaux de cœur à différentes étapes de la croissance et des
recuits de la jonction (5.2). Dans une deuxième étude, je me suis intéressé
aux propriétés de volume de clusters de MnAs enterrés dans une matrice de
GaAs. Ceci a été possible par l’utilisation de photons de hautes énergies. Une
étude comparative entre les niveaux électroniques des clusters par rapport
aux propriétés de volume d’une couche de MnAs et d’une couche de GaMnAs
a été réalisée (5.3).

5.2 Étude in situ de la structure électronique
d’une couche de clusters de MnAs

Afin d’étudier l’évolution de la structure électronique d’une couche de
GaMnAs avant et après un recuit à haute température (formation de clusters
de MnAs), j’ai réalisé des mesures de XPS in situ. Cette étude a été réalisée
sur un même échantillon, à différentes étapes du processus de préparation de
la couche de clusters. Ces mesures ont pu être réalisées grâce à un bâti dédié
à la photoémission, connecté par un tunnel ultravide au bâti de croissance
MBE.

Dans un premier temps, je décrirai brièvement la structure de bande du
GaMnAs. Ensuite, je présenterai les mesures de photoémission X in situ
réalisées sur une série de couches déposées sur un même échantillon.
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5.2.1 Structure électronique du GaMnAs

Le GaMnAs est un semiconducteur magnétique dilué de type p. La struc-
ture de bande du GaMnAs dépend essentiellement de la densité de trou dans
la bande de valence et donc du dopage effectif de la couche. Le Mn métal-
lique est dans une configuration électronique 3d5. Le Mn dans le GaAs peut se
trouver dans plusieurs configurations électroniques différentes qui dépendent
du site cristallin et de la façon dont il va satisfaire la valence des atomes
environnants. D’une part, il peut être dans un site interstitiel, correspondant
à site double donneur, d’autre part, il peut être dans un site substitutionnel,
correspondant à un site accepteur. Dans ce cas, il est majoritairement dans la
configuration électronique 3d5L−1 [147–149] où un électron est dans un état
localisé autour du site du Mn et où un trou est délocalisé dans la bande de
valence du GaAs. La densité de trous dans la bande de valence dépend de la
proportion de Mn interstitiel-Mn substitutionnel. Notons que la densité de
trous peut être réduite par l’incorporation d’As en position antisite (double
donneur) dans la couche causée par la faible température de croissance. Ce-
pendant, l’utilisation d’une cellule d’As dotée d’un cracker permet de réduire
leur densité à des valeurs négligeables.

La création de trous délocalisés dans la bande de valence induit un écran-
tage moins efficace des niveaux de cœur, et donc un décalage des énergies de
liaison vers des valeurs plus élevées. Ce décalage dépend directement de la
densité de trous au niveau de Fermi [150].

5.2.2 Spectroscopie de photoémission X in-situ d’une
couche de GaMnAs avant et après recuit à haute
température

Pendant la croissance du GaMnAs, le front de croissance est très riche en
Mn [94]. La présence d’un excès de Mn sur la surface du GaMnAs est néfaste
pour la reprise de croissance au-dessus de la couche de GaMnAs car elle peut
réagir avec les éléments constituant la couche qu’on veut faire croître. L’ob-
jectif des mesures XPS décrites dans cette partie est d’observer l’évolution
du spectre XPS après un recuit à haute température pour la formation de
la couche de clusters de MnAs. Nous voulions plus particulièrement étudier
l’évolution de ce surplus de Mn en surface. Notons que les clusters de MnAs
ont tendance à se former loin de la surface. Les mesures XPS in situ effectuées
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sur la couche de GaAs:MnAs ont pour but de sonder la structure électronique
de la matrice de GaAs proche des clusters et non celle des clusters de MnAs.

Les mesures de XPS ont été réalisées sur un même échantillon, après
chacune des étapes suivantes 3 :

1. la croissance d’une couche tampon de GaAs de 30 nm, épitaxiée dans
des conditions standards (température de l’échantillon de 580 ◦C, re-
construction (2×4) pendant la croissance) ;

2. la croissance d’une couche de Ga1−xMnxAs de 10 nm (x = 6%) sans
recuit post croissance ;

3. la croissance de 1 nm de GaAs à 200 ◦C ;
4. un recuit à 500 ◦C pendant 20 min ;
5. la croissance d’une couche de GaAs de 54 nm à 560 ◦C ;
6. la croissance d’une couche de MnAs de 10 nm ;
7. la croissance d’une couche d’or de 10 nm.
A chaque étape, les spectres des niveaux 2p3/2 et 3d du gallium (Ga2p3/2

et Ga3d), du niveau 3d de l’arsenic (As3d) et du niveau 2p du manganèse
(Mn2p) en fonction de l’énergie de liaison ont été enregistrés (fig. 5.3).

Nous avons utilisé des photons incidents d’énergie égale à 1253,48 eV
(raie d’émission Kα du magnésium). A cette énergie de photon, les mesures
ne sont que très peu sensibles à l’angle d’incidence du faisceau de rayons
X. Le détecteur est placé normal à l’échantillon [fig. 5.1 (a)] et le faisceau
incident à 45◦.

Les spectres du niveau 4f et du niveau de Fermi de l’or ont été utilisés
comme étalon pour le spectromètre. Les énergies de liaison sont calculées par
rapport au niveau de Fermi de l’or (étape 7).

Les niveaux de cœur de la couche tampon de GaAs (étape 1) ont les
mêmes énergies de liaison que ceux de la couche de 54 nm de GaAs (étape
5). Les énergies de liaison mesurées des niveaux de cœur du GaAs sont en
accord avec les valeurs tabulées [151,152] (fig. 5.3). Pour plus de clarté, seuls
les spectres de la couche tampon sont tracés.

Les spectres mesurés au niveau Mn2p sont tracés sur la figure 5.3 (d).
Sauf pour la couche de MnAs, le temps de mesure à été le même pour chaque
spectre, de sorte que l’intensité du pic et le rapport signal sur bruit ne dé-
pende que de la densité de Mn proche de la surface de l’échantillon. On

3. Les épaisseurs ont été déterminées par oscillations RHEED
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(a) (b)

(c) (d)
Mn2p

Ga3dGa2p3/2

As3d

Mn3p

GaAs clustersGaMnAs MnAs+1 nm de GaAs

Figure 5.3 – Spectres de photoémission X des niveaux (a) 2p3/2 du gallium
(Ga2p3/2), (b) 3d du gallium (Ga3d), (c) 3d de l’arsenic (As3d) et (d) 2p du
manganèse (Mn2p) pour la couche tampon de GaAs, la couche de GaMnAs
avec et sans 1 nm de GaAs dessus, la couche de GaAs:MnAs et la couche
de MnAs. Pour plus de clarté, les spectres du niveau Mn2p ont été décalés
verticalement.

observe que le pic Mn2p3/2 de la couche de GaMnAs est plus étalé vers les
hautes énergies de liaison que celui de la couche de MnAs. Cet étalement
vers les plus hautes énergies de liaison est causé par une contribution plus
importante du transfert de charge entre les états 3d du Mn et la bande de
valence dans le GaMnAs. Cet effet sera expliqué plus en détail dans la partie
consacrée aux mesures de XPS à très haute énergie (5.3). Le dépôt de 1 nm
de GaAs sur le GaMnAs réduit considérablement ce signal. Après le recuit
à 500 ◦C, le signal est encore plus faible. On conclut qu’à partir des spectre
du niveau Mn2p on ne détecte pas de diffusion du Mn vers la surface après
le recuit. Je voudrais souligner que, pendant la croissance de la couche de
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[110][110]
_

0+1 0+1

Figure 5.4 – Diagramme reconstruit (4×7) de la surface de la couche de
1 nm de GaAs après le recuit à 500 ◦C.

GaAs de 1 nm et le recuit à 500 ◦C, le diagramme RHEED affichait une re-
construction (4×7), différente de celles habituellement connues pour le GaAs
(voir fig. 5.4). Le rapport signal sur bruit des spectres du GaMnAs et de la
couche recuite est trop faible pour que l’on puisse faire une étude quantita-
tive des différentes contributions (Mn en surface, transfert de charge...). Il
faudrait une source de rayon X plus intense pour augmenter le rapport signal
sur bruit. De plus, il faudrait des photons plus énergétique afin d’accéder à
la structure électronique des clusters de MnAs (5.3).

co
u
h
e

ta
m

p
o
n

G
a
M

n
A

s

M
n
A

s
1
n
m

 G
a
A

s

re
cu

it

0 -0,1 -0,2 -0,3 -0,4 -0,5 -0,6

Décalage en énergie de liaison (eV)

As3d
E  =40,7 eV

E  =1212,8 eV

LDI~3,9 nm

B

C

Ga3d
E  =19,5 eV

E  =1244,0 eV

LDI~4,0 nm

B

C

E  =1116,2 eV

E  =137,3 eV

LDI=1,0 nm

B

CGa2p
3/2

Mesures

sensibles au :

volume

surface

Figure 5.5 – Décalage en énergie de liaison des niveaux de cœur par rapport
aux niveaux de cœur du GaAs. EB est l’énergie de liaison, EC est l’énergie
cinétique et LDI est la longueur de diffusion inélastique.
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Le niveau Ga3d du GaAs a une énergie de liaison de 19,5 eV. L’énergie
cinétique des électrons photoémis est égale à environ 1244,0 eV, qui, pour
le GaAs, correspond à une LDI égale à environ 4,0 nm [146]. Pour une telle
LDI, la contribution des atomes de surface est faible et peut être négligée. On
mesure un décalage des pics des couches de GaMnAs, de GaMnAs recouverts
de 1 nm de GaAs et de la couche de GaAs:MnAs vers des énergies de liaison
plus faibles (fig. 5.3 (b)). Ce décalage est de respectivement 0,56 eV, 0,51 eV
et 0,24 eV (fig. 5.5).

On attribue ce décalage de l’énergie de liaison du niveau Ga3d (niveau
profond) principalement à l’alignement des niveaux de Fermi entre eux. Le
décalage de 0,56 eV du pic de GaMnAs par rapport à celui du GaAs est
comparable à celui reporté par Adell et al. [153]. Il signifie que le haut de la
bande de valence du GaMnAs est à 0,14 eV du niveau de Fermi 4. Après le
dépôt de 1 nm de GaAs, le niveau Ga3d reste approximativement le même.
En effet, la LDI des électrons photoémis est supérieure à 1 nm. De ce fait, une
grande partie des électrons photoémis proviennent de la couche de GaMnAs.

Figure 5.6 – Courbure de bande proche la surface.

4. Le gap du GaAs intrinsèque est de 1,4 eV. Pour un semiconducteur non dopé, le
niveau de Fermi est au milieu du gap, c’est-à-dire à 0,7 eV du haut de la bande de valence
du GaAs.
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Après le recuit à 500 ◦C de la couche de GaMnAs, on observe une nette
augmentation de l’énergie de liaison du niveau Ga3d. L’écart entre le pic du
GaAs et celui du GaAs avec les clusters de MnAs, c’est-à-dire le GaMnAs
recuit, est égal à 0,24 eV. Cet accroissement de l’énergie de liaison par rapport
au GaMnAs non recuit indique que le niveau de Fermi du GaAs qui entoure
les clusters n’est pas au milieu du Gap. On reviendra sur ce point dans ce
qui suit.

L’énergie de liaison du niveau As3d du GaMnAs et du GaMnAs couvert
avec 1 nm de GaAs est 0,50 eV inférieure à celle du niveau As3d du GaAs
(40,7 eV). Cet écart en énergie de liaison est très légèrement inférieur à celui
observé pour le niveau Ga3d. Cette réduction de l’écart d’énergie par rapport
au GaAs intrinsèque est aussi observé pour la couche de GaAs:MnAs, en
passant de 0,24 eV à 0,20 eV.

Ce comportement est plus accentué pour le niveau Ga2p3/2. L’écart en
énergie de liaison entre les couches de GaMnAs, de GaMnAs recouvert avec
1 nm de GaAs et de GaAs:MnAs par rapport au GaAs non dopé est respec-
tivement de 0,38 eV, 0,27 eV et 0,18 eV. Notons que ce niveau a une énergie
de liaison beaucoup plus élevée (EB = 1116, 2 eV) que celles des niveaux
Ga3d et As3d, et par conséquent les photoélectrons ont une énergie cinétique
beaucoup plus faible (EC = 137, 3 eV). La LDI est réduite à 1 nm [146], ce
qui rend cette mesure plus sensible aux couches atomiques proches de la sur-
face, et donc à la structure de bande proche de la surface. Cette réduction de
l’écart d’énergie entre le pic GaMnAs et le pic GaAs, au fur et à mesure qu’on
sonde la structure de bande plus proche de la surface, peut être interprétée
par l’existence d’une zone de déplétion à la surface de l’échantillon.

Prenons le cas du GaMnAs. La zone de déplétion peut être créé par
des états donneurs en surface. Afin d’équilibrer le potentiel chimique entre
les états en surface et la couche dopée, les états en surface ionisent les ac-
cepteurs (Mn substitutionnel) proches de la surface, accumulant ainsi des
charges positives en surface (fig. 5.6). Cette distribution de charge induit un
champ électrique local qui produit une courbure de la structure de bande.
La distribution de charge proche de la surface est décrite par l’équation de
Poisson :

d2V

dz2 = ρ(z)
ϵrϵ0

où V est le potentiel local, ρ(z) est la densité de charge, ϵr est la permittivité
relative du milieu et ϵ0 est la permittivité du vide. Pour un semiconducteur
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fortement dopé, c’est-à-dire pour une déformation maximale de la structure
de bande eVS (voir fig. 5.6) grande devant l’agitation thermique kBT , le taux
d’ionisation change de 1 à 0 sur une distance faible devant la longueur de la
zone de déplétion d. La distribution de charge ρ(z) peut être approximée par
la fonction de Heaviside ρ(z) = eNDH(z − d). Il en résulte que, en intégrant
deux fois l’équation de Poisson, on peut déduire le potentiel électrique local :

Φ(z) = Φb + eND

ϵrϵ0
(z − d)2

La longueur de la zone de déplétion d est alors :

d =
√

−ϵrϵ0VS

eND

(5.2.1)

Dans le cas du GaMnAs recouvert de 1 nm de GaAs, on remarque que la
courbure de bande est plus marquée. Adell et al. avait déja observé que le dé-
pôt d’une couche de GaAs basse température (GaAs-BT) sur une couche de
GaMnAs engendre un décalage des niveaux électroniques mesurés par XPS
vers les plus hautes énergies de liaison [153]. Adell avança l’hypothèse que le
GaAs-BT se comporte comme un GaAs dopé de type n, et donc que le déca-
lage observé est lié à la courbure de bande à l’interface GaAs-BT/GaMnAs.
Ceci expliquerait la différence d’énergie de liaison entre le GaMnAs et le
GaMnAs couvert avec 1 nm de GaAs. La couche de GaAs basse tempéra-
ture ioniserait les atomes de Mn du GaMnAs et accentuerait la courbure
de bande. Tout de même, il n’est pas nécessaire que la couche de 1 nm soit
dopée type n pour voir une différence d’énergie de liaison du niveau Ga2p3/2

entre le GaMnAs et le GaMnAs recouvert avec le GaAs. En effet, comme la
croissance de GaAs-BT avec un cracker d’As et l’utilisation d’un rapport de
flux As/Ga faible réduisent considérablement la concentration de AsGa, le
rôle joué par la couche de GaAs pourrait être seulement d’écarter spatiale-
ment les états donneurs en surface et la couche de GaMnAs (fig. 5.7). Dans
ce cas, la bande du GaAs serait plate, et ainsi la zone où la déformation est
maximale (eVS) est étirée sur 1 nm [fig. 5.7 (c)]. Par conséquent, une grande
partie du signal XPS provient de la zone où la déformation est importante.

Revenons au décalage des niveaux de cœur de la matrice de GaAs entou-
rant les clusters par rapport au GaAs. On sait que le niveau de Fermi du
GaAs non dopé est au mileu du gap [fig. 5.8 (a)]. Or, on mesure un décalage
vers les plus faibles énergies de liaison des niveaux de cœur de la couche de
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Figure 5.7 – Schéma de la courbure de bande proche de la surface d’une
couche (a) de GaMnAs, (b) de GaMnAs couvert avec 1 nm de GaAs dopé n et
(c) de GaMnAs couvert avec 1 nm de GaAs intrinsèque. La zone rouge illustre
la profondeur de l’échantillon sondée par la mesure XPS.

GaAs:MnAs de plus de 200 mV. Deux effets peuvent être à l’origine de ce
décalage des niveaux de cœur. Le premier effet est la présence d’un dopage
résiduel de type p de la matrice de GaAs. Le dopage peut être constitué
d’atomes de Mn et/ou de VGa. Dans ce cas, le décalage de 200 mV provien-
drait du fait que la densité de trou au niveau de Fermi est réduite mais reste
importante [fig. 5.8 (b)]. Or, il a été démontré que la densité de Mn dilué
dans la matrice de GaAs est très faible après un recuit à 500 ◦C (résistivité
considérable). De ce fait, un dopage résiduel assez important pour décaler
le niveau de Fermi de 200 mV n’est pas envisageable. Une théorie pour le
décalage du niveau de Fermi de la couche de GaAs:MnAs est de dire que le
niveau de Fermi des clusters est 200 mV en dessous du milieu du gap du GaAs
(c’est-à-dire à 500 mV au-dessus de la bande de valence). En supposant que
les clusters sont métalliques, on peut s’attendre à une déformation locale de
la structure de bande du GaAs qui l’entoure (barrière Schottky) [fig. 5.8 (c)].
Il suffit que la distance moyenne entre les clusters soit supérieure à la zone
de déplétion à l’interface cluster/GaAs pour que le niveau de Fermi de toute
la matrice de GaAs soit décalé de 200 mV [fig. 5.8 (d)].

Les mesures XPS ne nous ont pas permis de mettre en évidence la nature
des états de surface. Cependant, on sait que la surface du GaMnAs sans trai-
tement de surface peut être très riche en Mn [94]. Ce surplus de Mn pourrait
jouer un rôle de donneur et ainsi ioniser les atomes de Mn du GaMnAs.

Une courbure de bande moins importante est observée pour la couche
de GaAs:MnAs. Comme la densité de trou est plus faible dans la couche de
GaAs:MnAs que celle dans le GaMnAs, la longueur de la zone de déplétion
d est plus grande (voir équation (5.2.1)) et une courbure plus douce est
attendue.
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(a) GaAs intrinsèque (b) GaAs dopé p

(lacune  de Ga?)
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Figure 5.8 – Schéma de la structure de bande d’une couche de (a) GaAs
intrinsèque, (b) d’une couche de GaAs dopée p et (c) d’une couche de GaAs
en contact avec un métal (d est la longueur de la zone de déplétion), (d) cas
où la distance moyenne séparant les clusters t est grande par rapport à d. La
ligne bleue est le niveau de Fermi du détecteur.

5.2.3 Conclusion
Deux résultats majeurs ressortent de ces mesures XPS in situ :
1. Une courbure de bande a été observée à la surface d’une couche de

GaMnAs. Cette courbure de bande peut être associée à un surplus de
Mn sur la surface de l’échantillon.

2. Les niveaux de cœur d’une couche de GaAs:MnAs sont décalés vers les
plus hautes énergies de liaison par rapport à une couche de GaAs non
dopée. De ce fait, la structure de bande de la matrice entourant les
clusters serait de type p.

Ce deuxième point pourrait être corroboré par des mesures de transport
de type Van der Pol ou d’effet Hall. On pourrait ainsi déterminer le type et la
concentration de porteurs de charge dans la couche. Toutefois, les résultats
devraient être interprétés avec attention puisque le modèle utilisé pour le
calcul de la concentration de porteurs n’est valable que dans le cas d’une
couche homogène. Dans le cas de la couche de GaAs:MnAs, des canaux de
couduction passant à travers les clusters peuvent altérer la conductivit’e de
la couche et ainsi mener à une mauvaise interpr’etation des résultats.
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5.3 Spectroscopie de photoémission X à très
haute énergie (HAXPES)

Les mesures de spectroscopie de photoémission X à très haute énergie
(HAXPES de l’anglais HArd X-ray PhotoEmission Spectroscopy), ont permis
de comparer l’environnement chimique des atomes de Mn des clusters de
MnAs avec ceux d’une couche métallique de MnAs couverte avec 5 nm de
GaAs et ceux d’une couche de GaMnAs. Toutes les mesures ont été réalisées
à une température égale à 200 K.

Mn
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Figure 5.9 – Spectre HAXPES d’une couche de GaAs:MnAs.

La figure 5.9 montre un spectre de photoémission de la couche de clusters
de MnAs effectué entre le niveau de Fermi et une énergie de liaison égale à
EB = 690 eV. On remarque que le signal provenant des niveaux de cœur du
Mn est très faible par rapport à celui provenant des atomes de As ou de Ga.
Ceci est dû à la faible quantité d’atome de Mn sondé. Pour avoir un signal
raisonnable sur un niveau du Mn, les mesures ont été moyennées pendant
environ 12 heures. Afin de s’assurer que le faisceau X incident ait gardé la
même énergie pendant toutes les mesures, nous avons réalisé régulièrement
des spectres au niveau de Fermi d’une lamelle d’or, et effectivement, le niveau
Fermi de l’or est resté à la même énergie à 20 meV près.
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5.3.1 Niveau de Fermi de l’or

Le spectre du niveau de Fermi de l’or a été utilisé comme référence pour
les autres spectres de photoémission. De plus, ces mesures ont permis de
déterminer la résolution de l’analyseur.

T = 200 K

E  = 6988,97 eV

E            = 442 meVanalyseur

k T    = 112 eVeffB

F

Figure 5.10 – Mesure XPS à 200 K au niveau de Fermi d’une lamelle d’or
(noir), ajustement par une fonction de fermi (bleu) et fonction de résolution
de l’analyseur (jaune).

Lors des mesures XPS, le spectre observé représente le produit de convo-
lution de la densité d’états électronique et de la résolution de l’analyseur
(décrite par une gaussienne). Une méthode pour mesurer la résolution de
l’analyseur est d’effectuer un spectre au niveau de Fermi d’un métal (dé-
crite par une fonction de Fermi). Ce spectre peut être ajusté par le produit
de convolution d’une fonction de Fermi et d’une gaussienne. La largeur à
mi-hauteur Eanalyseur de la gaussienne est la résolution de l’analyseur. Des
simulations numérique ont montré que la convolution du niveau de Fermi avec
la fonction de résolution de l’analyseur peut être ajustée par une fonction de
Fermi [154] :

f(E) = A

1 + e
E

kBT eff

(5.3.1)
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où Teff est une température effective telle que :

Teff =

√√√√(Eanalyseur

4kB

)2
+ (T )2

Le spectre du niveau de Fermi d’une lamelle d’or est représenté sur
la figure 5.10. En ajustant ce spectre par la fonction (5.3.1) on obtient
Ecin = 6989, 0 eV (énergie cinétique des photoélectrons du niveau de Fermi)
et Eanalyseur = 442 meV.

5.3.2 Niveau Mn 3s
Les mesures de photoémission peuvent être sensibles au couplage d’échan-

ge entre deux niveaux électroniques. Le couplage d’échange entre deux ni-
veaux polarisés engendre une levée de dégénérescence de l’état parallèle et
l’état antiparallèle. L’excitation d’un électron s résulte en un état final avec
un moment J = S = ±1

2 . De ce fait, l’interaction d’échange entre le trou du
niveau 3s et les électrons de l’orbitale 3d (configuration haut spin) résulte
en une levée de dégénérescence du niveau 3s. L’écart d’énergie ∆E entre ces
deux niveaux est proportionnel au moment de spin (2S+1) de l’état fonda-
mental du niveau 3d. Il est maximum pour une occupation de la bande 3d
égale à nd = 5 (environ 7 eV) et décroît linéairement jusqu’à atteindre 0 pour
une bande totalement vide nd = 0 ou totalement pleine nd = 10 (voir fig.
5.11).

Les spectres de photoémission du niveau 3s des trois échantillons sont
représentés sur la figure 5.12. Un fond continu linéaire à été soustrait aux
données expérimentales. On observe que l’écart en énergie de liaison ∆E dû
à la polarisation du niveau 3s est environ le même pour le GaMnAs, le MnAs
et les clusters de MnAs. Il est respectivement égal à 5,0 eV, 4,8 eV et 4,7 eV.
Si on compare ces mesures de photoémission à celles réalisées sur les manga-
nites et les dihalides [156, 157], on remarque qu’elles correspondraient à une
occupation de l’état fondamentale du niveau 3d égale à nd=4 ou 6. Or, plu-
sieurs mesures réalisées par différentes méthodes ont montré que le GaMnAs
a une bande 3d avec une occupation égale à environ nd ≈5 [147–149,158]. Cet
écart entre le taux d’occupation du GaMnAs et celui qu’on déduit du spectre
du niveau 3s (fig.5.12) peut provenir de différents phénomènes, comme par
exemple la délocalisation des électrons d, qui résulte en une diminution du
couplage spin-orbite et donc une réduction de l’énergie ∆E.
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Figure 5.11 – Écart en énergie ∆E des pics du niveau 3s en fonction du
taux d’occupation du niveau 3d pour des matériaux ioniques [155].

MnAs

GaMnAs

clusters de MnAs

4,8 eV

5,0 eV

4,7 eV

Figure 5.12 – Spectre HAXPES du niveau 3s du manganèse.
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Dans le cas présent, même si les matériaux sont très différents du point
de vue structural, électrique ou magnétique, les mêmes éléments chimiques
sont présents dans ces trois matériaux. Comme la photoémission est surtout
sensible à l’environnement chimique des atomes, on peut se permettre d’uti-
liser la couche de GaMnAs comme référence pour l’occupation de la bande
3d de la couche de GaAs:MnAs. Ceci indiquerai que, malgré les différences
entre ces trois échantillons, l’état fondamental des trois matériaux a environ
le même taux d’occupation du niveau 3d, c’est-à-dire nd=5.

5.3.3 Niveau Mn 2p

On observe aussi une levée de dégénérescence du niveau 2p du manganèse.
Ce dédoublement du niveau Mn2p est lié au couplage spin-orbite (SO). Un
électron du niveau 2p a un moment orbital L=1 et un moment de spin S=1/2,
et peut alors avoir un moment angulaire total J égal à J=3/2 (L+S) ou J=1/2
(L-S). L’écart en énergie de liaison entre ces deux niveaux dépend du couplage
SO ; il est égal à environ 11,2 eV pour le Mn2p [159].

Les spectre HAXPES du niveau Mn2p des trois échantillons sont repré-
sentés sur la figure 5.13. Une fonction de Shirley [160] a été soustraite des
données brutes afin de mieux visualiser la forme des pics de photoémission.
Après la soustraction du fond continu, chacun des deux pics du niveau Mn2p
a été ajusté par la somme de quatre composantes (C1, C2, C3 et C4), où
l’ajustement a été effectué avec le logiciel XPSpeak41. Nous avons fixé l’écart
d’énergie entre les pics Ci1/2 et Ci3/2 à 11,2 eV (couplage SO), et le rapport
de la surface des pics à Ci1/2/Ci3/2=0,5 (rapport statistique). Cette décom-
position a notamment été effectué pour le MnTe [161]. Chaque composante
est représentée par le produit d’une gaussienne et d’une lorentzienne 5. Dans
ce qui suit, nous nous réfèrerons uniquement aux pics Ci3/2 en négligeant
l’indice 3/2. Le tableau 5.14 résume les énergies de liaison (en prenant la
composante C2 comme référence), la largeur à mi-hauteur et l’aire intégrée
I de chaque pic.

5. Un ajustement plus correct pourrait être effectué en utilisant une fonction de Voigt
(produit de convolution d’une lorentzienne et d’une gaussienne), où la largeur à mi-hauteur
de la gaussienne est la résolution du spectromètre.
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Clusters de MnAs

GaMnAs

GaAs(5 nm)/MnAs

Mn2p1/2

Mn2p3/2(a)

(b)

(c)

640650660670680

640650660670680

Figure 5.13 – Spectre HAXPES du niveau Mn2p pour (a) une couche
de clusters de MnAs, une couche de GaMnAs et (c) une bicouche de
GaAs(5 nm)/MnAs). Chaque spectre est ajusté avec quatre double pics, écarté
de 11,2 eV (couplage spin-orbite), plus deux pics de plasmons à plus haute
énergie. Le fond continu a été corrigé par une fonction de Shirley [160].
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Mn2p MnAs GaMnAs GaAs:MnAs
IC1 11.6 8.0 11.8
FWHM 0.66 0.63 0.79
IC2 22.3 17.9 24.3
FWHM 1.36 1.74 1.37
IC3 42.4 26.5 41.4
FWHM 2.61 2.93 2.49
IC4 23.7 47.6 22.5
FWHM 6.50 5.57 5.57
E(C2) 640.07 640.24 639.87
∆E(C1-C2) -0.68 -0.80 -0.72
∆E(C3-C2) 1.99 1.18 0.97
∆E(C4-C2) 3.78 4.36 4.36

Figure 5.14 – Tableau avec l’aire intégrée ICi (en % de l’aire intégrée totale
du pic) et la largeur à mi-hauteur de chaque pic FWHM, l’énergie de liaison
de la composante C2 et les énergies relatives des autres composantes (C1, C3
et C4).

Composante C1

On observe que, dans les trois échantillons, la composante à la plus faible
énergie liaison E(C1) a une énergie de liaison autour de 639,3 eV. Iwanowski
et al. ont inventorié l’énergie de liaison du niveau Mn2p de plusieurs com-
posés, et ont tracé la valence de l’atome de Mn en fonction de l’énergie de
liaison [161]. L’état de valence de la configuration électronique de l’atome Mn
est plus faible pour la composante à plus faible énergie de liaison, et croît li-
néairement avec celle-ci. Une énergie de liaison de 639,3 eV correspond à une
valence (q) comprise entre 0 (Mn métallique) et 1. Iwanowski attribue cette
composante aux liaisons brisées Mn-ligand lors du clivage ou polissage de
la surface [162]. Il observe que, après avoir exposé l’échantillon à l’air, cette
composante disparait. Or, nos échantillons ont été exposés à l’air et n’ont pas
été particulièrement préparés avant l’introduction dans le bâti HAXPES. Je
voudrais faire remarquer que les rapports IC1/IC2 sont très approximative-
ment les même pour les trois échantillons (0,45 pour le GaMnAs et 0,48 pour
les clusters et le MnAs). Il serait alors raisonnable que cette composante ai
une autre origine. On pourrait, par exemple, l’attribuer aussi à des liaisons
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Mn-Mn ou Mn-Ga.

Figure 5.15 – Variation de l’énergie de liaison du pic C23/2 en fonction de la
valence du Mn dans des oxydes, le Mn métallique et quelques chalcogenides.
Cercles vides - moyenne des EB du MnO, a-Mn2O3 et MnO2 ; losange plein -
Mn pur ; cercle plein - KMnO4, triangle plein - MnTe (structure NiAs), croix
- α-MnS. Les énergies de liaisons sont tirées des références de l’article [161].

Composante C2, C3 et C4

L’interprétation des autres composantes est également délicate. Il est dif-
ficile de déduire la configuration électronique initiale et finale des atomes
de Mn sans un travail théorique approfondi et avec un modèle approprié. En
effet, l’utilisation d’un modèle conçu pour les matériaux très ionique, dans le-
quel on approxime le champ de ligand par une orbitale moléculaire, ne prend
pas en compte la délocalisation des électrons dans la bande de valence. Ceci
a bien été illustré dans le cas du métal Mn5Ge3 [163]. Les auteurs soulignent
le fait que non seulement on ne peut pas appliquer un modèle de champ
moléculaire à un métal, mais qu’il n’existe pas de modèle qui puisse ajuster
tous les matériaux covalents. Nous nous restreindrons ainsi à une description
qualitative des spectre de photoémission du niveau Mn2p. Toutefois, comme
nous l’avons précisé précédemment, ces trois matériaux restent similaires du
point de vue chimique. Cela nous permet d’utiliser les couches de MnAs et
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de GaMnAs comme référence pour la couche de GaAs:MnAs.
On remarque que, malgré les différences entre les trois systèmes, le niveau

électronique Mn2p a grossièrement la même structure. Il en ressort surtout
que le spectre de photoémission de la couche de clusters enfouis dans le GaAs
est presque identique à celui de la couche de MnAs couverte avec une fine
couche de GaAs et relativement différent de celui de la couche de GaMnAs.
Cela prouve que les clusters ont la même structure électronique que le MnAs
en couche mince. En se référant au tableau 5.14, on observe que la différence
entre le GaMnAs et les deux autres couches est surtout lié à la composante
C4 qui est bien plus importante dans le GaMnAs.

On sait que lors de la photoexcitation d’un électron, celui-ci peut interagir
avec les électrons et les atomes environnant et ainsi transférer une partie
de son énergie. Le processus d’excitation d’un électron est un problème à
plusieurs corps, et donc très complexe. Il n’est pas question dans ce manuscrit
de traiter en détail les processus mis en jeu lors de ces transferts d’énergie.
Ces interactions ont un certain coût énergétique qu’elles puisent dans énergie
cinétique de l’électron photoémis. Il en résulte sur le spectre de photoémission
un signal supplémentaire du côté des plus grandes énergies de liaison (plus
faibles énergies cinétiques). On peut distinguer deux processus inélastiques
qui contribuent à ce signal de photoémission supplémentaire.

Le premier processus est la possibilité que l’électron perde de l’énergie
cinétique pendant son voyage vers la surface, après le processus de photoex-
citation (collision électron-phonon, collision électron-électron). Cette contri-
bution est dite extrinsèque. Elle crée un élargissement du pic de photoémis-
sion vers les plus grandes énergies de liaison. La deuxième processus est la
possibilité qu’il y ait, en plus de la configuration finale correspondant sim-
plement à la soustraction d’un électron, d’autres configurations associées à
une réorganisation du nuage électronique. Chaque pic sur le spectre de pho-
toémission (pics satellites) est lié à une configuration supplémentaire. Cette
contribution au signal PES est dite intrinsèque.

Plusieurs matériaux contenant du Mn présentent un satellite du niveau
Mn2p à une énergie de liaison environ 4-7 eV plus grande que le pic principal.
Ces satellites sont dus à un transfert de charge des états délocalisés (bande de
valence) du ligand vers des états localisés du Mn. Ce phénomène est possible
quand la création d’un trou dans un niveau de cœur du métal attire son
niveau d en dessous du niveau de Fermi. Alors, le système peut abaisser
son énergie en transférant un électron de la bande de valence (niveau sp du
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ligand) vers le niveau d du métal. Les configurations électroniques initiales
et finales du système peuvent s’écrire :

α3dn + β3dn+1L−1 + γ3dn+2L−2 État initial (5.3.2)
α′3dn−1 + β′3dnL−1 + γ′3dn−1L−2 État final (5.3.3)

où L représente la bande de valence du ligand.
Je voudrais signaler le fait que les pics de photoémission associés au trans-

fert de charge sont très dépendant du champ de ligand. Ce qui signifie que
toute modification du champ de ligand entraine un décalage de leur éner-
gie de liaison. Par contre, un pic de photoémission pour lequel il n’y a pas
de transfert de charge est plutôt insensible à une modification du champ de
ligand [164].

D’un côté, l’énergie de liaison du pic C2 est presque la même pour les trois
matériaux. Elle est environ égale à 640,24 eV pour le GaMnAs, 640,07 eV pour
le MnAs et 639,87 eV pour les clusters de MnAs. Notons que l’écart d’énergie
entre le MnAs et GaMnAs est égal à 0,17 eV, c’est-à-dire, à 0,01 eV près, le
même que celui mesuré par XPS in situ 6. On déduit que la composante C2
est, au premier ordre, indépendante du champ de ligand et ne serait donc pas
associé à un transfert de charge. Dans le cas d’un isolant, cette énergie de
liaison correspond à une valence de environ 1 [161]. D’un autre côté, l’énergie
des pics C3 et C4 sont très différentes d’un échantillon à l’autre. L’énergie
de liaison de la composante C4 du GaMnAs, du MnAs et des clusters sont
respectivement égales à 644,60 eV, 643,87 eV et 644,23 eV. On peut conclure
que l’énergie de ces composantes dépendent du champ de ligand, et donc,
qu’elles sont associées à un transfert de charge entre du ligand (As) vers le
métal (Mn).

Sattelites à plus +11 eV

Les spectres du niveau Mn2p des trois échantillons présentent deux pics à
une énergie égale à 660 et 670 eV. Aucun consensus n’a encore été trouvé sur
leur nature. Ils pourraient être attribué à des processus impliquant augers
[148], des excitons [165] ou des plasmons. Ils ne seront pas étudié dans ce
manuscrit.

6. L’écart d’énergie pour les mesures XPS in situ est obtenu en comparant le décalage
du niveau As3d du MnAs et du Ga3d du GaMnAs par rapport au GaAs.
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5.3.4 Conclusion
Les mesures HAXPES réalisées sur les couches de GaAs(5 nm)/MnAs,

GaMnAs et GaAs:MnAs ont permis, grâce à la très haute énergie des photons,
d’étudier la structure électronique des clusters de MnAs enfouis dans le GaAs.
Le spectre au niveau Mn3s de chacune des trois couches présentent deux
pics séparés par environ la même énergie. Comme l’écart entre ces pics est
directement relié à la configuration électronique du niveau Mn3d, et que nous
savons que le Mn du GaMnAs est dans une configuration 3d5, nous avons
pu déduire que les clusters de MnAs sont dans une configuration 3d5. Cette
information est importante pour la compréhension du transport électronique
dans la couche de GaAs:MnAs. La comparaison des spectres du niveau Mn2p
de ces couches nous a permis de montrer que l’environnement chimique des
atomes de Mn des clusters est similaire à celui du Mn dans le MnAs. La
différence la plus marquante entre le spectre Mn2p de la couche de MnAs
et de GaAs:MnAs par rapport à celui de la couche de GaMnAs est la plus
faible contribution d’une composante liée au transfert de charge. On déduit
que les clusters ont une structure électronique similaire à celle du MnAs.
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Introduction

Les jonctions tunnel magnétiques ont un grand potentiel pour les appli-
cations en tant que capteur magnétique, tête de lecture pour disque dur et
mémoire magnétique non volatile. De plus, les jonctions tunnel magnétiques
ont aussi un intérêt plus fondamental, qui est la mesure de la polarisation du
courant tunnel. Ceci est un premier pas avant l’injection et la détection élec-
trique d’un courant polarisé en spin à l’intérieur d’un semiconducteur. Une
jonction tunnel est constituée de deux électrodes ferromagnétiques séparées
par une fine couche isolante. La résistance pour un courant passant perpen-
diculairement aux couches dépend de l’orientation relative de l’aimantation
des électrodes 7.

La réalisation d’une jonction tunnel magnétique avec une barrière se-
miconductrice serait une avancée importante de l’électronique de spin. On
peut souligner deux avantages majeurs à l’utilisation des semiconducteurs
par rapport aux oxydes isolants :

– le plus petit gap des semiconducteurs par rapport aux oxydes isolants,
comme MgO (Egap ≈ 7, 8 eV), permet de réduire la résistance surfacique
des jonctions tunnel. Il en résulterait une plus faible consommation
d’énergie et un chauffage par effet joule moins important ;

– le gap ajustable des SCs et/ou la combinaison de différents semiconduc-
teurs permet la réalisation de structures plus compliquées mettant en
jeu des effets de confinement (barrière avec un puîts quantique, boîtes
quantiques).

Une des grandes difficultés dans l’élaboration de ces structures est la dif-
férence de température de croissance des semiconducteurs et des métaux
magnétiques. La croissance d’une couche semiconductrice III-V est optimale
pour une température autour de 580 ◦C. Or, la croissance d’une couche de
métal à cette température est accompagnée par une forte interdiffusion à
l’interface métal/SC, détériorant ainsi la qualité structurale et électrique du
SC et les propriétés magnétiques du métal. Inversement, la croissance d’une
barrière semiconductrice à basse température réduit considérablement la mo-

7. La dépendance de la résistance avec le champ magnétique est appelée magnétoré-
sistance. Ce phénomène se produit non seulement dans les jonctions tunnel mais dans
divers types de structures. En fonction de la structure et des matériaux étudiés, l’effet
de magnétorésistance peut être dû à différents phénomènes physiques (magnétorésistance
tunnel, magnétorésistance géante, magnétorésistance anisotrope...).
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bilité des adatomes, et par conséquent ne permet pas au cristal de croître de
manière parfaitement ordonnée. On observe par exemple que la densité de
défauts ponctuels dans un SC III-V, tels que les antisites d’As, augmente
quand la température du substrat pendant la croissance diminue.

Une des façons de réduire la densité d’antisites d’As lors de la croissance
à basse température d’un SC III-V (SC-BT) consiste à utiliser une cellule
d’As équipée d’un cracker. Le cracker permet de transformer les molécules
de As4 en As2, qui a une mobilité plus grande, facilitant ainsi une meilleure
structuration du SC. Une autre façon d’améliorer la qualité d’un SC-BT est
de le recuire à haute température. Le recuit à haute température permet
en effet aux atomes de diffuser à l’intérieur du cristal afin de retrouver un
site cristallin plus stable. Il a été observé qu’un recuit à une température
supérieure à 580 ◦C augmente significativement la qualité du SC-BT [166].
Toutefois, le recuit d’une barrière tunnel n’est généralement pas envisageable
car il engendre une interdiffusion à l’interface métal/SC.

L’équipe de Tanaka de l’université de Tokyo a proposé une jonction tun-
nel permettant de recuire la barrière semiconductrice à haute température
sans faire diffuser le métal dans la barrière semiconductrice [22]. La struc-
ture est composée d’une électrode inférieure de clusters de MnAs dans une
matrice de GaAs, d’une barrière semiconductrice et d’une électrode supé-
rieure de MnAs. L’astuce dans l’élaboration de cette hétérostructure est de
séparer la préparation de l’électrode inférieure en deux parties : (i) la crois-
sance d’une couche de GaMnAs ; (ii) un recuit à haute température (entre
500 ◦C et 600 ◦C) afin de faire diffuser le Mn et ainsi de créer des clusters
métalliques de MnAs dans une matrice de GaAs. En déposant la barrière
semiconductrice sur le GaMnAs, on s’attend à améliorer sa qualité pendant
le recuit à haute température. Cette procédure a effectivement permis d’ob-
server des effets de TMR plus importants que ceux obtenus avec les jonctions
MnAs/GaAs/MnAs.

Cette partie est consacrée aux mesures de magnéto-transport réalisées
sur des jonctions tunnel magnétiques de type MnAs/SC III-V/GaAs:MnAs.
Dans le chapitre 6, je décrirai tout d’abord le mécanisme de transport tunnel
polarisé en spin, et ensuite j’exposerai quelques résultats récents de magné-
torésistance dans ce type de jonction. Dans le chapitre 7, je présenterai les
mesures de transport polarisé en spin effectuées sur des jonctions tunnel de
type MnAs/SC III-V/GaAs:MnAs/GaAs(001):p.



Chapitre 6

Transport tunnel polarisé en
spin

With no power, comes no responsability.
Kick Ass

L’effet tunnel est la possibilité qu’un système puisse franchir une barrière
d’énergie supérieure à son énergie propre. Ceci est une illustration marquante
de la nature ondulatoire de la matière. La probabilité que l’effet tunnel s’ef-
fectue est exprimée par la règle d’or de Fermi :

W1→2 = 2π

~2 |< 2|H|1 >|2ρ1ρ2δ(E2 − E1) (6.0.1)

où < 2| et |1 > sont l’état final et l’état initial, Ei et ρi (i=1 ou 2) sont
les énergies propres et les densités d’états, et H est l’hamiltonien qui décrit
le potentiel. Donc, dans le cas du transport tunnel, le courant tunnel est
proportionnel au produit des densités d’états au niveau de Fermi de part et
d’autre de la barrière tunnel.

Le modèle de Jullière permet de décrire le transport tunnel polarisé en
spin de manière relativement simple. Dans ce modèle, on considère les états
de polarisation majoritaire et minoritaire comme des systèmes isolés avec
des densités d’états différentes. De plus, on fait l’hypothèse que le spin est
conservé à travers la barrière tunnel. Sachant que la conductance est pro-
portionnelle à la probabilité qu’une charge traverse la barrière tunnel, on
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peut l’exprimer, dans le cas où les électrodes ferromagnétiques sont dans une
configuration parallèle (P), de la forme suivante :

GP = ρ1 ↑ ρ2 ↑ +ρ1 ↓ ρ2 ↓

Dans le cas où les électrodes ferromagnétiques sont dans une configuration
antiparallèle (AP), la conductance s’écrit :

GAP = ρ1 ↓ ρ2 ↑ +ρ1 ↑ ρ2 ↓

H

R

HC1HC1HC2 HC2

Figure 6.1 – Illustration de la variation de la résistance en fonction de
l’alignement respectif de l’aimantation des électrodes ferromagnétiques.

La magnétorésistance tunnel est la différence relative des conductances
(ou des résistances) entre une configuration parallèle et une configuration
antiparallèle :

TMR = GP − GAP

GAP
= RAP − RP

RP
(6.0.2)

En définissant la polarisation au niveau de Fermi des électrodes comme :

Pi = ρi ↓ −ρi ↑
ρi ↓ +ρi ↑

avec i=1 ou 2 (6.0.3)

on peut réécrire l’expression de la magnétorésistance tunnel dans le cadre du
modèle de Jullière en fonction de la polarisation :

TMR = 2P1P2

1 − P1P2
(6.0.4)
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Généralement, la résistance de la jonction tunnel est minimale lorsque
les électrodes sont dans une configuration parallèle et maximale lorsqu’elles
sont dans une configuration antiparallèle. La figure 6.1 illustre la variation
de la résistance d’une jonction tunnel magnétique en fonction de l’aligne-
ment respectif des électrodes. Les flèches indiquent le sens de variation de la
résistance en fonction du sens de variation du champ magnétique.

Même si ce modèle est en très bon accord avec plusieurs résultats ex-
périmentaux, il ne permet pas d’expliquer un certain nombre de résultats
reporté dans la littérature. Rigoureusement, la magnétorésistance ne dépend
pas seulement de la polarisation au niveau de Fermi des électrodes ferro-
magnétiques. Ceci est très bien illustré par les travaux publiés par De Te-
resa et al. en 1999. Dans un premier article, ils ont montré que, contrai-
rement à ce que le modèle de Jullière suppose, la TMR d’une jonction
Co/SrTiO3/La0.7Sr0.3MnO3 dépend de la polarisation au niveau de Fermi de
la bande d du cobalt et non de la polarisation totale [167]. Dans un deuxième
article, ils ont montré que d’un côté la TMR est positive sur des jonctions
Co/Al2O3/La0.7Sr0.3MnO3 et Co/Al2O3/SrTiO3/La0.7Sr0.3MnO3, et que d’un
autre côté la TMR est négative sur des jonctions Co/SrTiO3/La0.7Sr0.3MnO3

et Co/Ce0.69La0.31O1.845/La0.7Sr0.3MnO3 [168]. De ces résultats, ils concluent
que l’effet de TMR ne dépend pas seulement de la polarisation des électrodes
mais aussi de celle de l’interface. Cette étude met en évidence le rôle majeur
de l’interface électrode/barrière dans l’effet TMR. Des modèles plus sophisti-
qués permettent d’expliquer ces divergences entre les résultats expérimentaux
et le modèle de Jullière. Par exemple, celui proposé par Slonczewski [169]
considère que la TMR dépend de la polarisation du courant tunnel et non de
celles intrinsèques aux électrodes, ce qui prend en compte les effets d’inter-
face. En 2004, Yuasa et al. ont montré que, sur des jonctions Fe/MgO/Fe, la
symétrie des états évanescents de la barrière peut filtrer les électrons en fonc-
tion de leur spin, résultant ainsi en un fort effet de magnétorésistance [170].
De manière générale, on peut toujours définir la TMR dans le cadre du mo-
dèle de Jullière avec Pi comme un paramètre phénoménologique. Toute la
difficulté consiste à relier ce paramètre à des processus microscopiques. Il
n’en reste pas moins que ce modèle peut être utilisé à titre de comparaison
d’une expérience à l’autre.
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Transport tunnel avec une barrière semiconductrice

Plusieurs couples métal/semiconducteur ont déjà été étudiés dans le but
d’injecter un courant polarisé en spin à l’intérieur du semiconducteur. Tou-
tefois, les effets de TMR restent faibles par rapport à ceux observés avec
des barrières d’oxydes. En 2004, les groupes de Parkin, IBM aux EUA, et
de Yuasa, Spintronics Research Center (AIST) au Japon, ont publié des ré-
sultats de magnétorésistance obtenus sur des jonctions Fe/MgO/Fe respec-
tivement de 220 % et de 180 % à température ambiante [170, 171]. Depuis,
des effets de magnétorésistance encore plus élevés ont déjà été obtenus, tel
que celui mesuré sur une jonction Co/MgO/Co (TMR=410% à température
ambiante) [172].

Dans le cas des jonctions Fe/SC/Fe, on prévoit un effet très important
de TMR, bien supérieur à ceux reportés dans la littérature [173, 174]. Les
faibles effets mesurés sont essentiellement dus aux défauts dans la barrière,
à l’interface, et dans les électrodes. En effet, la croissance du Fe doit être
réalisée à très faible température (∼ 10 ◦C) afin d’éviter l’interdiffusion à
l’interface Fe/SC. De plus, la croissance d’un SC ZB sur le fer, qui a une
structure cubique centrée, engendre des parois d’antiphase dans le SC, ce qui
tend à augmenter le désordre dans la barrière SC.

De forts effets de TMR dus à un filtrage de spin dans la barrière ont aussi
été prévus pour des jonctions tunnel Fe/ZnSe/Fe [173]. De plus, il a été ob-
servé que ces jonctions ont une interface abrupte et avec une faible réactivité.
Pourtant, l’effet de MR reste faible, et le problème de l’incompatibilité des
paramètres de croissance, qui engendre une forte densité de défauts dans la
barrière, n’est pas résolu. Récemment, des calculs ab initio ont montré que
les états d’interface Fe/ZnSe ont une faible polarisation en spin, rendant ce
couple de matériaux moins attrayant [16].

Du point de vue de la croissance, le couple MnAs/SC III-V est le plus
prometteur pour la réalisation de jonctions tunnel magnétiques métal/SC.
Les images TEM d’une couche de MnAs/GaAs ont montré une interface nette
et n’ont détecté aucune interdiffusion (voir la figure 2.6 pour l’épitaxie sur un
substrat de GaAs(001) et voir la référence [175] pour l’épitaxie sur un substrat
de GaAs(111)B). Les premiers effets de TMR ont été mesurés en 2002 par
Tanaka et al. sur une jonction tunnel MnAs/AlAs/MnAs/GaAs(111)B, avec
un effet maximum de 1,4% à 10 K [176]. Peu de temps après, l’équipe de
Samarth, de la Penn State University, a mesuré 30 % de TMR à 5 K sur des
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jonctions tunnel MnAs/AlAs/GaMnAs [177].

(a) (b)

Figure 6.2 – Variation de la TMR en fonction de la tension dans une jonction
MnAs/GaAs/MnAs pour une distribution (a) asymétrique et (b) symétrique
d’antisites d’As dans la barrière de GaAs [21].

Dans la thèse de V. Garcia, effectuée dans cette même collaboration en-
tre l’Institut des NanoSciences de Paris et l’Unité Mixte CNRS/Thales, le
transport polarisé en spin dans des jonctions tunnel MnAs/GaAs/MnAs-
/GaAs(111)B a été étudié [21]. Au cours de cette thèse, une étude systé-
matique des effets de TMR en fonction des conditions de croissance de la
barrière semiconductrice de GaAs a permis de mettre en évidence le rôle ma-
jeur des antisites d’As dans le transport tunnel. Les résultats de MR ont pu
être modélisé par un transport tunnel assisté par une bande d’états localisés
(antisites d’As) dans le gap du GaAs (voir fig. 6.2). A partir de l’ajustement
des courbes de TMR en fonction de la tension, des paramètres importants tels
que la polarisation à l’interface ont pu être déterminés. D’après ces calculs,
la polarisation à l’interface MnAs/GaAs(111) est au moins égale à 50 %. En
réduisant la densité de défauts dans la barrière semiconductrice, on devrait
s’attendre à une augmentation significative des effets de magnétorésistance
tunnel.

Au cours de ma thèse, j’ai élaboré des jonctions tunnel du type :

MnAs/GaAs/AlAs/GaAs:MnAs/GaAs(001):p

Grâce au protocole de croissance utilisé (voir chapitre 3 et 4), la barrière tun-
nel de ces jonctions est recuite à au moins 500 ◦C. Ce recuit permet de réduire
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la concentration d’antisites d’As et ainsi d’améliorer la qualité cristalline de
la barrière.

État de l’art du transport tunnel polarisé en spin avec des clusters
de MnAs

Le transport tunnel polarisé en spin dans des structures de type MnAs/SC
III-V/GaAs:MnAs a été réalisé pour la première fois en 2006 par Tanaka [22].
Il a observé un effet de magnétorésistance d’environ 5 % à 7 K, et 0,15 % à
300 K. Cette même année, Tanaka a observé un effet de filtrage de spin dans
la barrière d’AlAs, conduisant à une oscillation de la TMR en fonction de
l’épaisseur d’AlAs avec une TMR maximum d’environ 18 % [178]. En 2008,
Tanaka a mis en évidence la possibilité d’injecter un courant polarisé dans
la bande de conduction d’une barrière épaisse (tunnel de Fowler-Nordheim)
de GaAs (entre 10 nm et 30 nm) à partir d’une électrode supérieure de
MnAs, et ensuite de détecter avec la couche de clusters de MnAs [179]. Plus
récemment, en 2009, cette même équipe a observé un effet de MR de l’ordre
de 105% sur des structures avec des petits clusters. Ils ont mis en évidence la
création d’une force électromotrice entre l’électrode supérieure de MnAs et
les clusters [29]. Barnes a décrit ce phénomène par une généralisation de la
loi de Faraday où il prend en compte, en plus du dipôle électrique, le dipôle
magnétique [180,181]. D’après la loi de Faraday généralisée, le retournement
d’un spin S soumis à un champ magnétique H génère une force électromotrice
avec une amplitude égale à 2gµBSH, où g est le facteur de landé et µB est le
magnéton de Bohr. Ils ont attribué la force électromotrice au retournement
de l’aimantation des clusters.



Chapitre 7

Transport dans une jonction
MnAs/AlAs/GaAs:MnAs

J’ai des questions à toutes vos réponses.
Woody Allen

Figure 7.1 – Jonction tunnel magnétique ayant la structure suivante :
Au/MnAs(45 nm)/GaAs(1 nm)/AlAs(3 nm)/GaAs:MnAs(10 nm)/GaAs(001).

Dans ce chapitre, je présente les mesures de magnétorésistance obtenues
sur des échantillons ayant la structure décrite dans la figure 7.1. Les jonc-
tions tunnel ont été élaborées directement sur un substrat dopé p, sans faire
croître de couche tampon de GaAs. Le protocole d’élaboration de la couche
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de clusters, de la barrière et de la couche de MnAs est décrit dans les cha-
pitres 3 et 4. L’utilisation d’un substrat de type p assure une faible résistance
d’interface entre la couche de clusters (type p, voir mesures XPS dans le cha-
pitre 6) et le substrat. Nous avons observé que l’utilisation d’un substrat de
type n crée une barrière Schottky en série avec la barrière tunnel d’AlAs,
masquant les effets de magnéto-résistance à cause de cette résistance en série
supplémentaire ajoutée en série dans le circuit.

Les résultats de magnéto-transport présentés dans cette partie ont été
obtenus sur deux séries d’échantillons différentes. J’exposerai d’abord les ré-
sultats obtenus sur les échantillons de la première série, où la barrière de
AlAs a une épaisseur de 3 nm (7.1). Ensuite, je présenterai les résultats ob-
tenus sur les échantillons de la deuxième série, où la barrière de AlAs a une
épaisseur de 2 nm (7.2). Sur ces derniers échantillons, de forts effets de MR
ont été obtenus à haut champ magnétique (jusqu’à 7 Tesla).

7.1 Effet tunnel à faible champ magnétique
Les résultats présentés dans cette section ont été mesurés sur des jonc-

tions tunnel avec une barrière d’AlAs de 3 nm. La courbe de la figure 7.2 (a)
est la variation du courant en fonction de la tension appliquée à 10 K. La va-
riation non linéaire du courant où la conductance [encart de la figure 7.2 (a)]
augmente avec la tension appliquée est caractéristique d’un courant tunnel.
La figure 7.2 (b) représente la résistance en fonction du champ magnétique
appliqué selon l’axe facile de la couche de MnAs [R(H)], à 10 K. Les va-
riations abruptes de la résistance à 1150 Oe et 1900 Oe correspondent au
renversement de l’aimantation de la couche de MnAs. La variation continue
de la résistance entre +1150 et −1150 Oe correspond au renversement pro-
gressif de la couche de clusters de MnAs. Comme la température à laquelle
les mesures ont été faites est très proche de la température de blocage de la
couche de clusters, à champ nul, les clusters sont dans un état désordonné
(3.11).

Les figures 7.2 (c) et (d) sont respectivement les mesures de l’aimantation
en fonction du champ magnétique appliqué selon l’axe facile et selon l’axe
difficile. On n’observe sur la mesure selon l’axe facile uniquement le renverse-
ment de la couche de MnAs avec un champ coercitif de l’ordre de 300 Oe. Le
signal de l’aimantation des clusters est faible par rapport à celui de la couche
de MnAs, et est écrasé par celui-ci. Selon l’axe difficile du MnAs, on observe
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(c) (d)

(a) (b)

TMR=

13%

Figure 7.2 – (a) Résistance en fonction du champ magnétique pour une
température égale à 10 K ; (b) courant en fonction de la tension appliquée à
T=10 K ; aimantation en fonction du champ magnétique appliqué selon (c)
l’axe facile et (d) selon l’axe difficile.

une variation continue de l’aimantation avec la saturation à environ 3,3 T. Ce
comportement correspond bien à ce à quoi on s’attend pour l’axe difficile du
MnAs de type A. A plus faible champ, on observe une petite hystérésis entre
+4 kOe et -4 kOe. Cette contribution pourrait être assimilée à du MnAs type
B, qui a son axe de facile aimantation parallèle au champ magnétique appli-
qué. Ce faible signal du MnAs type B doit probablement provenir d’une zone
proche de l’interface car on n’a pas détecté cette orientation du MnAs avec
le RHEED pendant la croissance. A cela s’ajoute une plus faible contribution



134 7. Transport dans une jonction MnAs/AlAs/GaAs:MnAs

qui varie entre -1 kOe et +1 kOe. Cette contribution peut être associée au
retournement de l’aimantation de la couche de GaAs:MnAs tel qu’on peut
observer sur la figure 3.11.

On remarque sur la mesure R(H) que le renversement de l’aimantation
de la couche de MnAs est effectué en deux fois, avec un champ coercitif d’un
ordre de grandeur supérieur à celui d’une couche de MnAs non lithographiée
(autour de 300 Oe). Cette augmentation du champ coercitif peut être liée à la
création de défauts sur la jonction pendant le processus de lithographie. En ef-

H  = H  +b/rc 0

résultats expérimentaux
ajustement

Figure 7.3 – Variation du champ coercitif en fonction de l’inverse du rayon
de la jonction tunnel (noir) et ajustement par une droite (rouge).

fet, comme le renversement de l’aimantation se fait par déplacement de paroi
magnétique, un accroissement de la densité de défauts résulte en une augmen-
tation du piégeage des parois, et donc du champ coercitif de l’électrode de
MnAs. D’ailleurs, nous avons observé que le champ coercitif augmente quand
la dimension de la jonction diminue. La figure 7.3 représente la variation du
champ coercitif de la couche de MnAs en fonction de l’inverse du rayon de
la jonction. Une des explications possible de la variation du champ coercitif
avec la température est le piégeage des parois de domaine magnétique par les
bords des jonctions. D’après le modèle de Stoner-Wohlfarth [107], le champ
coercitif de la couche correspond au champ auquel l’énergie de Zeeman est
égale à la barrière d’énergie que l’aimantation doit franchir pour changer de
sens. En posant ϵpiege, la densité linéïque d’énergie due au piégeage des parois
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de domaine magnétique sur le bord de la jonction, on peut écrire :

µ0HcMstπR2 = KtπR2 + ϵpiege2πR (7.1.1)

où le membre de gauche est l’énergie de Zeeman, le premier terme du membre
de droite est l’énergie d’anisotropie magnétique, et le deuxième terme du
membre de droite est l’énergie due au piégeage des parois de domaine ; µ0

est la perméabilité du vide, Ms est l’aimantation à saturation du MnAs
(∼ 650 emu/cm3), t est l’épaisseur du film (45 nm) et R est le rayon de
la jonction. On peut réécrire l’équation (7.1.1) de la forme suivante :

Hc = K

µ0MS

+ 2ϵpiege

µ0MSt

1
R

(7.1.2)

En faisant tendre le rayon vers l’infini (film mince de MnAs), le champ
coercitif est égal à K

µ0MS
, c’est-à-dire à celui d’une couche de MnAs non litho-

graphiée. D’après les mesures magnétométriques (avec un SQUID), ce champ
vaut 303 Oe à 10 K [fig. 7.2 (c)]. En ajustant les points expérimentaux par
l’équation (7.1.2) (voir fig. 7.3), on déduit une énergie linéïque ϵpiege égale à
3,3.10−9 J.m−1. Bien entendu, cette valeur de l’énergie de piégeage des parois
de domaine magnétique sur le bord des jonctions peut varier d’un échantillon
à l’autre. Elle dépend fortement du processus de lithographie utilisé. Si l’on
compare cette énergie à celle du piégeage des parois de domaine magnétique
par des défauts volumiques dans une couche de MnAs/GaAs(001), on déduit
une largeur seuil à partir de laquelle le piégeage par les bords devient plus
faible de 26µm. Ceci souligne le fait que les propriétés magnétiques de l’élec-
trode de MnAs, comme celles d’une couche non lithographiée, est fortement
dépendante de sa qualité structurale.

Revenons aux mesures de magnéto-transport. La figure 7.4 (a) représente
la variation de la résistance d’une jonction avec la température [R(T)]. On
observe que la résistance augmente de deux ordres de grandeur entre la tem-
pérature ambiante et 10 K. Le cas d’un transport tunnel direct est illustré
dans la figure 7.4 (b), où on observe des R(T) et des TMR(T) mesurées sur
une jonction avec une barrière d’ Al2O3 [182]. Contrairement à mes mesures,
la résistance tunnel à travers une barrière exempte de défauts varie peu avec
la température. La forte diminution de la résistance avec la température ob-
servée sur mes échantillons est caractéristique d’un transport tunnel assisté
par des défauts. En augmentant la température, on permet aux électrons
d’emprunter de nouveaux canaux de conductions activés thermiquement. On
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(a)
(b)

Figure 7.4 – Variation de la résistance en fonction de la température (a)
pour une jonction tunnel MnAs/GaAs/AlAs/GaAs:MnAs (V=10 mV) et (b)
pour une jonction tunnel avec une barrière d’ Al2O3 [182].

observe que, même à 10 K, la variation de la résistance avec la température
reste toujours très forte. En d’autres termes, la mesure R(T) montre que,
contrairement à nos attentes, la barrière de AlAs contient une forte concen-
tration de défauts.

La figure 7.5 montre la variation de la TMR en fonction de la tension. On
remarque que la TMR est presque symétrique par rapport à une tension nulle
et ne présente pas d’inversion. Au vu des variations de la TMR en fonction
de la température (fig. 7.4) et de la tension (fig. 7.5), il semble que le tunnel
dominant implique des mécanismes de transport par “hoping” à au moins un
saut. Ce comportement est typique de défauts répartis de manière homogène
ou symétrique dans la barrière.

7.2 Effet tunnel à fort champ magnétique
Afin de favoriser le transport tunnel direct, nous avons élaboré une nou-

velle série d’échantillons où l’épaisseur de la barrière de AlAs est de 2 nm
au lieu de 3 nm. Les mécanismes de transport type hoping sont évidemment
beaucoup plus favorables lorsque l’épaisseur de la barrière augmente [183].
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Figure 7.5 – Variation de la TMR en fonction de la tension.

Quelques échantillons avec une barrière de 3 nm ont aussi été élaborés afin
de vérifier la reproductibilité des résultats de MR.

Les résultats obtenus sur cette deuxième série ont montré qu’il existe un
problème de reproductibilité des jonctions tunnel. En effet, les effets obte-
nus sur une jonction identique à celle où l’on a mesuré une TMR de 13 %
[fig. 7.2 (b)] ont montré des effets plus faibles (∼1-5 %). En revanche, nous
avons observé de forts effets de MR à fort champ magnétique (∼7 Tesla).

Habituellement, lorsque le champ magnétique est supérieur aux champs
de saturation des électrodes ferromagnétiques, c’est-à-dire que les électrodes
sont dans une configuration parallèle, la résistance d’une jonction tunnel ma-
gnétique reste constante. Or, nous avons observé sur les mesures de magnéto-
résistance une variation de la résistance pour un champ magnétique appliqué
supérieur au champ de saturation des deux électrodes, qui est de l’ordre de
1400 Oe pour la couche de GaAs:MnAs et au plus 300 Oe pour la couche de
MnAs.

Afin de vérifier si cet effet est relié à un renversement de l’aimantation
des clusters, nous avons réalisé des mesures avec un champ allant jusqu’à 7
Tesla. La figure 7.6 (a) montre une mesure R(H) effectuée à 1,5 K. L’effet
de magnétorésistance est de l’ordre de 70%, c’est-à-dire bien supérieur à
celui mesuré à plus bas champ magnétique. On peut remarquer que cet effet
était déjà visible sur les échantillons de la première série (décroissance de la
résistance pour H>3000 Oe sur la figure 7.2). De par le fait qu’on observe
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(a) (b)

71 %

(d)(c)

3,6 %

Figure 7.6 – (a) et (c) Variation de la résistance en fonction du champ
magnétique pour une tension de 10 mV à 1,5 K ; (b) variation de l’effet de
magnétorésistance en fonction de la tension à 2 K ; (d) variation du courant
en fonction de la tension (la variation non linéaire montre que la résistance est
une résistance tunnel).

une variation de la résistance en fonction du champ magnétique après la
saturation de l’aimantation des électrodes, l’origine de l’effet ne peut pas
être attribué à l’arrangement P ou AP des électrodes. L’effet de TMR à
plus bas champ, qui a été relié au renversement des électrodes, est toujours
visible sur cet échantillon (≈3,6 %) mais avec une plus faible amplitude
que ceux mesurés sur les échantillons de la première série. On peut relier la
dégradation de la TMR à bas champ et l’apparition d’un effet à plus haut
champ à plusieurs phénomènes.

Une première hypothèse est de décrire les clusters de MnAs comme des
objets cœur-coquille, avec un plus gros volume (plus grande aimantation)
dans le cœur du cluster et une plus forte anisotropie magnétique pour la
coquille. Dans ce cas, les mesures M(H) seraient plus sensibles à l’aimantation
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du cœur des clusters, alors que les mesures de magnéto-transport seraient
plus sensibles à l’aimantation (polarisation) de la coquille (interface métal
ferromagnétique/SC).

Une deuxième hypothèse est d’attribuer la variation de la résistance avec
le champ magnétique à une diffusion des spins dans la barrière. Des courbes
de magnétorésistance similaires à celle de la figure 7.6 (a) ont été obtenues
pour des mesures réalisées dans des systèmes granulaires métalliques CuCo
[184, 185]. La diminution de la résistance en fonction du champ magnétique
a été associée à une diffusion des spins sur les clusters magnétiques de Co.
Dans le modèle proposé, la diffusion avec et sans conservation du spin sur le
cœur ainsi qu’à la surface des clusters sont prises en compte. On pense que les
centres diffuseurs pourraient être des atomes de Mn paramagnétiques dans la
barrière semiconductrice. D’après l’étude par XPS exposée dans le chapitre
6, la surface de la couche de GaMnAs peut contenir une quantité importante
de Mn en surface. Ainsi, ce surplus de Mn pourrait alors être incorporé
dans la barrière pendant sa croissance et/ou pendant le recuit qui sert à
créer les clusters. En supposant que les centres diffuseurs soient des atomes
isolés de Mn, on s’attend effectivement à un champ de plusieurs Tesla pour
aligner leur moment magnétique parallèlement. Toutefois, on ne peut pas
transposer un modèle élaboré pour le transport dans un système métallique
à un transport dans un système hybride métal/semiconducteur. Un travail
théorique de modélisation en prenant en compte la présence d’impuretés
paramagnétiques dans la barrière semiconductrice pourrait tester la validité
de cette hypothèse.

7.3 Discussion et perspectives
Nous avons observé des effets de TMR de l’ordre 13 % sur des jonctions

tunnel MnAs/SC III-V/GaAs:MnAs. Ces résultats confirment les résultats
précédemment publiés par Tanaka dans lesquels il a observé des effets de
TMR du même ordre de grandeur sur des jonctions tunnel ayant la même
structure [178]. Cependant, ces résultats restent faibles par rapport aux pré-
dictions théoriques (P=50 %⇒TMR=67 %) [21].

Nous avons observé une forte variation de la résistance avec la tempé-
rature de l’échantillon. Ce résultat montre que, malgré le recuit à haute
température de la barrière, le transport tunnel est assisté par des défauts.
Le fait que la dépendance de la TMR avec la tension soit symétrique indique
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que la distribution de défauts dans la barrière est symétrique.
Les effets de magnétorésistance obtenus à fort champ magnétique ne sont

pas encore compris. On attribue cette chute de la résistance avec le champ
magnétique à une diffusion des spins par des impuretés paramagnétiques dans
la barrière semiconductrice (atome de Mn). Notons que nous avons évoqué
la présence d’un surplus de Mn sur la surface du GaMnAs après la crois-
sance. Ce surplus de Mn s’incorporerait dans la barrière d’AlAs pendant sa
croissance. Nous pensons que ces défauts peuvent être des atomes de Mn qui
ont été incorporés dans la barrière pendant sa croissance. Les mesures R(T)
remettent en question la faisabilité d’une barrière semiconductrice exempte
de défauts électroniques.

La conclusion très générale de cette étude est que la réalisation de struc-
tures alternées ferromagnétiques/SC/ferromagnétiques exemptes de défauts
tant à l’interface que dans la barrière semi-conductrice s’avère un point par-
ticulièrement bloquant. Surmonter cette difficulté nécessite la maîtrise de
l’interface à un niveau de raffinement qui implique un long travail de compré-
hension et de caractérisation de la croissance de ces interfaces sans garantie
de résultats.

Dans le cas des électrodes de DMS (GaMnAs) ou des clusters de MnAs
dans le GaAs, on souligne deux étapes cruciales dans l’optimisation de la
croissance de ces structures. La première étape est le contrôle de la stœchio-
métrie de surface de l’électrode inférieure qui dépend essentiellement de la
température de croissance et de la concentration de Mn. Une concentration
trop élevée de Mn sur la surface de l’électrode inférieure peut contaminer
le SC lors de sa croissance et nuire à la qualité électronique de la barrière.
Par conséquent, la température optimale pour la croissance de l’électrode
inférieure est comprise dans une fenêtre où la borne supérieure est limitée
par la concentration en Mn en surface qui augmente avec la température
de croissance, et la borne inférieure est limitée par la qualité structurale et
magnétique qui se dégrade pour une plus faible température.

Une deuxième étape essentielle dans l’optimisation de la structure est
la température de croissance de la barrière. Il a été observé que la barrière
doit être déposée avant le recuit de l’électrode inférieure afin d’empêcher
une diffusion du Mn vers la surface. Or, une température de Mn trop faible
engendre une forte densité de défauts tels que des antisites d’As. Là encore,
la température de croissance doit être maximisée afin d’optimiser la qualité
cristalline de la barrière SC tout en restant en dessous de la température de
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diffusion des atomes de Mn vers la surface.





Conclusion et perspectives

La réponse est oui. Mais quelle était la question?
Woody Allen

Cette thèse a été consacrée à l’étude des propriétés structurales, magné-
tiques et électriques de structures hybrides MnAs/SC III-V. Nous avons étu-
dié parallèlement les propriétés d’une couche mince de MnAs/GaAs(001) et
d’une couche de clusters de MnAs dans une matrice de GaAs (GaAs:MnAs),
ainsi que le transport tunnel polarisé en spin dans des jonctions MnAs/SC
III-V/GaAS:MnAs.

Lors de la première partie de ce travail, nous avons optimisé les paramètres
de croissance des couches de MnAs et GaAs:MnAs. Au cours de cette thèse,
un nouveau bâti de croissance MBE dédié aux matériaux III-V a été installée.
J’ai eu l’opportunité de participer aux différentes étapes d’installation, au
chargement de la machine et finalement à sa calibration. Cette nouvelle MBE
nous a permis d’avoir un meilleur contrôle des paramètres de croissance et
une plus grande reproductibilité.

En ce qui concerne les couches de MnAs/GaAs(001), une étude sur la
structuration des domaines magnétiques sur les bords de la couche a été me-
née par AFM/MFM sur la tranche de l’échantillon. Cette étude AFM/MFM
sur la tranche est la première de son genre qui a été rapportée dans la littéra-
ture. Nous avons montré que, sur le bord d’une couche de MnAs/GaAs(001),
il n’y a pas de renfermement des lignes de champ à l’intérieur de la couche. Ce
travail montre que la couche de MnAs reste bien ordonnée magnétiquement
sur ses bords, ce qui est un point positif pour la réalisation d’électrodes pour
l’injection de spin. En effet, une réorganisation de l’aimantation implique une
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réduction de l’aimantation rémanente de la couche, et donc une réduction de
la polarisation à l’interface. Un calcul analytique du champ magnétique créé
par la couche de MnAs a montré que, selon les régions, celui-ci peut être rela-
tivement intense (∼0,4 T) par rapport au champ magnétique habituellement
disponible lors de mesures de magnétorésistance (<1 T). Par conséquent, il
doit être pris en compte lors de l’interprétation de ce type de mesure. Nous
avons aussi observé que, sur la face de clivage parallèle au plan (11̄0) du
GaAs, le champ magnétique créé par la pointe MFM déforme ou déplace les
parois de domaines magnétiques de la couche de MnAs/GaAs(001). Il serait
intéressant d’effectuer une étude du déplacement des parois de domaine par
un champ dipolaire magnétique, qui naturellement devrait être réalisé par
une mesure non locale du déplacement de la paroi. On pourrait envisager
d’utiliser la technique mis au point par Vanhaverbeke et al. [142] qui consiste
à déterminer le déplacement d’une paroi de domaine magnétique en mesurant
la tension aux bornes d’une croix de Hall placée à proximité de la paroi.

Nous menons en ce moment une étude des propriétés magnétiques par
microscopie en champ proche sur des couches de GaAs:MnAs/GaAs(001).
Cette étude permettra notamment d’accéder au comportement magnétique
d’un seul cluster en fonction de sa taille, de sa forme, etc. Dans le cas des clus-
ters de MnAs, les mesures devront être réalisées à une température inférieure
à la température de blocage (∼12 K), sans quoi les clusters sont dans l’état
superparamagnétique et ne peuvent pas être détectés par la pointe MFM.
Des mesures STM polarisé en spin peuvent aussi être envisagées pour une
étude des propriétés magnétiques et électrique des clusters.

L’étude des propriétés physiques des clusters de MnAs enfouis dans le
GaAs n’est pas triviale. En effet, comme on ne connait pas l’état de contrainte
des clusters et sachant que le MnAs a un caractère magnétostrictif très pro-
noncé, il est difficile d’accéder à des informations importantes comme son
anisotropie magnéto-cristalline ou sa structure. Nous avons observé que les
gros clusters ont la structure hexagonale du MnAs massif et qu’il existe une
relation épitaxiale entre les clusters et la matrice de GaAs. En revanche, pour
les clusters ayant une taille inférieure à 5 nm nous n’avons pas pu détermi-
ner la structure cristalline ni l’anisotropie magnétique. Une étude FMR, en
collaboration avec Jurgen Von Bardeleben de l’Institut des NanoSciences de
Paris, est en cours pour déterminer les constantes d’anisotropie magnétique
des différents types de clusters (obtenus pour différentes températures de
recuit). Ces mesures permettront aussi de mieux comprendre l’évolution du
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magnétisme avec le recuit de la couche de GaMnAs.
Le processus de formation des clusters pendant le recuit n’est pas encore

très clair. On observe que le recuit de la couche provoque une variation de
son paramètre de maille. Avant recuit, le paramètre de maille est celui du
GaMnAs (supérieur à celui du GaAs), il est minimum (inférieur à celui du
GaAs) pour un recuit de environ 500 ◦C, puis il augmente progressivement
vers le paramètre de maille du GaAs pour un recuit à une température supé-
rieure. Je propose le scénario suivant pour expliquer ce phénomène : la plus
faible diffusion du Ga par rapport au Mn pour une température autour de
500 ◦C conduit à la formation de clusters très dense de (Ga,Mn)As et une
forte densité de lacunes de Ga (VGa) créées par la diffusion des Mn substitu-
tionnels (MnGa). Ils exercent alors l’équivalent d’une pression sur la matrice
qui conduit à une réduction de son paramètre de maille. Un recuit autour
de 600 ◦C provoque une plus forte diffusion du Ga, qui va pouvoir quitter les
clusters pour se recombiner avec les VGa. Il en résulte une plus faible densité
de VGa ainsi que la création de clusters de MnAs, ce qui se manifeste par une
réduction de la pression exercée sur la matrice.

Afin de sonder la structure électronique de la couche de clusters enfouis
dans le GaAs, nous avons réalisé une étude de spectroscopie par photoémis-
sion X de la couche de clusters de MnAs, ainsi que des couches de GaMnAs,
MnAs et GaAs. Dans un premier travail, nous avons réalisé des mesures XPS
in situ à différentes étapes de l’élaboration de la couche de GaAs:MnAs. Nous
avons observé une courbure de structure de bande proche de la surface sur
les couche de GaAs:MnAs et GaMnAs. L’observation de cette courbure de
la structure de bande implique la présence d’états électroniques donneurs en
surface juste après la croissance de la couche de GaMnAs, de même après
le recuit à haute température pour la création des clusters de MnAs. Nous
pensons que ces états donneurs peuvent être liés à un surplus de Mn qui
flotte sur le front de croissance. Ce surplus de Mn est néfaste pour la reprise
de croissance au-dessus du GaMnAs car il constituerait une source de dopage
non intentionnel pour une éventuelle reprise de croissance. Ces mesures ont
aussi permis de montrer que les niveaux de cœur de la couche de GaAs:MnAs
sont décalés de 0,2 eV vers les plus faibles énergies de liaison, c’est-à-dire que
la couche de GaAs:MnAs est de type p. On attribue cela à deux causes : la
présence d’un dopage résiduel dans la matrice de GaAs et/ou un travail de
sortie des clusters de MnAs plus important que celui du MnAs. Ce résultat
est en accord avec des mesures de transport qui ont montré la présence d’une
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barrière Schottky entre la couche de clusters et une couche de GaAs de type
n.

Dans une deuxième étude par photoémission, nous voulions accéder à
la structure électronique des clusters de MnAs enfouis dans le GaAs. Pour
cela, nous avons réalisé des mesures de photoémission X à très haute énergie
(hν=7000 eV) sur l’expérience VOLPE, à la ligne ID 16 de l’ESRF. La haute
énergie des photons incidents permet de sonder en profondeur et ainsi d’être
certain d’exciter les états électroniques des clusters. En utilisant les couches
de GaAs(5 nm)/MnAs et de GaMnAs comme références, nous avons mon-
tré que les clusters de MnAs ont une structure électronique très proche de
celle de la couche de MnAs recouverte par une fine couche de GaAs. Par la
comparaison des spectres du niveau Mn2p des ces trois couches, nous avons
montré que les clusters de MnAs sont dans une configuration électronique
3d5.

Enfin, nous avons réalisé des jonctions tunnel magnétiques en intégrant
une couche de clusters de MnAs dans une matrice de GaAs comme électrode
inférieure : MnAs/SC III-V/GaAs:MnAs. Le protocole d’élaboration de la
jonction tunnel permet de recuire la barrière semiconductrice à haute tem-
pérature afin d’améliorer la qualité de la barrière. Nous avons observé des
effets de TMR de l’ordre de 13 % où l’on peut distinguer le renversement de
l’aimantation de la couche de MnAs et celui de la couche de clusters de MnAs.
Sur certains échantillons, nous avons observé une diminution continue de la
résistance en fonction du champ magnétique, même pour un champ supérieur
aux champs de saturation des électrodes (∼300 Oe pour la couche de MnAs
et ∼1000-2000 Oe pour celle de clusters). L’effet de TMR à fort champ est de
l’ordre de 70 %. Ce comportement à fort champ n’est pas encore bien compris
et nécessite un travail approfondi de modélisation du courant tunnel à travers
la structure MnAs/GaAs/AlAs/GaAs:AlAs. Les mesures de la résistance en
fonction de la température ont montré que, même à 10 K, le transport tunnel
est assisté par des défauts dans la barrière. Cela voudrait dire que le recuit
de la barrière à haute température n’est pas effectif. Nous avons aussi ob-
servé que le champ coercitif des jonctions tunnel augmente quand le rayon de
celle-ci diminue. On pourrait interpréter cela par la création de défauts sur
les bords des jonctions pendant le processus de lithographie qui bloqueraient
le déplacement des parois de domaines magnétiques.

Nous pensons que cet effet de MR à fort champ magnétique peut être dû
à une diffusion des spins par des impuretés paramagnétiques dans la barrière
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tunnel. Ces impuretés pourraient être des atomes isolés de Mn incorporés
dans la barrière pendant la croissance. Ils proviendraient du surplus de Mn
après la croissance de la couche de GaMnAs mis en évidence par les mesures
XPS in situ. Ces résultats remettent en question l’utilisation de la couche
de GaAs:MnAs en tant qu’électrode inférieure d’une jonction tunnel magné-
tique. Malheureusement, même si le recuit à haute température (> 500 ◦C)
permet de réduire la densité d’antisites d’As, il ne permet pas d’éliminer le
surplus de Mn incorporé lors de la croissance. On note que cette réflexion
peut aussi être faite pour le GaMnAs. D’un côté, une croissance à plus basse
température de la couche de GaMnAs pourrait réduire la concentration de
Mn en surface et ainsi diminuer celle dans la barrière, d’un autre côté, une
croissance à plus basse température augmente l’incorporation d’AsGa dans
la barrière.

Je voudrais enfin mentionner une prometteuse voix d’étude des électrodes
de MnAs ou de GaAs:MnAs : l’élaboration de structure latérale pour l’in-
jection et la détection électrique de spin dans un semiconducteur. De nos
jours, la plus grande difficulté réside dans la détection électrique du courant
polarisé. Cela est dû au fait que la résistance d’interface de la plupart des
jonctions MF/SC est trop élevée, conduisant à une dépolarisation du cou-
rant dans le canal semiconducteur. Il a été observé que, contrairement à la
plupart des jonctions MF/SC, l’interface MnAs/GaAs a une résistance suffi-
samment faible pour que la détection du courant polarisé soit possible [186].
De ce fait, on pourrait ajuster la résistance d’interface MnAs/GaAs afin
d’optimiser l’effet de MR par l’insertion d’une barrière tunnel de AlGaAs
(MnAs/AlGaAs/GaAs).
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Le couplage d’un métal ferromagnétique (MF) et d’un semiconducteur
(SC) permettrait d’intégrer un nouveau degré de liberté - le spin - aux pro-
priétés logiques et optiques des semiconducteurs. Cependant, l’élaboration de
jonctions tunnel magnétiques (JTM) couplant ces deux types de matériaux
(barrières MF/SC/MF) présente des difficultés majeures. En effet, à la tem-
pérature de croissance optimale de la barrière semiconductrice (∼580 ◦C),
le métal de l’électrode inférieure diffuse à travers l’interface pour s’incorpo-
rer à la barrière et ainsi réduire les effets de magnétorésistance. Pour éviter
l’interdiffusion, la barrière doit être élaborée à basse température. Ce pro-
cédé implique l’incorporation d’antisites d’As dans la barrière SC qui réduit,
encore une fois, les effets magnétorésistifs.

Le couple MnAs/GaAs est considéré comme un bon candidat pour la réa-
lisation de jonction hybride MF/SC /MF à cause de la faible réactivité et
de la forte polarisation à l’interface. Afin de faire croître des JTM de bonne
qualité chimique et cristalline, nous avons étudié des jonctions tunnel ori-
ginales où l’électrode inférieure est une couche de clusters de MnAs dans
une matrice de GaAs (GaAs:MnAs). Cet électrode est couvert par une bar-
rière de SC III-V et par une électrode supérieure composée par une couche
continue de MnAs. Le protocole de croissance de l’électrode inférieure (recuit
in situ d’une couche de GaMnAs à T>500řC) permet simultanément de re-
cuire la barrière semiconductrice et d’augmenter considérablement la qualité
structurale et chimique de la barrière.

Ce travail a été réalisé en trois parties. Dans un premier temps, les condi-
tions d’élaboration de couches de GaAs:MnAs/GaAs(001) et de MnAs/GaAs(001)
ont été optimisées. Ensuite, nous avons mené des études originales de micro-
scopie à gradient de force magnétique et de spectroscopie de photoémission
(in situ et au synchrotron). Ces mesures ont permis de faire ressortir des
informations pertinentes pour l’intégration de ces couches en tant qu’élec-
trode magnétique pour l’électronique de spin. Enfin, une étude du transport
tunnel polarisé en spin a été conduite sur des jonctions tunnel MnAs/SC
III-V/GaAs:MnAs.





High quality growth of ferromagnetic metals/III-V semiconductors hete-
rostructures is an interesting challenge since it allows the integration of the
robust magnetism of metals to the semiconductor technology. Nevertheless,
the growth conditions of these two materials are totally different, making the
growth of hybrid structures quiet complicated (i.e. magnetic tunnel junction).
Indeed, at the optimal growth temperature of the III-V SC, the diffusion at
the FM/SC III-V interface is very important and result in a rough and un-
defined interface. In order to prevent diffusion at the MF/SC III-V at the
interface, the SC is grown at low temperature. The method results in a SC
barrier with a poor quality.

The low reactivity and high spin polarization at the MnAs/GaAs inter-
face make this couple of materials a good candidate for FM/SC junctions
growth. Recently, MnAs nano-clusters embedded in a GaAs matrix showed
quite important magnetoresistance effects. After the MnAs clusters, by an-
nealing a GaMnAs/GaAs(001) layer at high temperature (>400 ◦C), others
III-V compounds can be grown on top of it, making this granular layer very
attractive for magnetic tunnel junction heterostructures growth. We studied
magnetic tunnel junctions MnAs/SC III-V/clusters of MnAs in a GaAs ma-
trix (GaAs:MnAs), which the growth conditions of the bottom electrode (in
situ annealing of a GaMnAs layer at T>500 ◦C) can significantly increase the
structural and chemical quality of the SC barrier.

This work can be divided into three parts. Firstly, the growth conditions
of GaAs:MnAs/GaAs(001) and MnAs/GaAs(001) layers have been optimi-
zed. Then, original studies of magnetic force microscopy and photoemission
spectroscopy (in situ and at the ESRF synchrotron) studies have been car-
ried on MnAs/GaAs(001), GaAs:MnAs/GaAs(001) and GaMnAs/GaAs(001)
thin films. This measurements lead to important informations to the elabo-
ration of hybrid structures. Finally, the spin polarized transport through
MnAs/SC III-V/GaAs:MnAs junctions has been studied.
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