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Introduction

Introduction

Contexte général de I'étude

Les études présentées dans ce mémoire ont été menées au laboratoire Nanostructures et
Magnétisme du Département de Recherche Fondamentale sur la Matiére Condensée du CEA
de Grenoble. La thématique globale du laboratoire porte sur la réalisation de structures
magnétiques, dans une perspective fondamentale, en amont des themes tels que
I'enregistrement Ultra Haute Densité ou I'électronique de spin. Un accent particulier est mis
sur la compréhension du lien entre microstructure et propriétés magnétiques.

Dans ce cadre, le travail du groupe d’épitaxie consiste en I'étude de systémes modéles,
candidats pour de nouvelles applications technologiques. Les alliages FePd et FePt auxquels
nous nous sommes intéressés font partie des alliages a forte anisotropie magnétique,
prometteurs pour la réalisation de media d’enregistrement & haute densité.

Deux principales raisons justifient d’'un point de vue pratique l'intérét porté a ces types
d’alliages en couches minces :

e La forte anisotropie magnétique, en repoussant la limite super-paramagnétique, c’est a dire
en rendant les bits magnétiques thermiqguement plus stables, permettrait de diminuer la
taille des grains nécessaires au stockage de l'information. On accroitrait ainsi la densité
d’enregistrement.

e L’anisotropie magnétique de ces alliages rendrait possible l'obtention de films a
aimantation perpendiculaire au plan des couches. Cette configuration pourrait permettre
des processus de lecture différents de ceux utilisés dans le cas de couches a aimantation

planaire. Ce sont notamment des systemes a aimantation perpendiculaire qui sont
actuellement utilisés pour la lecture magnéto-optique des bits d’'information par laser.

Parmi tous les alliages ordonnés & forte anisotropie magnétiqué*®arePtiH
FeP® P8 ) le FePd présente l'avantage de concilier une anisotropie magnétique
suffisamment élevée pour permettre le stockage de I'information dans de petits volumes, mais
suffisamment faible pour permettre I'écriture sur ces mémes petits volumes (les valeurs de
I'anisotropie magnéto-cristalline JKtrouvées par différents groupes varient entre 1°7.10
erg/ent M et 3. 10 erg/ent P24 || est en effet nécessaire de limiter I'anisotropie
magnétocristalline de facon a pouvoir aisément modifier I'aimantation par un champ
magnétique et ainsi retourner un bit. D’autre part, un fort effet magnéto-optique (rotation
Kerr) est attendu d’aprés des prévisions théoriques concernant le FePd bidaengui rend

attractive I'étude de cet alliage.
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Ce sont notamment ces raisons qui ont a@metre groupe&x se pencher sutétude du
FePd. DifErentes actividés ont été développees autour de ce nw@miau : éude de la
configuration magéique en domain&$?”, phénomées de transport dans les parois
magrétiques’?®, structure hybrides FePd sur puits quantitifiese travail péseng ici prend
la suite de ésultats obtenus enébe par \éronique &hanno sur des couchépitaxiées de
FeP&Y et est meé en paraltle avec la tBse de Jean-Philippe Attargui porte sur les
propriétés magrteues de ces couches.

L’ alliage FePt misente des caraxistiques tes proches de celles du FePd, avec
cependant une anisotropie métmue plusélevée (K,=5.10 erg/cnt ¥). Compte tenu de la
parené entre ces deux syshes, certaines couches minces étét éaboresa partir de FePt
afin deffectuer une comparaison des préE magetiques (chapitre 6). Aucunétude
sysématique ha cependanété réalisée sur FePt. Certains points a¥te abords par Robin
Farrow aux laboratoires IBWA.

Présentation du syst eme FePd

Le diagramme de phd&® de lalliage Fe..Pd, massif est dorésur la figure 0.1. On
note la pésence de deux phases ord@sdans la zone riche en Palladium : la phase L1
(notte v, ), dont la composition est proche desdPek, et la phase Lil (note v,), de
composition moyenne k#d;s. On peut remarquer une asstnie du domaine de composition
autorisant la phase b1il est exclu de la zone riche en Fer (x<0.5) alofd giétend jusqud
une composition de 62% de Palladium.
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Figure 0.1 : diagramme de phase de I'alliage FePd md&3if
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Figure 0.2: structure d€ dlliage FePd ésordonré, ordonré L1, ordonré L1,.

Dans la structureadordonre, l'alliage est cubique faces cefts (c.f.c). La structure
de la phase ordoga L1, est &tragonale : il existe un axe quadratique c le long de la direction
[001]. Les plans (001) sont chimiquement purs Fer ou purs Palladium dans un alliage
parfaitement ordorés. Trois axes quadratiques sont possibles selon les trois directions
<100> ; il existe donc trois variants possibles de cette structure. La phaseéerddgn
présente une forte anisotropie matique le long de’bxe quadratique c. La structure de la
phase L1 est cubique : il'rexiste quun seul variant cristallin.

On peut @finir le paranttre d ordrealongue distance S relafl’' un des variants de la
phase ordordée L1,. Pour un variant domn on note R (respectivement @) le taux
d’occupation des atomes de Fer sur des sites du émamirdu Fer (respectivement du

sous-éseau de Palladium. erit : S=|Ng, — Npy

Ce parargtre varie entre 0 pour un alliage totalemeégatdonm et 1 pour un alliage
parfaitement ordoréselon le variant consédé.

Dans une zone ordoém selon un variant de la phaseyLil existe deux possibilis
pour cEfinir le sous éseau du Fer et du Palladium. Peuvent donc apipaideux types de
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domaines ordorés pour un rBme variant. La jonction entre deux tels domaines forme une
paroi dantiphase au sein de la structurg (fig. 0.3).

antiphase

C <4— plan atomique pur Palladium
4— plan atomique pur Fer

Figure 0.3: scéma dune antiphase dans une zone orderirl, selon un seul variant.

Remarque : Le syseme FePt pisente les @mes caraéristiques structurales, avec
notamment une phasesgduadratique @sentant une anisotropie matjque selon’laxe c.

Principaux r ésultats obtenus sur des couches
minces de FePd

Aimantation perpendiculaire au film
[001]

Palladiu . )
Alliage FePd ordonéaselon

Fer le variant perpendiculair@
la surface

Z
substrat |
V4 X

Figure 0.4:établissement 'dine aimantation perpendiculaire au plan de la couche dans un
alliage & mise en ordre.

On fera ici de brefs rappels concernant I€sultats obtenus par &bnique
Géhannd?122 concernant des alliages FeRgpdsé sur la face (001) de substrats de MgO.

L’ obtention dune aimantation perpendiculaire au plan de la couche mince passe par
I’établissement de la structure ordéerlLl, avec le variant selondxe z, perpendiculaire au

plan dépitaxie (001) (fig. 0.4). Le lien entre pro@tés magitiques et mise en ordre au sein

de lalliage nous agne donc dudier la mise en ordre de ces BmiuUX.

Leséudes éalisées par \éronique Ghanno ont moné que lors de’Epitaxie par Jets
Moléculaires du FePd, la mise en ordépehdait de la ten@pature de croissance : legpfis
effectlés a température ambiante ne font apptra aucune mise en ordre, et napide recuit
(15 mn)a 400°C n'induit pas de changements observables dans la structure de la couche. Par
contre, les couchedlaborées a 300°C présentent une mise en ordre presque totale selon le
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variant z. Il a de pluétéobsené ala surface des alliages ord@sria pésence de marches de
hauteur biatomique. Cette mise en ordracsompagne, lors de la croissancé)nd
changement dans laéode des oscillations du faisceautmpaire en RHEED : la goiode
correspond au é&b@ de deux couches monoatomiques, au liane dans le cas deéplds
désordonmés. Ces observations suggnt que les @anismes de mise en ordre se produiaent
la surface rame de lalliage, lors de la croissance.

Enfin, une mise en ordre partielle pedite obtenuea température ambiante en
réalisant un épd alterré correspondaré un plan atomique de Fer puis un plan de Palladium
et en épdant cette empilement qui correspantiun des variants de la structureyLll’intérét
d’une telle technique’@éaboration est ‘@viter le chauffage dedchantillon, ce qui sera mis
enévidence dans ce manuscrit. Cependant, la mise en ordre ainsi obtame insuffisante
pour dvelopper une anisotropie perpendiculaire forte et induire une aimantation
perpendiculaire au film.

L’ importance dudle joué par la surface lors de la croissancét@souligrée par de
nombreux auteurétudiant la mise en ordrée alliages tels que CoBt ou FePf!, sans que
jamais le nécanisme picis de mise en ordre atédécrit. Il semble donc que les observations
faites par \éronique Ghanno concernant la surfaceéggntent un ir& quanta la
compehension de la mise en ordre: il existe en effet de nombretisgss portant sur la
structure téquilibre de surfaces'dlliage$™!*®! métalliques, mais peu concernateffet de la
surface sur la dynamique de mise en ordre pendant la croissance.

Comprendre les effets propres aux surfacégrdgation, diffusion,...) et aux films
épitaxiés (relaxation des contraintégitaxiales...) lors de la mise en ordraltiages recouvre
des probdmes plus gnéaux que la formation’dne structurea anisotropie magiique
perpendiculaire. Leétudes meées par \éronique Ghanno ont donété prolongees ici avec
un double obijectif : ‘dine part approfondir nos connaissances concernant la structure du FePd
et ses corégjuences magtiques, et thutre part comprendre leséoanismes proprea la
mise en ordre '@lliagesépitaxiés. L analyse des prom@iés magétiques proprement dites a
doncétélaisse de 6té pour se consacrer aux prass structurales qui les conditionnent.

Position du probl eme

Réumons les diverses questions quan|peut soulevea la lecture des travaux
angrieurs concernant la mise en ordre des films de FePd :

e Pourquoi la structure ordoém L1, n'appar#-elle de fgon majoritaire qla partir dune
température de croissance de 300? En effet, la phaseédjuilibre pévue en dessous de
600°C est la phase ordoéa, or elle happaré pas lors des croissanc@25T.

e Pourquoi happard-il gu’'un seul des trois variants possibles dans la structyre L1

e Quelle serait la difirence entre une mise en ordr80C°C pendant la croissance avec une
mise en ordre aps croissance. Il serait notammentéiessant @tudier [effet de recuits
de couches minces afin de le comparane mise en ordre durant la croissance. Une autre
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technique pouvant induire la mise en ordre &% situ serait’irradiation des couches
minces.

On peut par ailleurs'intéressera I'influence des contrainteépitaxiales sur les pro@iés
magrétiques de’lalliage FePd. En outréétude de la relaxation des contraingpgtaxiales et
de ces cor&guences sur la structure dalliage pésente un irér& fondamental : comprendre
dans le étail les mécanismes ‘dpparition des éauts de relaxation et leur influence sur la
croissance rele dun probéme plus gnéal que 1étude couches minces magjques. Dans
ce cadre, nous sommes ameefinous interroger sur défentes questions :

e Quels sont les effets des contraindpiaxiales sur la mise en ordre : des calculs eféectu
par M. Dynna et A. Mary’! montrent en effet que les contrainépitaxiales en tension
peuvent favoriser la mise en ordre selon un des trois variants. Il a deéq@osmentété
obsené par Ichitsubo et colf! que lon pouvait obtenir un monocristal de FePd or@onn
L1, selon un seul variant, en recuisant celui-ci sous contrainte. La contrainte biaxiale due
la relation dpitaxie de lalliage pourrait donc expliquer lélsction dun seul variant dans
nos couches minces.

e Quelle peutétre linfluence de la couche tampon sur legcamismes de croissance,
notamment sur la mise en ordre ? [@asles meées sur des couches minces de FePd,
déposés par pulérisation'?, ont d&ja monté I'importance de la couche tampon isis
de la mise en ordre deéalliage. Il serait infressant de comprendre plusggsement
I"influence de cette couche dans le cas de fépitaxiés, en comparant les progtés de
films réalisés avec et sans couche tampon.

e Quels types dedfauts permettent la relaxation des contraif@taxiales ? Quelles sont
leurs conéguences sur le magmsme des films de FePd ?

Plan du m émoire

Deux aspects structuraux conditionnent fortement les @téprnagétiques des films
gue nousaborons : la dengtet le type de éfauts (par exemple assési la relaxation des
contraintegpitaxiales) influe sur la coerciditdes couches tandis que la mise en ordre dans la
structure L3 implique lanisotropie maggtique.

Notre attention se portera donc sur ces deux aspects de la croissance de couches
minces de FePd: la relaxation des contrairf@taxiales et les éauts ainsi engends
(chapitre 2) puis la mise en ordre dalllage en rapport avec lesé@tomaes de surface lors
de la croissance (chapitre 3). Le chapitre suivant fera laésgm#ntre ces deux volets en
montrant linfluence éciproque de la relaxation et de la mise en ordre (chapitre 4). On
s'intéressera dans la suite (chapitreada mise en ordre par recuit aprcroissance afin de
dégager les phomdes propresa une mise en ordre pendant la croissance de la couche.
Enfin, la dernére partie (chapitre 6) sera cons&ci la mise en ordre de couches de FePd par
irradiation, cette ithode pésentant un irétrét technologique indéable.
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Chapitre 1

Techniques delaboration et
Techniques danalyse

1. Elaboration des couches minces

Les couches mincesalliages que nouétudions sont galisées par Epitaxie par Jets
Moléculaires (EJM).

1.1 Présentation du kati d’épitaxie

Le béti d'épitaxie comporte une chambreirdroduction, une chambreé&vaporation et
enfin un microscope AFM-STM. Deux autres chambres (chamilarealyse, et chambre de
préparation) sont elles aussi conréest au reste dudb. L'ultravide ( de’lordre de 138° Torr)
est assu@rau moyen de pompes turbo-rémilaires, de pompes ioniques et de sublimateurs de
Titane. De plus, une circulationatote liquide permet, lors deépiis, de refroidir les parois
afin de péger les atomes é@mrlliquesévapokés et les maicules du videésiduel.

La chambre @&vaporation comporte deugvaporateursa bombardemenglectronique,
chacun contenant 4 sourcestatliques diférentes. De plus, une celludeeffusion peuttre
utilisée afin de dposer du’’Fe pur en petites quarist Des caches obtureriemtée des
canons et de la cellule degtan amadtriser les temps deéppd@ sur [échantillon. Des balances
quartz permettent déguler les flux &vaporation. Enfin, un cache mota¥igeut se éplacer
devant 1échantillon pendant la croissance, dedia aobtenir degchantillons dont’€paisseur
varie contiriment (€hantillon er"coin” d'épaisseur). Le cache est gtes pes de la surface
de Iéchantillon (un millinétre environ) pouseviter les effets de gmombres par rapport aux
différentes sources. Le pontehantillon est muni ‘din filament permettant’dffectuer un
chauffage deéchantillons jusg@ 600C lors de la croissance.

11
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La chambre @vaporation eséquipée dun canon RHEED (diffraction’éectrons de
hauteénergie en incidence rasante) travaillanine énergie dacc@léation de (30 keV). Le
diagramme de diffraction obtenu est recuellli surérman fluorescent puis enregistau
moyen dune cardra.

Cache motoris

écran fluorescent

(=

caméra

canon RHEED

—panneau refroidi

évaporateua bombardement
électronique

charges

Figure 1.1: schéma du bati d’Epitaxie par Jets Moléculaires.

1.2 Technique de croissance

La prog&dure suivie lors de la croissance reprend celle égilgr \&ronique Ghanno!?!
et Ggory Abadias". Nous rappelons ici les principalé@spes.

e nettoyage des surfaces

Tous lestchantillons ongtéréalisés sur la face (001) de substrats de MgO.dgs de
substrats polis, monocristallins, fournis par Sumitomo. Il sogglginlement égraisgs dans
un bain de trichlgthyléne, puis rinés dans un bain’dcéone et enfin de éthanol. Une fois
s&hés a I'azote sec, ils sont cédl par de’lndium sur leur support, puis introduits dans la
premire chambre. & ils subissent un chauffage par paliers pendant 4h30c¢de fafaire
désorber les radicaux -OH, le Carbone puis les radicauxéshlor

12
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e croissance’dine couche tampon

Le plus souvent une couche tampon espodé a temperature ambiante sur cette
surface avant legp@ de FePd. Dans ce cas on gudea la croissance’dne mince couche
(30 A) de Chrome qui permet une meilleure gatibn de la couche de Palladium. La maille
du Chrome est cubique ceddr tourree de 48 par rapporta celle cubique face cegs du
MgO : la relation tpitaxie obserée en RHEED est la suivaHfe Cr[100] (001) // MgO
[110] (001). La croissance est tridimensionnelle @utde @pd.

Dans le plan de croissance, la maille rétadu Chrome serait de 4.84 Cette couche
adapte donc une partie désdccord de maille entre le MgO (a=4.&) et le Palladium
(a=3.8R). Le dépd de Palladium (c.f.c) eséalisé atemgérature ambiantd une vitesse de 2
Alseconde. épaisseur dposé est de’brdre de 60 nm. Le diagramme RHEED traduit la
relation dépitaxie Pd[100](001) / / Cr [110] (001). Un recait35C°C pendant 15 minutes
permet de lisser la surface de Palladium, ce qui se traduit par un affinement des tiges de
diffractionf*!f?],

On pro&de de rdme dans le cas de la croissanteneg couche tampon de Platine.
Celle-ci est recuita 450C.

e calibration des flux ‘@vaporation

Lorsque lincidence du faisceau RHEED sur la surface est suffisamment faible, on
observe, outre les tiges de diffraction, le faisce&uidpire. Il est Bcessaire pour cela que la
surface de’échantillon soit tés lisse. Lintensie du faisceauéfl échi est en effet & sensible
ala densié de marches atomiqueada surface du film. &st pourquoi il faut recuire la couche
tampon de Palladium, quig¢dosé a tempgrature ambiante est initialement rugueuse : au fur
eta mesure que sa surface se lisse et que les tiges de diffrdefifomest, on voit appatte
le faisceau sgculaire.

Lors dune croissance plan par planinfensieé du faisceau sjgulaire oscille en
fonction de la comgtude des couches atomiquedpdsés : une couche atomique pleine
corresponda la densié minimum de marches atomiques, tandisuge demie couche
correspondh la plus forte dengitde marches. ’intensig oscille donc avec uneépode égale
au temps de remplissagaide couch&™®'.

Cela nous permet’éffectuer une calibration des fluxéslaporation : on éalise a
température ambiante, sur uikchantillon sacrie, un pé& de Palladium pur puis’dlliage
FePd. En mesurant legrfjpdes doscillation, on mesure les vitesses @pdk. Ceci permet
d’établir les consignes dégulation des balanceésguartz.

e croissance dedlliage FePd

Les depds sont, le plus souventalisés parévaporation simultage des sources de Fe
et de Palladium, que ce soit sur la couche tampon ou directement sur MgO. De la calibration
dépend la stoechioatrie de lalliage : il faut des flux de Fer et de Palladiégaux pour
parvenir a |'alliage équiatomique vié FeoPdy. La vitesse de éd est de 0.17A/s.
L’épaisseur de couch&posé varie de quelques Angdtnsa 100 nm. Le chauffage lors de la
croissance eskalisé au moyen du four moétsur le portechantillon : unéalonnage de la
température au niveau dé&kthantillon en fonction du courant dans le filament nous permet de
connatre la temgrature lors de la croissance.

13



Chapitre 1 glaboration et techniquesahalyse

Le suivi du diagramme RHEED lors de la croissance sur couche tampon(fhange
épitaxie cube sur cube: FePd[100](001) // Pd [100] (001). Les taches de diffraction
conservent leur aspect en tiges : la surface demeure lisse ; la croissance se fait selon un mode
couche par couche. On observe encore la tacdoealsire en dbut de croissance.

Elle mappar#@ pas dans le cas dépfis a méme le MgO ce qui traduit une surface
plus rugueuse Les tiges de diffraction disparaisseitalirs dans les premiers moments de la
croissance pour laisser apgéie un diagramme caracistique dune croissance trois
dimensions. Il '|agit probablement’dn probéme de mouillage du FePd sur le MgO qui
conduita la formation dlots de nuddation. Les tiges de diffractioréapparaissent ensuite,
mais moins fines que lors dépfis sur couche tampon.

Les échantillons destiés a &re obserés par STM sont trangfés dans la chambre
dédiee apes sétre thermaligs a température ambiante. Le microsco@echamp proche de
marque Omicron peut fonctionner en mode AFM (Atomic Force Microscopy) ou STM
(Scanning Tunnelling Microscopgtemperature ambiante.

Les échantillons sont encapssl sous 2 nanoéres de Palladium avant leur sortie du
bé&i, de fagon ales proéger de loxydation a lair pendant les analyses ex situ.

Remargue : préparation des lames minces destées auxétudes MET.

Pour les observations en vues planéshhintillon est thbord aminci ricaniquement
par polissages successifs jusgGOum dépaisseur environ.’&chantillon est ensuit cdlsur
une rondelle r&allique et introduit dans un appareil PIPS de marque Gatan. Une attaque par
des ions Argon ‘énergie 3keV permet alors de perforer la lame mince. Les sections
transverses sontéalistes de fgon similaire: on colle initialement deux morceaux
d’échantillon facea-face (cf. figure 1.1b), puis orécbupe selon la section soulégitune fine
lame ( moins de 1 mm'épaisseur) de’échantillon. Le polissage etdttaque ionique sont
ensuite identiques ce qui aété décrit, mais avec un taux’@hec plusélevé (di au
décollement des deux lames).

Trou réalisé par attaque ionique

Rondelle Colle
méallique

Substrat deMgO aminci mécaniquement
4 zones amincies (épaisseur) 60um environ

Figure 1.1b : galisation dune lame mince pour un section transverse
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Les observations de microsco@ectronique en transmission sont praées géce a
un microscope 4000EX de marque Jeol. La tensiaocléation deslectrons est de 400kV.
Le coefficient de spmicité estégala C=1.05mm, laésolution ponctuelle est de 0.165 nm..

2. Technigues d’analyses par spectroscopie

On peésentera ici bevement les techniquesahalyses utiliées, et plus particidiement
les techniques de spectroscopéectrons Auger, spectroscopiedSsbauer et imagerie EELS
(Electron Energy Loss Spectroscopy). Le but est de rappeler le principe de ces mesures et
d’introduire les notations utikes dans les chapitres suivants.

2.1.Spectroscopie tlectrons Auger

Principe

Lorsquun dectron esté§ectt dun atome, il laisse’ibn dans unétat excit. La
désexcitation peut se faire par fluorescenémigsion dun photon emportant'énergie
nécessaire au retour I'état fondamental) ou pamission dun électron secondaire, apgel
électron Auger. Cest ce dernier Btanisme qui nous iétesse : il sgit dun processus
d’émission dlectrons secondaires mettant en jeu trois niveanedgie dun atome.

La premére ionisation se traduit par une lacune dans une couche Bettron dune
couche sugrieure L peut alors occuper ce trotéhergie EEx est disponible poudjecter un
électron dune couche supieure M, avec unénergie cirgtiqgue @alea E-Ex-Ey. On voit que
cette énergie citique est indpendante de’dnergie a laquelle seffectue la prendgre
ionisation, et ne @end que dine diference de niveaugnergitique de latome. Ainsi, le
spectre deélectronsémis porte la signature deatome.

L’ analyse Auger est effe@i in situ dans la chambre dépdi. L'énergie des€lectrons
primaires est de 3 ou 5 keV. Si la valeur de celle-ci ne modifie’@aasrdie deslectrons
Auger, elle modifie cependant la section efficati®rdsation et donc’allure des spectres
obtenus.

Leséectronsémis doivent pouvoir’'échapper vers la surface paiire déteces. Or le
libre parcours moyen de cea#ectrons secondaires est dertre de quelques couches
atomiques. Il'en suit quon ne recueille que ledectrons issus dhe couche &s proche de la
surface. La profondeur@happemenk. varie avec’énergie de 'Electron considré, selon
des valeursépertoriges®.

L’ analyse deglectrons Augerémis est éaliste au moyen de cylindreséftecteurs
(analyseur CMA) qui&ectionnent le€lectrons en fonction de leénergie E. Lapplication
d’une rampe de tension permet de balayer le spectinergie de ceslectrons Auger.
L’ acquisition du signal eséalisée de fgon synchrone : la rampe de tension est nédphr
un signal sinusidal dont on extrait la valeuédvée du signal dN/dE.
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Analyse guantitative

Le spectre obtenu est envisagpmme une combinaison &aire des spectres déEments
purs. Pour cela il esténessaire @voir des zones deférences sur lesquelles ogpbse ne
forte épaisseur de chacun dékments. Les spectres obtenus sur ces zones sont @@ssid
comme ceux deéléments purs. Les effets chimiques peuvent induire des modifications des
liaisonsélectroniques, ce qui a pour cégsience un élacement et une modification de la
forme des pics Auger. Lors dajustement du spectres, on autoriseégen dplacement des
pics par rappora leur valeur deéférence, mais leur forme reste inchéag

2.2 Etude par effet MOossbauer

Principe de’leffet.

L’ effet Mossbauer est un effetabsorption ésonnante, sans recul,uth photony par le
noyau dun atome dé’Fe. Dans une description non quantique, le photon incident, porteur
d’'une quanti# de mouvement, implique un recul du noyau de Fer'qbsbrbe. Cependant,
un calcul quantique montre ‘guexiste une fraction des atomes HEe pour lesquels’ est
I’ensemble du cristal qui recule. Or la masse de celui-cigreutonsiérée comme infinie,
ce qui entrine que la vitesse de recul est nulle. Ainsi dogogkgie du photon incident, dans
le référentiel du noyau de Fer est laéme que celle du photon dans léféentiel du
laboratoire. Elle doit donétre égalea la différence entre les niveauxédergie du noyau pour
qgu'il y ait absorption ésonnante. La mesure de ces nivealgnergie est 85 pecise, vue
gu'elle ne @pend pas dednergie de recul sur laquelléricertitude esélevée. La source de
photons est di’’Co qui se désintgre en®'Fe, via un niveau exdtde celui-ci. La
désexcitation se fait pagmission dun photony (Ey=14.4keV), qui pourra son tourétre
absorté par un noyau d&Fe dans so#tat fondamental

L’ intér& de leffet Mossbaueréside dans la sensibifitdes niveau 'énergie des noyaux
de *'Fe en fonction de'énvironnement dedtome. Les champdectriques et magtiques
dans le makiau impliquent en effet unédlacement des niveausnergtiques du noyau.
L'énergie du photony nécessaire a une absorption ésonnante varie donc avec
I"environnement du noyau absorbant. Pour cela, on mdéulerdie des photongpar effet
Doppler. En imposant une translation de la sourc¥G@e, & de faibles vitesses (d@tdre de
grandeur de 0.01 cm/s), ogadle Iénergie apparente du phot@rfAE,,,,., est de’lordre de

grandeur de 5.10eV). Modifier la vitesse de la source permégftictuer un balayage en
énergie, et de fairedsonner des noyaux de Feéedvironnements diffents.

Vu I'épaisseur des substrats utis on ne peut é@ecter les photony transmis. On
recueille donc leglectrons Augegémis par les noyaux d€Fe. En effet, la ésexcitation des
noyaux qui ont absoébun photony se fait majoritairement pamission dun dectron des
couches K, suivie patémission delectrons Auger. Ceux-ci ont un libre parcours moyen de
I'ordre de grandeur de 100nm. Il est donc possible é&kctdr cesdlectrons pourvu que
I’épaisseur de la coucliedudier soit inérieurea 100 nm, ce qui est toujours le cas pour les
couches que nowudions. Le signal ainsi obtenu est donc proportionnel au nondientes
de °Fe qui peuvent effectuer une absorptiésonnante pour unénergie donée. Dans la
pratique le spectréélectrons est doréen fonction de la vitesse déptacement de la source.
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Seul le®’Fe participe au signal, @rl'état naturel on trouve seulement 2% de cet isotope
dans le Fer. On utilise donc une cellule’tee pura 95% lors des épds destirs & uneétude
Mdssbauer. Ceci permetatcrdtre I'intensi€ du signal Missbauer ‘din facteur 50.

Exploitation : environnement local d(Fe

L’ effet Mdssbauer permet @cader a une information sur énvironnement local des
atomes dé’Fe dans’échantillon. On suppose de plusifjn’y a pas de difirences chimiques
entre le’’Fe et Ie*®Fe dans le cristal’ est donc un renseignement sur les positions des atomes
de Fer en @néal que lon obtient.

Les niveaux nuéhaires du°’Fe sont pertuds par lesflectrons du cristal :’est ce que
I'on appelle les<interactions hyperfines L'énergie dinteraction peut’écrire comme la
somme de produits de termé@sctroniques et de termes néaires :

o Déplacement isomrique : (dens#é délectrons au noyau) * (rayon neésire)
Ce terme écale Iénergie de tous les niveau mais ne change pas la forme du spectre (fig. 1.2)
e Eclatement quadrupolaire : (gradient de chamdpctrigue) * (moment
guadrupolaire du noyau)

m,=3/2,-3/2

Etat excig 35

[ o
\

lnoya=3/2 vl m=1/2,-1/2

Etat fondamental

?0

Déplacement isogrique O Eclatementquadrupolaire!&EQ

Inoya=1/2

Figure 1.2 : le¥es de dgénéescence de&ats de moment aftique 1=3/2 et 1I=1/2 du noyau
de >Fe : ces modifications des niveauXmkrgie sont dues la densié dectronique au
niveau du noyau et au gradient de chadigetrique.

Le moment quadrupolaire Q du noyau est non nul datet kexcig, il y a donc une
levée de @généescence des niveauxedergie destats exciés, ce qui fait appateie deux
pics dabsorption dans le spectréamplitude de la lete de @généescenceAE, dépend du
gradient de chamgectrique (fig. 1.2)

e Champ magéique hyperfin: (champ magtique hyperfin) * (moment
magrétique dipolaire du noyau)
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'y a la encore une leéde de @généescence: 6 transitions sont
possibles qui donnent donc 6 picalasorptions. lamplitude de la leke de
dégénéescence est proportionnelée Hy;, champ maggtique hyperfin. Les
rapports entres picgplendent de’ brientation relativex entre laimantation et
la direction du photom incident.

+ M=3/2
- s s M=1/2
Etat excité
o 32 - m=-172
b m=-3/2
Etat fondamental m=-1/2
lnoyarL/2 etz

Figure 1.3 : le¥es de égénéescence de&ats de moment aitique 1=3/2 et I=1/2 du
noyau de’’Fe : ces modifications des niveaugmkrgie sont dues au champ hyperfin
th.

Un spectre doit donétre interpété comme la juxtaposition de spectr@gmentaires,
dus aux diférentes leges de dgénéescence. La gsence de difirents sites de fer nous
amene a introduire une distribution de champs hyperfins, de gradient de champ et de
déplacement isolrique etales ajuster pour retrouver le spectreéipental. Pour cela il est
nécessaire de calculerahgleo entre laimantation et le photopincident, ce qui est fait en
fonction de lintensie relative des 6 raies dues au champ hyperfin.

Dans le cas dédlliage FePd, on peutatendrea avoir 4 composantes principales sur
lesquelles &composer les spectres :

e Le FePd ordong tétragonal : il doit pgsenter un gradient de champ
électrique le long de’é&xe quaternaire.’Btome de Fer dans une
zone ordoné porte donc comme signature uéclatement
quadrupolaire dans le spectretdsdbauer. Si’&imantation est
perpendiculaire au plan de la couche, la forme du spettéecds
noyau de Fer est caradstique (certaines raies du sextuplet sont
éteintes)

e Les atomes de Fer dans une zone oré®rgui correspona une
paroi mag#tique : ils pésentent un spectre correspondantine
aimantation isotrope.

e Les atomes de Fer dans des zonésomionmes, avec une
aimantation perpendiculaire au plan de la couche.

e Les atomes de Fer dans les zonésotonmes qui sont des parois
magrétiques, donc gisentant une aimantation isotrope.
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L’intensieé relative des composantes permet de remonter quantitativemndat
répartition des atomes de Fer sur les différents sites.

Une dernére information nous est appéetpar la valeur du champ hyperfin : celle-ci
peutétre reliée au nombre de premiers voisins Fer pour un atorrep®® Gros et coll’! la
valeur du champ hyperfin dans une structure FeNi difhilaire a celle du FePd, é&crit :

Bh#=Bht,isotrope-ha 0l hg est le champ dipolaireidala tetragonalisation de la maille ordodn
Bhf,isotrope€St la valeur du champ hyperfin dame zone thimantation isotrope. Cette valeur
est obtenue en congmnt le signal provenant des zones qui constituent des parois
magrétiques. Par ailleurs la valeur de pB isorrope Vérifie la formule suivante :

Bhf,isotrope=21+1.6N (en Tesla4) ol N est le nombre de premiers voisins Fer péatoine
consicere.

2.3Imagerie EELS

La spectroscopie de pertesémkergie (en anglais EELS : Electron Energy Loss
Spectroscopy) permetéudier la nature chimique des atomes dans une lame mihdéelL
est dutiliser lesélectrons qui sont diff&s de fgon indlastique par le métiau éudié. Les
atomes de chaquélément pésentent degnergies tabsorptions cara@istiques de leur
structureéectronique : le spectre efergie desflectrons transmis psente donc des pics
correspondant aux seuils des éidints éléments de la lame mince. En prenant comme
référence ¥€nergie deslectrons transmis de ¢an dastique, on mesure la pertédergieAE
pour chaque pic. Ceux-citant tabus, on remontea la nature chimique des atomes
diffuseurs. Il est alors possible de reconstituer une image avétedeens filtiés enénergie,
ce qui permet’établir une cartographie chimique de la lame mince.

Ces analyses songaliséesa Grenoble au moyen'dan microscopedectronique Jeol
3010 avec une tensionatcléation de 300kV. On travaille uniguement sur le faisceau
transmis erdiminant les taches de diffraction au moyemrd diaphragme. Puis, & a un
analyseur GIF (Gatan Image Filter), qui constitue un speétrermagétique sous la colonne
du microscope, ledectrons sont dispeés en fonction de leur perteédergie (fig. 1.4). Il est
alors possible de visualiser le spectregergie.

La particularié de la technique GIF consist reconstituer une imagea partir
d’électrons glectionrés enénergiea la sortie de’lnalyseur. Onéectionne par une fente de
largeur variable une fétre enénergie, de’lordre de 15 eV, puis, avec adectrons seuls, on
reforme limage sur une ca@ma CCD. Pour obtenir une information quantitative quaoh
élément chimique, il estétessaire deéaliser une image en prenant uneéfem centée sur le
pic caradfristique de 'Elément, ainsi que deux imageécdiées par rapport au pic, afin de
retirer le fond continu important sous les pics.

Il est par ailleurs éessaire de tenir compte des variatiofépaisseur de la lame
mince : une image éaliste avec lesélectrons diffugs élastiquement permet 'dévaluer
I'’épaisseur t en chaque point en supposant unénuation de ’intensi€ selon
I =1g.expEt/A) ou A est le libre parcours moyen d#ésctrons et t'épaisseur de la lame en

chaque point.

Il est ainsi possible’dbtenir des cartes idtensi€ proportionnellea la concentration
en Fer ou en Palladium dans nos alliagesétalution laérale est sugrieurea 2 nanonétres.
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Chapitre 2
Relaxation des contraintespitaxiales

1. Mécanismes généraux de relaxation

On rappellera ici bévement certains écanismes de relaxation des contraintes
épitaxiales, et’bn dinira les notations qui interviennent dans la suite de ce travalil.

1.1. Nucléation et propagation de dislocations

Le désaccord de maille entre une couép#axiée et son substrat induit des contraintes
élastiques qui sont, le plus souvent, ré par ’lintroduction de dislocations. Celles-ci
permettent la couchepitaxiée de retrouver le parasne de maille @ qu elle aurait dans sa
phase naturelle de volume!.dpparition de ces dislocations se traduit par une perte de
cohérence cristalline au niveau dénkerface entre le substrat et la couépitaxiée.

Tous les cas que noétudierons par la suite concernent une contragpitaxiale en
tension: les dislocations doivent, dans ces conditions, faire dppagas plans atomiques
suppkmentaires dans la coucBgitaxiée. Pour chaque dislocation, seule la composante coin

de son vecteur de Burgers prégtlans le plan de la coucHazgfr”a ) contribuea la relaxation.

Lorsque la relaxation est aséeipar un éseau égulier de dislocations; éspacement d entre
coin

celles-ci, ®cessairex une relaxation totale est del= % ou f est le @saccord de maille :

f = Asybstrat— Svol
a

substrat

Couchegpitaxiée

Substrat
LPlans cristallins

Figure 2.1: exemple d’une dislocation coin observée le long de la ligne de dislocation. Le
vecteur de Burgers se décompose gn 6t berp, parallelement et perpendiculairement a
la surface.
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Nucléations des dislocations

Fepi I:epi

- Bras de dislocation

(@)

coucheépitaxiée {

substrat {

oooooo

::' ::: epi
coucheépitaxiée { ; — .

couche tampon

(b)

Figure 2.2: (@) nuckation dune demie boucle de dislocatich la surface; (b)
allongement tine ligne de dislocatioBmergent de la couche tamponyfest la force due
aux contraintegpitaxiales, appligée aux bras de dislocations.

substrat

La création des dislocations peut se produire par désanismes de multiplication
semblables aux sources de Frank et Read, pagatioci sur des @éauts du substrat, ou par
nucléation de demies boucles de dislocations en surface (fig. 2.2a)

La propagation de dislocations peut aussi se produire par allongendemt
dislocations dja présentes dans la couche tampon: ceci éessite pas la nug&tion de
nouvelles dislocations. Ces dislocations (en anglareading dislocationy ont par exemple
pour origine la relaxation de la couche tampon entre le substrat et la @pitelx@e. Une
partie de la ligne de dislocation est eréer|’interface entre la couche tampon et le substrat,
tandis que les braemergents prolongent la dislocation jusgua surface. Ces bras de
dislocations traversent la couc@gtaxiée. Du fait des contrainte®itaxiales, ils sont soumis
ades forces qui tendeaffaire se propager la dislocation le long detérface (fig. 2.2b) entre
la coucheépitaxiée et la couche tampon. Ainsi la dislocation accommode une partie du
désaccord de maille entre la couaipétaxiée et la couche tampon.
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Glissement des dislocations

L’avande des lignes de dislocations peut se faire par @ddHt ce qui implique un
déplacement de matie, ou par glissement sur un plan cristalléedmiré. Les nécanismes
de monée apparaissemtdes tempraturesdevées ; il Hinterviennent donc pas dans les cas de
relaxation que noustudierons ici. Le plan de glissementude dislocation est le plan
contenant son vecteur de Burgers et la ligne de dislocatiomadit €n gné&al des plans
denses du cristal ( plans {111} dans le cas dé&aun et alliages c.f.c que noésidions).

Les dislocations attendues dans le FePd sont deyp#&01>, si on seéfere aux
observationséalisées sur 'lalliage massif”. Ce sont les dislocations parfaites qui pdest
le plus petit vecteur de Burgers dans unésgstcubique face cestrLa partie de la ligne de
dislocation qui relaxe la contrainte est dans le plan de la couche. Si la dislé&ft@i
pos®de une composante du vecteur de Burgers perpendicalaireurface du film, son plan
de glissement peudre un des plans {111}. Elles peut alors glisser sur un plan dense {111}
depuis la surface libre jus@u I'interface. La ligne de dislocation se trouve aldrs
I"intersection tun plan {111} et du plan (001) de la couche: elle est attendue selon <110>. ||
s’agit dans ce cas de dislocations mixtes coin-vis.

Considrons maintenant des dislocatidrEl10], qui ne posslent pas de composante
de leur vecteur de Burgers perpendiculaire au plan de la couche. Si leur plan de glissement est
un plan dense {111}, il’agit de dislocations purement vis. Ces dislocations peuvent glisser
depuis la surface sur un plan dense {111}, mais elles ne contribuent enaisriaxation des
contraintes puisque leur composante coin est nulléeliste pas de force motrice pour les
faire se propager. Si ces dislocations ne sont pas purement vis, elles ne peuvent avoir pour
plan de glissement {111}. En effet, la ligne de dislocation et le vecteur de Burgers sont inclus
dans le plan (001) et ne sont pas aa@lires entre eux, puisque la composante coin de la
dislocation est non nulle. Le plan de glissement est donc (001) : ces dislocations ne peuvent
glisser depuis la surface jusguinterface avec le substrat. On parle alors de dislocations non
glissiles.

1.2. Epaisseur critique

La propagation des dislocations a pour moteur les contrapitegiales mais elle sont
contrebalanées par ’Energie assoée aux dislocations (tension de ligne). Celle*opposea
I’allongement des dislocatiogmergentes tant qu&paisseur de la couclipitaxiée ddposée
est infrieurea une certaingpaisseur dite critique. En dessous de ofgtgsseur critique, la
couche reste cd@ente, avec un paratne de mailleégal a celui de son substrat. Pés<ette
épaisseur, le #canisme thllongement des lignes de dislocations permet la relaxation des
contraintesépitaxiales, et le paragétre de maille de la couche se rapproche de sa valeur
I'état non contraint. Ce mél di a Matthews et Blakesle&' permet uneévaluation de
I’épaisseur critique, par ugguation implicite :

_ b@-v-cos’B)

ah critique
critique — (

In
8n(l-v)f -cosp b

le paranétre de ceur de la dislocationg et 3 sont dinis par lorientation de la dislocation
(voir Annexe 1). Les hypoéses permettant dboutira cette formule sont celles délhsticité

), ou v est le coefficient de Poisson de la couechest
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linéaire, homogne et isotrope, pour une couche néspntant pas de rugaosit

Au-dela de Iépaisseur critique, laébrmation ésiduelle f dans le plan de la couche diminue
h¢ In(4h/b)

rogressivement ave@paisseur dedpd selon®: " (h)y=f < —~ """
prog b &b () h In(4h, /b)

,que lon simplifie
2~ A~ I[15] hc
en gnéal par f P

L’évaluation de 'Epaisseur critique dode par la formule de Matthews et Blakeslee
conduit & une valeur plus faible que les déem exg@imentales. A cela deux raisons
principales : la formation de nouvelles dislocations est un processusthetimiquement, or
la nuckation des dislocations’@st pas prise en compte dans ce @®wff!. D'autre part,
I"interaction entre dislocations ralentit la propagation des dislocati@js apparues
(mécanisme de blocage de Fredfi)i Ce dernier récanisme peut par ailleurs modifief! la
loi d’évolution suivie par la contraintésiduelle f*.

En outre, les couches sont cordsds comme lisses dans le nalmdde Matthews, alors que la
rugositépeut influencer’ bpparition de’€paisseur critique.

2. Relaxation du FePd sur substrat de MgO

On sSintéresse ici aux épd réalisés directement sur MgO, sans couche tampon, ni
couche daccrochage: le MgO est un substrat monocristallin de structure c.f.c et détparam
de maille 4.2A.

Onétudie la relaxation dans défents cas, selon la tedrpture de croissance du FePd.
Comme il aétérappeé en introduction, ‘@st ce paragire qui contble la mise en ordre de
I alliage. On distingue donc les alliages ordemmEposé entre 308C et 350C, les alliages
désordonms dBposé a température ambiante, et enfin les alliagegésgntant un ordre partiel,
déposé ades tempratures interrédiaires (cf. chapitre 3).

2.1. Alliage désordonné

Le parangtre de maille du FePdéslordoné volumique est de 3.8 ¥, Le désaccord
de maille f est donc dédrdre de 9.7% , cela danbypothese ai I'épitaxie est cube sur cube.

Une mesure de diffraction de rayons X sur la raie @sjgpe (113) ¢un échantillon
de 40 nm tEpaisseur de FePd nous renseigne sur les valeurs moyennes détneacsm
maille dans le plan et hors du plan :

L4 a1)ara|:386A
* 3er=3.76A
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La relaxation du FePd’est donc pas totale : il est encoégdgonal du fait de la

contrainte en tension. La&fdrmation ésiduelle f* est donc de%= 15%. Il reste

donc % =15% de la contrainte initiala relaxer.

L’ observation de cette couche en coupe transverse géalisée par microscopie
électronique en hautegsolution (fig. 2.3), diice & un microscope Jeol 400EX de tension
d’accéléation 400 keV. Ces imageéwdent une structure partiellement méet on trouve
une majorié de zonegpitaxiées avec une orientation proche de celle du MgO, mais aussi des
zones maées dont’laxe [001] est tousnde 103 (90°+13° cf. figure2.5) par rapport au reste
du cristal de FePd. Localemeat,échelle des images de microscopliectronique, toutes les
macles obse@es sont de Bme sens, i.e. inclées dans la Ame direction par rappoé [001].

O

i hoxs

Figure 2.3 : section transverseuh alliage FePd éposé a 252 sur MgO.
(axe de zone [110] ). La macle comporte 30 plans (111).

Le maclage du FePd, correspandne synétrie par rapporé des plans miroirs {111},
et se traduit, dansdspaceéciproque, par une syérie par rapporbun axe <111> (fig. 2.4a).
La cdncidence parfaite entre les plans {111} €¥mgues de part et dutre des plans miroirs,
inclinés a 70° de ceuxci, suggre que linterface de maclage est sarmfadts, et donc que la
symétrie miroir est rigoureusement resp&ctEn galisant une imag€*® en amplitude (voir
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annexe) sur une des taches de diffraction dues au maclage (fig. 2.4b) onénderce les
volumes mads, larges de & plus de 30 plans {111}. lIs traversent toute la coucladlidge,
de la surfaca l'interface avec le MgO.

‘\.,\Plil] [Oizi /T[ll—l]

figure 2.4: (a) diagramme de diffraction nulrique obtenua partir de fimage de haute
résolution 2.3: les taches T[11-1] et T[002] sont les &yigues de [11-1] et [002] par
rapport & I'axe [111]; (b) image de phase obtenue partir de T[002]: la zone claire
corresponch la partie maoge.

Compte tenu de la sygtmie miroir par rapport aux plans (111), la relatioépitaxie au
niveau de ces zones méas ne peut pagtre la relation cube-sur-cube attendue, i.e.
MgO(001)[100]//FePd(001)[100]. Elle devraiétre, en consi@&ant un cristal maét
MgO(001)[110]//FePd(221)[110]. En effet)ilhage de 'laxe de croissance [001] par la

symetrie miroir esé [2,21], qui deviendrait doncdxe de croissance pour la partie réacl

Avec une telle relation’dpitaxie (fig. 2.5a) le ésaccord de maille serait inchang
dans la direction [1-10] invariante. Lainoidence selon la direction perpendiculaire [110] se
ferait entre les site%[330] du MgO et/4-1-1 4] du FePd maél La encore, le ésaccord de
maille serait identiquea celui escom@ dans le cas de 'épitaxie cube sur

cube : /2133050 _ V1B _ Bmgo

[V2A-1-14cepd  \18arepq  Breps.

Dans une telle hypoése le maclage ne permettrait donc adislliage de relaxer une
partie du ésaccord de maille. I’y aurait donc aucun gain emergie éastique pour le
syseéme. Cependant, on constate sur les observations en Haotation (fig. 2.3) une
distorsion du éseau de FePd, que ce soit dans les zonegesamli non maées : lensemble
du cristal de FePd, tel quedlit plus haut, est touénde 6 environ par rapport au MgO,
autour de’laxe invariant [1-10]. Ceci a pour c@nasience que la relatiorigpitaxie pésente
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plus haut hest pas exacte. Laiteidence le long dedxe [110] du MgO se fait entre les sites
[220] du MgO et4-1-16] du FePd maél(fig. 2.5b).

Axe de zone [1-10] w2 [11q]\

X

[110
@

1/2[330
@

Plan miroir

MgO

Figure 2.5 : relation ¢pitaxie a I'interface FePd/MgO pour les grains mésl(a) dans le cas
d’une syrétrie parfaite entre le cristal du MgO et la mac{b) dans le cas’dine rotation de Bpar
rapport & une syrétrie miroir parfaite. Les notations’édxes cristallographiques du MgO sont
représeneées en noir, celles des grains mad en gris. Laxe de zone [1-10] est commarout le
cristal. Les atomes du MgO sont répenés par des disques, ceux du FePd par des cercles

[000] [100] -
L) . L@’ . 3
[010] o
.a/ 4 site du FePd
@ . . . ®
74 3 site du MgO
L) . L) (O} L3
Axe [1-10] ﬂ
invariant | °1°1°

Figure 2.6: scéma en vue de dessus des sites dacatence entre les
cristaux de MgO et de FePd mécldans le plan @pitaxie. Les sites
communs au substrat et au FePd sontésenés en noir cer@ de gris.

29



Chapitre 2 : relaxation des contrainépitaxiales

Le désaccord de maille f est alors de :
12200 g0 ~[1/21-1-161repd| _ Vg0 —1/24/380¢ep

= 1.6%
H[qu MgOH \/_&'Mgo ’

Cette relation @pitaxie au niveau des zones nés permet dona |'alliage de
présenter un ésaccord de maille nettement plus faible que les 9. 1edcroissance cube sur
cube ou qu€ brientation made (221).

En ce qui concernéihterface du MgO avec le FePd non néatés images de haute
résolution mettent erévidence un éseau de dislocations parfaites de vecteur de Burgers
a/2[101], espaws denviron 1.7 nm. Sur une image en section selon [110], chaque
dislocation se traduit par un demi-plan sépmntaire {111} dans le FePd (fig. 2.7). Sur toute
I'’étendue dune zone observable en microscopie, les dislocatigsement un @me vecteur
de Burgers, sans alterner la direction de celui-ci. Une telle anisotropie implique une
désorientation du cristal non mécl en effet, si’lon consiére chaque dislocation comme la
somme tune dislocation de vecteur de Burgers a/2[100] et a/2[001], chacuéguastiente
al’ajout dun demi plan horizontal etwh demi plan vertical dans le FePd. Comme tous les
demis-plans horizontaux sugpientaires sont de éme orientation, leéseau de dislocations
revienta considrer la surface comme une surface vicinale, sur laquelle épatties des
marches atomiques le long de [1-10]. Une telle surface vicing&emant une distance d=1.7
nm entre marches, ferait un anghe= Arctg[aT/z]=6.4° par rapport au plan (001). Ceci
explique la rotation '‘@nsemble du FePd, qui permet au cristal non érdelrester cafrent
avec les parties maxs.

-

* Coaurs de dislocations

Figure 2.7:(a) observation en hautegsolution dun alliage FePd é&ordonmé(axe de zone
[1-10]) Les plans supginentaires (111) apparaissent au niveau des dislocatipfif1]. Le
cristal est ésorientéde 6 par rapport au MgO.(b) sur une section plus large, image de
phase, obtenua partir de partir de la tache (111), |eéféenceétant prise dans le FePd. La
distance moyenne entreetirs de dislocations est de 1.7 nm.
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Les dislocations apparaissent clairement en axe de zone <110>, ce @ge suggles
lignes de dislocation sont selon ceémmes directions <110>. Cependant, cette observation
pourrait é&re fausgée par le fait gll s’agit dune lame mince et que les dislocations ont
tendancea se placer perpendiculairement aux surfaces libres. Il est daressaire de
confronter ces observations selon <1&des observations selon <100>, poérifier que les
lignes de dislocation’ont pas touré (fig. 2.8). Il ressort de ces images aucune dislocation
n’est visible. Par ailleursihterface est relativement floue, certainement du fait de la rotation
du FePd qui nous eréghe de le placer en axe de zone @mmtemps que le MgO. La ligne
de dislocation est donc bien selon <110>. Dans ces conditions, la distance entre dislocations
d, nécessairea une relaxation totale est de 1.4 nggdement inérieurea celle obserge en
microscopie (d=1.7 nm). Cette difénce de 20% est compatible avec les mesures de rayons
X qui indiguent qul reste 15% de la contrainte initicdeelaxer.

Ana,

" ot
i o g B,
RSk wa
L ek

e
‘?4
3
Xy
<

2R

[ o

Figure 2.8: observation en sectionud alliage FePd éordonré (h(FePd)=40nm) (axe de
zone [010]). Il nappardt pas de éseau de dislocations suirhage de phase obtenagartir
de (202), dans cette ax&thservation.

2.2. Alliage ordonné

Le parangtre de maille du FePd ordofiest de 3.88 dans le plan de la couche, du
fait de la maille étragonale de la structure ordaenLly. Le désaccord de maille sur MgO est
dans ce cas environ de 9%. Les observations de microsgegimnique (fig. 2.9) montrent
une croissance cube-sur-cube, sans grainsémaElles indiquent de plus uréseau de
dislocations parfaites sitasa I'interface FePd/MgO. 'analyse des circuits de Burgers met
en évidence une large majogitde vecteurs de Burgers paédl au plan du film (001)
(b=1/2[110]). La visibilie des dislocations indique que les lignes de dislocatiétesbiissent
selon <100>, avec une distance d moyenne entre dislocations de 2.1 nm. La distance
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nécessairea une relaxation totale serait dans ce cas de 2 nm. Le film est donc presque
totalement relag&par ces dislocations.

ELd & u{“ ki S

MgQO il it
Figure 2.9:(a) section transversemh échantillon ordon (axe de zone [010]) : les vecteurs
de Burgers sont dans le plan de la couche. La mise en ordre chimapeardt sur [image.
(b) image de phase obtenaepartir de la tache (200) : la distance moyenne entars de
dislocations est de 2.1 nm.

Il s'agit ici de dislocations non glissil&% dont le vecteur de Burgers ne paes pas
de composante perpendiculaire au plan de la couche (cf. chapitre 2 partiel). Il semble donc
gu’elles apparaissent avant que le film de FePd soit continu: si la croissance se fait dans un
premier temps par formation'Tbts, comme le suggent les observations RHEED (cf.
chapitre 1), Yintroduction des dislocations peut se faire en bditbtd? (fig. 2.10). Ce
mécanisme de ¢ndration des dislocations @té obseré a plusieurs reprises, par exemple
dans le cas deépds Ag/MgO*? ou Pd/MgO.

Compte tenu deimportant @ésaccord de maille (9%),ihtroduction de dislocations
doit se faire ®s rapidement en&ut de croissance. Il est donc envisageablesligs
apparaissent avant que le film soit continu.

La croissance effots, congquence tin mauvais mouillage déalliage sur MgO, doit
étre favorige par le fait que leé&p@ est Ealisé aune temprature qui permet la diffusion de
surface (35€C).

N

(a) (b)
Figure 2.10:(a) introduction des dislocations en bordldts, au dbut de la croissance. Les
dislocations2 [110] glissent sur le plan (001)b) réseau de dislocations entées a

I"interface apes coalescence dést.

32



Chapitre 2 : relaxation des contrainépgaxiales

2.3. Alliage présentant un ordre intermédiaire

Le désaccord de maille se situe entre 9% et 9.7%. On note encore, sur Iés déch
microscopiedlectronique (fig. 2.11) des zones né&d nombreuses dans les alliagésaté a
120C.

Figure 2.11: (a) diagramme de diffraction en vue plan&ird échantillon réalisé a 120°C
(axe de zone proche de [001] avec rotation dedifiour de la direction [2 2 0]). Les taches
dues aux grains ma&d apparaissent de forme allodgg On note {111 —1 1] I'image de la
tache [1-1 1] par la synétrie miroir par rapport au plan (111jb) champ sombre obterau
partir de la tache {11)-1 —1 1]. Les grains maék apparaissent comme des rectangles de
200 nm de long et de largeur variable.

Des vues en section (fig. 2.12)ud alliage éposé dl5¢C montrenta |’ interface des
dislocations parfaite®: <110> des deux types : avec leur vecteur de Burgers dans le plan et
hors du plan. On observe cependaratussi une large majogitie dislocations avec vecteur de
Burgers dans le plan, comme dans les alliages bien aslotmes deux mranismes
d’introduction des dislocations, par la surface et par les b&idssccoexistent donc dans ces
couches.
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A

Figure 2.12:(a) section transverse’wh échantillon partiellement ordorén(axe de zone
[010]): les vecteurs de Burgers sont majoritairement patedl au plan de la couchgb)
image de phase obtenagoartir de la tache [200]c) image de phase obtenagartir de la

tache [002] les maurs de dislocations’apparaissent pas cap est perpendiculairé [002].

Conclusion : codpdas sur MgO.

Selon la temé@rature T lors du ép6t de lalliage sur MgO, on observe :

e T=25°C: un Eéseau de dislocatiori¢ <110> avec une composante de leur vecteur
de Burgers hors du plan. Apparaissent de plus des grainésmacpésentant pas
la relation dpitaxie cube sur cube.

e T=35CC : un Eseau de dislocatiori¢ <110> sans composante de leur vecteur de
Burgers hors du plan.

e 140°C<T<350C : il existe les deux types de dislocations dont la pluparepess
un vecteur de Burgers paid au plan de la couche.

3. Relaxation du FePd sur une couche tampon de Pd

3.1. Relaxation de la couche tampon de Palladium

Le rble de la couche tampon estadapter le paraére de maille entre le substrat
(MgO) et la couchépitaxiee (FePd). On esgpe ainsi diminuer la dengitde dfauts de
relaxation dans la couche et donc permettre la croissanse fim de bonne quakt
cristallinéd>*3. En outre, la relatiomdpitaxiale sur la couche tampon ainsi que léguts
présents dans celle-ci conditionnent aussi la croissancéaliage. En effet, comme on le
verra au chapitre 3, leséfduts de surface, notamment les marches, peuvent provoquer
I’ apparition dantiphases au sein de la structure déposé sur couche tampon de Palladium.
Par ailleurs, les dislocatiofsnergentes provenant de la couche tampon peuvent se prolonger
dans la couche de FePd; iagit de zones distordues qui induisent desavas surface. Il est
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Chapitre 2 : relaxation des contrainépgaxiales

donc récessaire de caraxiser a la fois la relaxation de la couche tampon’état de sa
surface.

Le Palladium possie un paragire de maille en volume de 3.89 La couche tampon
présente donc unéaccord de maille de 8% en tension sur le MgO. Napssbns une
épaisseur de Palladium importante, dedre de 60 nm, afin de permettre une relaxation quasi
totale de celle-ci : les mesures de rayons X indiquent bien un @egate maille de 3.84
pour la couche de Palladium, confirmanteile relaxe bien toute la contrainte due au substrat
de MgO. On sattend, comme dans le cas degpdlks de FePd sur MgGa ce que les
dislocations qui accommodent lésdccord paragtrique soient du typg <110>.

Dans ce cas, une partie de la ligne de dislocation estéradimterface Pd/MgO ©
elle relaxe le éaccord de maille. Les brir@nergents traversent la couche de Palladium
jusqua la surface (fig. 2.13)wles dislocations de vecteur de Burgérs110> bordent une

Marche de surface Bord de marche: vis
/ Figure 2.13: cgation dune

\Vecteurde 4 marche et de vis de surface au
Burgers <may passage tine dislocation %2
Brasde *=a| _« _ _ <101>.

dislocati

Plan de glissement

-----------------------

dislocational ’interface

marche de surface de hauteur a/2 (marche monoatomique). Elle est comgparab&mple
marche de croissancéaltrivée dadatomes lors de la croissance la fait &dater. Elle hest

donc pas droite paralementa une direction <110>, mais codsh comme une marche de
croissance, entre deudsmergences de dislocations vis. Deux marches induites par deux
dislocations diférentes peuvent se rencontrer et coalescer (fig. 2.14). Les magstikantes

ne sont alors plus batds par des vis correspondantine néme dislocation. Il est donc
difficile de relier la longueur de marches en surfatedensié de dislocations sous-jacentes.

DN A Figure 2.14: avanée et
coalescence de deux marches
issues de deux dislocations
AN différentes.
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Chapitre 2 : relaxation des contrainépitaxiales

L’étude par microscopie tunnel de la surface du Palladiéwder lémergence de ces
dislocations qui induisent une forte deé@sie marches et de vis (fig. 2.15).

¥ ¥ | e B |

Figure 2.15 : observations STM de la surface de Palladiungsapcuit, pour unepaisseur
déposé de 24 nnfa) et de 60 nnfb). Les marches sont de hauteur atomique
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Figure 2.16 : (a) densié de marches obse® en STM en fonction déépaisseur de
Palladium ;(b) densié de vis et ajustement par une loi en 1/h.

Nous avongvalué dartir de ces images la longueur totale de marches pérdensurface et

la densié de vis, apis recuit, en fonction déépaisseur de Palladiungégosée

e La longueur totale de marches sur la surface de Palladies rpuita 420°C est donée
figure 2.16a. On observe ‘glie décroit [éggement avecépaisseur de la couche tampon.

e Un décompte du nombre de vis montre unéstrnette @écroissance du nombre
d'émergences de dislocations en fonction égaisseur de Palladiunédosé (fig. 2.16b).
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Chapitre 2 : relaxation des contrainépitaxiales

Ceci sexplique par un mdanisme d'annihilation des brins de dislocatiénsergents,
fortement d@pendant de dpaisseur de la couche. En effet, plus le filmépstis, plus la
mobilité des bras de dislocations est grande. Ainsi, lors de @alaatment, deux brins
peuvent se trouver en contact et, selon leurs vecteurs de Burgers relatifs, soit s'annihiler
totalement, soitéagir pour laisser une ligne de dislocation sans composante de Burgers
perpendiculairea la surface. Il enésulte que le nombre de vis observables en surface
décrait au fur eta mesure de la croissance. Le cas de dislocaéoesgentes 1/2 <110>
dans un sysme cubique face certa ététraité théoriquement par Romanov et!&t. Ils
prédisent une éroissance du nombre de dislocatiémgergentes proportionnall/h al h

est IBpaisseur de la couche tampon. Nos @esns'accordent relativement biance
modele (fig. 2.16b) dans la plageédaisseurétudiée 12-170 nm. Ceci justifie donc de
déposer des couches tampaofmisses. La couche tampon joue sOle en adaptant le
parangtre de maille tout en laissaéherger peu de bras de dislocations.

L'observation par microscopiélectronique d'une section de la couctempon de
Palladium montre certes les dislocations attendues du ¥#gd®1> avec un vecteur de
Burgers inclig, mais surtout une majogitle dislocation¥><110> dont le vecteurs de Burgers
est enttrement dans le plan de la couche. Ces d@misont non glissiles. Il est donc probable
gu'elles apparaissent avant que la couche tampon soit continue, probablement dans la couche
de mouillage de Chrome. Léklit de la croissance s'effectue en effet selon un modé'3®
il faut attendre plusieurs naneétres avant qu'il y ait coalescence des grains. Ainsi,
I"introduction de dislocations peut se faire par le bord des grains de mouillagé;asesme
est semblabl& la relaxation écrite plus haut concernant le FePd ordosar MgO. Ces
dislocations¥z <110> nayant pas de composante du vecteur de Burgers perpendiéulkire
couche, elles ne ént pas de marche et de @ik surface de la couche tampon.

Figure 2.17: section transverse de
la couche tampon de Pd &
recuit (axe de zone [010]). Le
vecteur Burgers des dislocations
est dans le plan de la cobe.
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Chapitre 2 : relaxation des contrainépgaxiales

3.2. Comparaison des mesures de relaxation in situ entre alliage ordo@én
et désordonné

Valeur des ésaccords de maille

On considre que le paradtre de maille du Palladium esta valeur relage de 3.89.
Par ailleurs, le paragétre de maille de &lliage FePd é&end de son de§de mise en ordre:

e le FePd dsordont est c.f.c, avec un paratre de maille a=3.8@. Il présente donc un
389- 380

désaccord de maille de : f :W: 24%en tension sur le Palladium.

e le FePd ordondiselon le seul variant ¢ egtrgonal, avec comme paréime de maille
3.85Adans le plan de la couche :  f =%§85=1%

On constate donc que la valeur désatcord de maillé relaxer @pend fortement du
degé de mise en ordre. La mise en ordre selon un seul variant peadepter pgs de la
moitié du dsaccord de maille psent dans les alliagegsbrdon®s. Lesétats de mise en
ordre partiel doivent correspondéeun désaccord de maille inter&diaire. On peut en effet
supposer que le parg&re de maille suit une loi po@de par les volumes relatifs de domaines
ordonrés et @égsordonms. Ainsi le pararétre de maille moyen dans le plan de la couche doit
évoluer contiiment de 3.808 & 3.85 A lorsque la tem@ature de croissance varie de
I"ambiantea 300C.

Observation RHEED in situ de la relaxation

Le diagramme de diffraction est enregidoors du eépd, puis digitali® (fig. 2.18). Il
est alors possible de tirer un profilirdensi€ sur les diférentes tiges de diffraction. Un
ajustement parabolique des points proches du maximum petotgemr la position du
maximum  avec une
précision meilleure que le docl/qoaramé,e
pixel. Lévolution de intensié ‘—’
I’espacement entre les ! !

tiges donne la relaxation !
du paramtre de maille J\./\./\.
dans le plan, lors du
dépd.

Kk

incident

Figure 2.18 schéma de principe de la diffraction RHHED
et de la mesure de la relaxation dans le plan de la couche

Finalement, cette technique eségise a environ 0.001 Angsiims pes, compte tenu du
bruit obsere sur les courbes de relaxation. Elle appelle certaines remarques :
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e Les dectrons, némes rasants, gmdrent de quelgues Angétns sous la surface. Les
variations obseres sont donc moyeges sur la profondeur dépération.

e Les mesures de relaxation exigent éggisseurs de couche importantes pour atteindre une
relaxation totale. Ceci a pour c@égsence uneéventuelle évolution de la surface
évaporante dans les sourcg@bombardemenéectronique, et donc des égularités des
flux d’évaporation. Afin Bviter ces drives, nous ravons pastudié de couches plus
épaisses que 100 nm.

e Le faisceau RHEED peutre perturlé par lesélectrons secondairesnis par les canons
d’évaporation. Ceglectrons chargent desépes nétalliques dans ledh et peuvent alors
modifier la trajectoire du faisceau. Il est possible que cet effet se manifeste
particulierementa I’ouverture des caches devant les sources. Ilieatet alors un saut
dans les mesures de relaxation au t@éutldu égpd. On écarte donc le plus possible de
la trajectoire du faisceau leepés qui pourraient charger.

La figure 2.19 pisente les courbes de relaxation obtenues pour des croisaatitfésentes
températures :

e un dépd réalisé atempérature ambiante (alliageésbrdonm : S=0).

e undépbda 220T (ordre faible : S0.159.

e un dépdréalisé a 300C (alliage ordoné: S=0.8)

L’épaisseur critique est peu maéguet masqgée par le bruit sur la courbe; il est donc
difficile d’évaluer sa valeur. Seule la courbe obtealB®CC sug@re uneépaisseur critique
de fordre de 10 nm.

Les mesures @endent fortement de la tedmpture: la contrainte totala relaxer
dépend bien du deés de mise en ordre. Les valeurs @kpentales obseges en fin de épot
(80 nm aposé) sont proches des valeurs attendues pour une relaxation totale : 0.8% pour
I'alliage dposé BOCC (relaxation totale 'din alliage ordon@: 1%) et 2.3% pour aélliage
déposé 25°C (relaxation totale'din alliage é@sordon : 2.4%). Léchantillon partiellement
ordonreé se situea une valeur inter@diaire, de 1.4%.

Un ajustement par la loi prop@s par Matthews (cf. chapitre 2 partie 1):
f*(h)=f& In(4h/b) ’

h In(4h. /b)

asymptotes horizontales se situent proches des valeurs de 2.5 % et Ro@r%es deux
couches, la relaxation eat80 % galisée dés 50 nm de épd. Les valeurs hde lépaisseur
critigue sont des paranes dajustement des courbes : on trouye $nma 25°C et =7 nm
a 300<T. Ces estimations d&paisseur critique paraissent acceptables.

savere correct pour les alliagegsbrdonms et peu ordorés. Les

La courbe corresponda@dt un dp& ordonré se distingue nettement par sa forme
presque ligaire. Elle ne montre pas asymptote horizontale dans la plag@paisseur
consicérée. Il auraitété utile ( mais difficile ) de prolonger leé@@ au-ded de 100 nm afin
d’observer’inflexion de la courbe. Erfidbsence de ces mesures, on ne peut que constater la
faiblesse de la vitesse de relaxation ddmdlidge ordond. On remarquera surtout une
relaxation liréaire sur les 100 nanatnes obserss.
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Le mécanisme de relaxation doit donc éir entre le FePd ordoért desordoné. Il
pourrait $agir dun effet de temgrature : les dpds ordonigs sont éalisés a température plus
élevée. Cependant,’dccroissement de tempture devrait activer la propagation des
dislocations, et donc aglérer la relaxation. Ce’mst pas le cas. La mise en ordre’ddiage
FePd doit saccompagner’dn changement de étanisme de relaxation. Nous allons donc

étudier plus en @éail les dfauts de relaxation dans les deux cas: alliage oéd@in
désordoné.

0.025 .

0.02

Figure 2.19:relaxation du FePd par rapport au
Palladium dapres les mesures RHEED. Les
courbes obtenues 25°C et 220C sont ajusdes

par une loi propoée par Matthews.

La courbe obtenua 300T est ajuste
linéairement. Les mesures de diffractions X sont
marquées par des croix® ).

0.015

0.01

Relaxation du FePd

0.005

0

0 f 20 40 60 80 100
o épaisseur d épos ée (en nm)
épaisseur critique?

3.3. relaxation des alliages ordonas

3.3.1.Mesure du paraatre de maille par diffraction de rayons X

Afin de confirmer les mesures de relaxation en RHEED, nous avons émemur
diffraction de rayons X la relaxation de couches deiifftesépaisseurs. Ces couches de 20,
40 et 80 nm onétéréalisées simultadment en masquangthantillon en cours de croissance
pour obtenir troisépaisseurs deépd. La mesure du paratne de maille dans le plan est
réalisée par mesure de la position de raies agques (113) et (1-13): connaissant par la
mesure de position des raies (002) et (004) le parande maille perpendiculaire on en
déduit la valeur du paraéire de maille dans le plaa environ 0.008 prés. Les valeurs
obtenues selon les deux directions perpendiculaires [110] et [1-10] ésnproches et
cohérentes avec les mesures de relaxation faites en RHEED (fig. 2.19).
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3.3.2.0bservations en microscom@kctronique

Une section selon (110)’wh échantillon ordond montre (fig. 2.20), en haute
résolution, des éauts paralles aux plans <111> : ilagit de volumes maé&d qui pésentent
une syndtrie miroir par rapport au reste du cristal relativement aux plans <111> éaessd
traversent toute la couchéatliage, de la surfaca I'interface Pd/FePd. On les observe avec
un espacement de 20200 nm. Il ny a pas de @iodicité visible dans’larrangement de ces
micromacles. Ceséfhuts ont @ja étéobserés dans les alliageépitaxiés de FePd par
Véronique Ghannd”) et F.F Xu®?, Des observations similaires de micromacles éiat
réalisées sur FePtY, AuNi @ et sur SiGé*212%,

Ces micromacles ont laéme orientation cristalline que les grains réacbbseres
dans les alliages FePd/Mg@sordonis. Cependant, elles seépentent sous la forme de
zones beaucoup plus minces. Il hagit pas de grains ayant ad®dpine relation @pitaxie
différente @s le début de la croissance, mais f@utle dfauts qui apparaissent lors dépdt
afin de relaxer les contraint@pitaxiales. Ce rcanisme de relaxation par des micromacles
est expliqeé comme suit'™: des dislocations de Shockley ( dislocations partielles de vecteur
de Burgers a/6[112] ) nu&ntala surface de la couche et glissent sur des plans denses {111}.
Ces dislocations coins permettent la relaxation de la contéqitéeiale.

Figure 2.20: (a) section transverse 'whe
couche de FePd.(axe de zone [1-1 0],
h(FePd)=50 nm) La micromacle traverse toute
la couche thlliage jusqua [I'interface
FePd/Pd. (b) extrémité inférieure dune
micromacle. Les @urs de dislocations sont
répartis le long de celle-ci.

ol S

dislocation
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Le passage d'une dislocation partielle s'accompagne deédsionr d'une faute
d’empilement sur le plan de glissement {111}. Dans un cristal c.f.c, I'alternance des plans
{111} peut étre décrite comme uneépéition de plans A B C A B C. Le passage d'une
dislocation partielle a/6<112>édale cet arrangement. Supposons que le premier plan de
glissement se situe agrun plan B: le plan suivant n'est plus C mais A, suivi de I'empilement
correct:

CAB CABCA B
\2
CABABCAB C:céation dune faute tempilement

Le passage’dne seconde dislocation se produit sur un plan adjacent, car le glissement
d’une dislocation semblable sur l&me plan donnerait une configuration: C ABC A B,
ou deux plans de type B seraient voisins, ce quéresigetiquement tés couteux.
La seconde dislocation glisse donc sur un plan adjacent. Elle canduit
\2
CAB ACABCA
On forme ainsi une micromacle qui s'aétun plana chaque glissement d'une dislocation
partielle:
\2

CAB ACBCAB

\J
CAB ACB ABC

v
micromacle

Une faute tempilement a un i en énergie non &gligeable. On suppose que le
passage 'dine seconde dislocation sur un plan adjacent 'aecempagne pas’whe
augmentation 'énergie de faute. En effet@éllergie de la faute d'empilement initiale est
répartie en deux fautes de maclage; or on faitiglement 'approximatiof!): Eraute dempilement
= 2*Emaclage L€ passage de dislocations séppntaires le long de la micromacle nésente
donc pas de b énergtiqgue suppdmentaire. Ceci explique que les dislocations éardl sur
des plans adjacents et forment ainsi des micromacles.

On peut observer sur les images de hadéselution (fig. 2.20b) les aurs des
dislocations de Shockley. lls ne sont pas tlisterface FePd/Pd, maigpartis le long de la
micromaclea une profondeur variable. De ce faigphisseur de la micromacleééaloit au
niveau de l'interface, conduisantine forme en coin dugthut.
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3.3.3.moEisationd&astigue et observation en champ proche des
micromacles

Une modlisation dastique de la éormation aux abords’dne micromacle a&té
réalisee en tenant compte desffet de la surface. La figure 2.21 vue en section (1-10)montre
la déformation dued une micromacle comportant 4 dislocations de Shockley, éaseir
I"interface. Le dplacement atomique est caléuén faisant 'hypothese dune éasticité
isotrope dans la couche et identigueelle de la couche tampon de Palladium, et en supposant
gue les dislocations sont des lignes infinies paeslla I'interface. On se ragne ainsia un
problme a deux dimensions. Il est alors d@ide calculer par les formules de He&d la
déormation duea une dislocation, puis de sommer leSodmations pour des dislocations
situées sur des plans adjacents. Les dislocations on€égleguis la surface jus@uleur
position a I'interface FePd / Pd et elles laissent une fatugngilement sur le plan de
glissement {111}.

[001]

'.. '. .............. ()

D [ X X ) :
L
e

Figure 2.21: modisation élastique dune micromacle & par le glissement de 4
dislocations partielles, dont 3 sont descendues jaskjmterface FePd/Pd.

La constitution de la micromacle par juxtaposition des fautesgilement apparta
clairement ainsi que la distorsion des plans cristallins autour des dislocations. Il faut en outre
noter la @formation induitea la surface : une zonesbrienée, correspondarit I'émergence
de la micromacle, forme un talus en surface. Chaque dislocation, en appasdssantace,
crée une marche haute dg.g soit a/3=1.A. L’accumulation de ces marches sur des plans
{111} adjacents forme le talus. Sa hauteur @b proportionnelle au nombre de dislocations
dans la micromacle : chacune contribue pourdl.P’ne mesure geise de la hauteur de talus
permettrait donc de remonter au nombres de dislocations enfouies dans la micromacle.
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Ces talus doivent se trouvarl’intersection des plans de glissement {111} et de la
surface (001), selon les deux directions [110] et [1-10] de la surface . Il &igeprque ces
talus corresponderét 'émergence des micromacles et sont distincts déftardation de la
surface induite par les cham@astiques des dislocations. En eff@l, aplomb des @urs de
dislocations, la surface eséfdrmée 1°M2311241128] gy yne distance déotdre de grandeur de
I’épaisseur de la couche. Cépthcement du plan de surface négpehd que du type de
dislocation ( vecteur de Burgers, ligne de dislocation, profondeur), alors que le&adnsl d
aussi du plan de glissement des dislocations.

La microscopie en champ proche doit permettabserver ces talus. Les images ont
étéeréalisées par STM sous UHV dchantillon est trangfédans la chambre STM connéet
ala chambre @vaporation, sans gy dép& d une couche de protection. Ces observations
diff érentesétapes de la croissance dalliage ordong nous montrent (fig. 2.22) en effet les

[010]
Figure 2.22 :observations STM de la
surface dun alliage FePd pour s
différentesépaisseurs Q)
h de dépf{ (@) h=5 nm(b) h=20 nm(c) =
h=40 nm,(d):h=80 nm);
(e) profil obtenusur 'image (d) 2

0 100 200 300 400 500 600 700 800
I(nm)
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lignes de contraste attendues selon les deux directions <110>. En dessous de 5 nm, seules les
marches de croissance mono et bi-atomiques sésgmtes. Puig partir de 20 nm, des lignes

droites apparaissent ; léatochement qui leur est assdest de plus en plus important au fur
etamesure de la croissance. La hauteur de ces talosr@t jusqua dépasser en moyenne un
nanongtre dans les couches de 80 ni@paisseur. Il semble donc que dans un premier temps,

en dessous détpaisseur critique des dislocations partielles (dedte de 10 nm), il'ly ait

aucune micromacle. Au-delde cette épaisseur critique, une fois que les prenes
dislocations partielles sont apparues, les suivantes viennent glisser sur les plans adjacents ce
qui conduita 'épaississement des micromacles pendant la croissance.

Les observations STM appellent quelques remarques avant de pPasser analyse
guantitative :

e Les moteurs @zo-€ectriques du microscope geentent une @ive de la vitesse de
balayage (dans le sgate Omicron, la rampe dlimentation est liéaire, ce qui ne permet
donc pas la correction des nonéinités des moteurs g@o-éectriques): ceci se traduit par
une dformation du bas et du haut des images qui sont respectivememedikt
compringes. Cette éormation a pour effet de courber les lignes des micromacles qui
n'apparaissent plus toaffait selon les directions <110>.

e Les micromacles sont ba¥ek par le€mergences des bras de dislocation qui forment des
vis ala surface. Lanalyse locale montre que le nombre de dislocations constitutives d
méme micromacle varieéb@ement le long de celle-ci: la hauteur du talus agésoci
diminue a I'extrémité des micromacles. Ceci peuespliquer par laépulsion entre les
brasémergents des dislocations empilement de dislocations visast pas ponctuel mais
étalé sur plusieurs nanogtres. Ainsi, la longueura I'interface FePd/Pd de chaque
nouvelle dislocation do#étre légaement inérieurea celle des prcaentes dans uneéme
micromacle

e Le plus souvent, une micromacléaséte sur une micromacle perpendiculaire. Ceci
conduita la formation en surface de p&vrectangulairesé@imités par les micromacles.
Dans les coucheses épaisses (80 nm),ihtersection des micromacles est plufrente
et ce des croix. On neé&ombre aucune croix sutirhage dun échantillon épais de
20nm mais 24 surimagea 80 nm. Le nécanisme de blocageuhe dislocation sur une
dislocation perpendiculaifé est sensiblea I'épaisseur: en dessousude certaine
épaisseur, les dislocations orthogonales ne peuvent se croiser dans la coucha.déu del
cetteépaisseur, le croisement est possible et la ligne de dislocation peut se prolonger. Ici,
le mécanisme de blocage est plus complexe, caraijis non seulement dedohsser le
champ de contrainte des dislocations perpendiculaire, mais aussi de traverser le volume
mack.

e Le talus d aux micromacles ne se comporte pas comme une marche de croissance :
I’accumulation thdatomes en bord de marche lors de la croissance conduiitrber
celle-ci. Or les talus demeurent rectilignesest donc que'édmergence des micromacles
ne constitue pas un sitéadcumulation pour les adatomes. Il nag# pasa proprement
parler de marches, maisuthe zone ésorienée de la surface. On peutailleurs $en
convaincre en remarquant que certaines marches de croissance cemsergehce des
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Chapitre 2 : relaxation des contrainépitaxiales

micromacles, ce qui serait impossible pour deux marches de croissance entre elles.

e La distance moyenne entre micromacles estatdre de 4G 300 nm. La distribution de
celles-ci ne paifiapas g@riodique.

e On observe fiquemment des talusoupks’, de néme hauteur et Bme longueur, en
regard lun de lautre: la distance entre omergences de micromacles est alors proche de

J2h aih est lépaisseur de la couche (fig. 2.23). Leémes dislocations pourraieétre

dans ce caa l'origine des deux micromacles : la dissociation des dislocations de Shockley
selon 1/6[112}1/6[-1-12]+1/3[110] doit se produira I'interface et donner liea un
seconde micromaclé, formée par le glissement de dislocations de Shockley. Ceci laisse
une composante non glissigel’interface. Labondance de telles zones ee$ tvariable

d’'un é&hantillon a I'autre. A ce jour nous’en avons obseévaucune en MET,
contrairement aux observatiorélisées par Dynna sur Audd'. Certainséchantillons de

FePt montrent une grande deésié tels dfauts (figure 2.23 (c) ).

|=+/2-h

a
h 1/6[112 6[-1-12] (a)
X
FePd
Pd 1/3[110]
ha/2 =56nm

Figure 2.23:(a) scléma en section de la dissociatiohude dislocation de Shockle)
observation STM’'dne couche 'dlliage FePdépaisse de 40 nrft) observation AFMa I’ air
libre d'une couche de FePt ordo# épaisse de 40 nm. Les micromacles apgei
conduisent aux rectangles sombres obé&erv

3.3.4.Analyse dimages eévaluation de la relaxation

La précision avec laquelle sont messirpar STM les sauts dus aux micromacles
permet deffectuer une analyse guantitative deofa a déduire la densé de dislocations
partielles dans les micromacles et leur contribudide relaxation. Les analyse&mages ont
été réalistes au Cerem/Dem au CENG, sur un ordinateur Kontron Bild Anady# cwu
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traitement dmages. Le programme de reconnaissance des micromasiedabor par Jean
Edouard Mazille (Cerem/Dem). Les deux principatspes consistend sdectionner sur
I'image 1émergence des micromacles, p@ismesurer la valeur du saut en chaque point
sdectionre.

L’étape de reconnaissanceceassite de distinguer les marches de croissance des
micromacles. Les images STM analys font un micrortre de cat et comportent 512*512
pixels. Un pixel correspond doaaleux nanomre. A partir de’limage coée sur 256 niveau
de gris, on pro&de comme suit :

1. Un filtrage nmédian est effect@avec une taille de boite de 3 pixels/3 pixels. Ceci diminue
notablement le bruit.

2. Une proédure permet’dccentuer le contraste en niveau de gricerusant le flanc des
reliefs.

3. Un filtre directionnel est appliguselon une des deux directions <110> des micromacles.

Celaéquivaut aeffectuer une moyenne sur plusieurs pixels paeatienta une direction

[110]. On aténue ainsi le contraste dans cette direction et on le renforce dans la direction

perpendiculaire.

La norme du gradient est caléel

L’image est ensuite binagspar seuillage déilnage pécélente en gradient.

Le méme filtre directionnel gen (3) est applighi Une tokrance est introduite dedan a

ce que les objets compris entre®° 42 48 soient accegb. Ainsi, les micromacles qui

apparaissent cougbs du fait de la@ive des pézo-€lectriques ne sont pa&iminées.

Les objets de petite taille so#liminés.

On ne conserve que le squelette des ligdestionrees.

o 0k

© N

Figure 2.24 : deuxtapes de’lanalyse dmages STM (a) apres l'étape (3) ;(b) apres étape
(5).
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On parvient ainsia diminer totalement les marches de croissance (car il est rare
gu’'une marche reste paed sur un grande distanéda direction <110>) eh ne conserver
gue les micromacles selon une des deux directions. Dans un second temps, on effectue en
chaque pixel dectionré une mesure de la hauteur du talus Suordge originale. On calcule
pour cela deux imageséatables en niveau de gris'uhe attribuea chaque pixel la valeur
maximum renconée sur une boite 5/5 cesdr sur le pixel consi@ré L’autre lui attribue la
valeur minimum rencondge sur la boite. La diffence entre ces deux images donne une image
en hauteur de saut, similai@ane image en amplitude de gradient. En ne cérasitl que les
pixels appartenant aux lignes de micromacles, on obtient une image’listdgramme
correspond I’ histogramme des hauteurs de saut sur toiteadie (fig. 2.25). Cette analyse
doit étre effectie selon les deux directions <110>.

h=20nm h=40nm h=80nm

0.002

unit & de surface (nm -2)

01 2 3 45 6 7 80 2 4 6 8 10 0 4 8 12 16 20 24 28

longueur de talus/ unit € de hauteur/

nombre de dislocations par micromacle

Figure 2.25: histogrammes des hauteurs de talus dus aux micromacleséearaemombre
de dislocations constitutives. h egplaisseur de FePd.

Les histogrammes ainsi obtenus sur une image contiennent les informaésoéssd
la distribution de la population de micromacles en fonction de la hauteur de talus. On observe,
notamment sur histogramme concernant un alliageais de 40 nm, une distribution quasi
discrte des micromacles ddrhage. La hauteur de talus, diééspar a/3 (1.2 ), donne en
effet le nombre de dislocations par micromacle. Surage prisea 20 nm d&épaisseur, la
grande majoré& des micromacles comporte 3 dislocations. A 40 nhistbgramme est plus
étalé, entre 2 et 8 dislocations par micromacles, avec en néaoritu 6 dislocations par
micromacle. Outre le caraxe discret de’histogramme, on peut remarquéadymétrie de
celui-ci : I'histogramme chute brutalement epi7 dislocations. Il ne semble pas y avoir de
micromacles comportant plus de 8 dislocatiorthidtogramme assatia une couche de 80
nanongtres peésente trop de bruit pour queh puisse observer son cagaetdiscret. Il y a en
moyenne 12 dislocations par micromacle.
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Densitt de micromacles

La densié totale de micromacles a
été reporte sur la figure 2.26. On constate
gue celle-ciévolue assez peu lors dépfl,
entre 20 et 80 nm. Ceci prouve bienigua
peu de formations de micromacles nouvelles
en cours de croissance, mais @lutine
accumulation de dislocations sur les
micromacles dja présentes. Laugmentation
de la densé dans les couches de 80 nm
pourrait provenir, non pas de nouvelles
nuckéations, mais ‘din allongement des
micromacles. Comme il &éremarqgeé plus
haut, le blocage sur des micromacles
perpendiculaires est moins efficaaeforte
épaisseur ; il est donc possible que, une fois
I'obstacle  franchi, les  micromacles
sétendenta nouveau.

o
o
N
a

0.02 f

0.015

0.01f

0.005

Densité de micromacles (nm')

0 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
10 20 30 40 50 60 70 80 90

h(FePd) (nm)
Figure 2.26: densieé de micromacles
observésa la surface par STM, en fonction
de Iépaisseur h de FePd.

Anisotropie de la densitde micromacles:

Sur une Mme image, la dengitde
micromacles rest pasgale dans les deux
directions <110>. La diéfence entre les
deux valeurs peutétre importante. |l
pourrait $agir dune anisotropiex longue
échelle qui reféterait une anisotropie de la
relaxation sur tout’échantillon (due par
exemple a une Egé&e dsorientation du
MgO). Cette hypotése esta é&arter,
puisque les mesures de rayonsédlises
sur les raies (113) et (1-13) ont abouti au
méme parargtre de maille dans le plan. |l
n'y a donc pas 'dnisotropie a grande
échelle dans’échantillon. On peut donc
sougonner un manque de statistiquée
I origine de cette apparente anisotropie.

Figure 2.27 observation AFMa I'air libre de la
surface dun alliage FePd ordordn( h=50 nm)
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Afin de Vérifier cette seconde hypasbe, et donc 'é@méliorer la statistique de
comptage des micromacles, des images de grandes taildéoétlisées. Notre microscope
STM sous ultra vide ne permet cependant pasqlisition dimages beaucoup plus larges
gu’un microngtre. Il a doncété nécessaire deéaliser ces observations sur un microscape
force atomique llla de Digital Instrumerad’air libre. Malge la couche tencapsulation de
Palladium, les micromacles apparaissent toujours comme des lignesesasgion <110>
(fig. 2.27). La pécision sur la mesure des hauteurs de saut est plus faible que par STM et il
serait hasardeux en déduire une densitde dislocations. On se contente donc de relever la
densieé de micromacles dans les deux directionanisotropie esévalu@& en calculant le
rapport des dengd dans les deux directions, la plisvée éant prise au nuénateur. Cette

de micromacles

anisotropie de la densit é

| | | |
0 2000 4000 6000 8000

0.5

taille d'image (nm)
Figure 2.28: rapport des demsitde
micromacles mesées dans deux
directions <110> en fonction de la taille

valeur est moyerée sur plusieurs images deémme taille. On observe clairement une
décroissance de’dnisotropie avec la taille déirhage (fig. 2.28). Pour les grandes tailles
d’'image, les deux directions saduivalentes (anisotropie proche de un). Par ailleurs, sur un
méme échantillon, la direction qui gsente la plus forte dengitdle micromacles varie'whe
imagea I'autre, ce qui confirme giin’y a pas thnisotropiea grandeéchelle.

Une évaluation de’lerreur statistique étéréalisée et reposde sur la figure 2.28 : pour
cela on suppose une fluctuation du nombre de micromacles\N ece qui nous donne un
ordre de grandeur des barrégrdeur pour diffrentes tailles ‘dmage. Il appafé compte
tenue de ces @& larges barres 'érreurs, que '&nisotropie obseBe provient
vraisemblablement du manque de statistique.

L’ erreur qui en é&oule doit nous incitea prendre avec pcautions les valeurs de
relaxation que nous calculerons par la suite.
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Calcul de la relaxation due au micromacles

A partir des histogrammes des hauteurs de talus on peut, pour chaque direction,
extraire la densittotale de dislocations partielles dans les micromacles. Comme le vecteur de
Burgers b et la direction des lignes des dislocations sont connus, il est ainsi possible de
remontera la valeur de la relaxatiof*"?6M2712% gans une direction par les micromacles. Si,
pour une image dode de taille L, on note | la longueur totale de micromacles dans une
direction et N le nombre moyen de dislocations partielles par micromacles, la relaxation
sécrit alors T_pzara l.

Les valeurs ainsi obtenues sont d@wdans le tableau 2.1 anisotropie obsege sur
les images, concernant la deé@sie micromacles se retrouve dans la relaxation permise par
celles-ci. On constate que la valeur de la relaxation due aux micromaclesgaarian
relaxation totale attendue (1%), est lolétck régligeable: elle est presque totale dans une des

deux directions pour la coucBpaisse de 80 nm.

Malgré I'incertitude relativea la taille limitée des images anaBes, les donges obtenues
démontrent limportance des micromacles dans la relaxation totale de la couche. E@ effet,
I’échelle dun microng&tre, la relaxation par les micromacles est proche de 100% dans une
direction (cf. 80 nm). Ceci indique que localement’iy a quasiment pas de dislocations
autres que celles incluses dans les micromacles. Ces mesures corroborent donc les
observations MET qui montraient peu de dislocations hors des micromacles. On peut donc
conclure que les micromacles constitueassentiel du gcanisme de relaxation des alliages
ordonres.

La densié de micromaclegvoluant peu avecdpaisseur de la couche de FePd, la relaxation
est pilote essentiellement par le nombre de dislocations par micromacle. On peut donc
consicérer essentiellementélvolution du nombre N moyen de dislocations par micromacle
pour comprendre la formeg particulere de la relaxation mesg en RHEED

Epaisseur de FePd| Relaxation selon  Relaxation selon Relaxation moyenne selon
(nm) [110] [1-10] les deux directions(%)
(%) (%)
20 0 6 3
40 22 29 25
50 12 28 20
80 33 90 62

Tableau 2.1: relaxation due au micromacléspies les observations STM
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3.3.5.Modéle élastique de laépulsion entre curs de dislocations

La forme en coin des micromacles est dum étalement des dislocations le long de
celles-ci. Elle ésulte dun effet de épulsion entre curs de dislocations. La preeng
dislocation qui a nuék dans une micromacle descend de la surface pfdauterface, la
seconde’siréte un peu plus haut queénterface, du fait de lagpulsion dueala premére, etc.

Cette gpartition des caurs de dislocations partielles pourrait expliquer la taille des
micromacles : pour unépaisseur dorée, le hombre de dislocations pouvant se trouver dans
la micromacle est limét Cet effet pourrait par coéguent contbler le taux de relaxation de la
couche de FePd aveépaisseur.

Afin de érifier cette hypotbhse, nous avonsaalise une évaluation de la épulsion
entre dislocations partielles : un calctériergiedlastique (annexe 1) nous a perniiesdimer,
pour uneépaisseur donée h de FePd, le nombre,M de dislocations partielles pouvant se
trouver dans une micromacle en tenant compte de la relaxation globale dans la couche. Les
résultats de ce calcul sontésenés sur la figure 2.29. 'Bvolution de Nax nest pas
exactement liGaire : un inféchissement de la courbe montre’apx fortes épaisseurs,
I'accroissement relatif deJ\k est plus faible. Cependant, eébdt de croissance, on peut
faire ' approximation groseie d une progression deq\proportionnellea I’épaisseur h de la
couche de FePd. La comparaison avec les observations STM montre que le nombre moyen de
dislocations dans les micromacles, mésar STM, est proche de la valeur cafeuie N,ax

14 | I I I
12 - . :
" Figure 2.29: @) nombre maximum
IS5 o OF B - de dislocations dans une macle
gg sL ] d'aprés le calcul dastiqgue (A)
2 € nombre moyen N de dislocations
=2 O . , N
T 5 6F . dans les micromacles 'apres les
S E LL i observations STM. N est presque
g § proportionnela h. La droite traée a
c 2F . valeur de guide.
s ]
| | | |
0 20 40 60 80

h(FePd) (nm)

et conformea ce qui aété obseré en MET (cf. figure 2.20). Ceci sugg que la taille des
micromacles est effectivement éx par les pnomées de @ulsion entre curs.

Seule la valeur ex@imentale obtenue pour des coucheés épaisses (80 nm) se situe
au-dessus de la valeur cakilde N Cette incoBrence pourrait '€xpliquer par une
hypotlese injustifée dans notre calcul : les dislocations sont bdeqa I'interface FePd/Pd.

En fait, les dislocations les plus avant, péasgar les suivantesgmparent dans la couche de
Palladium, comme observen microscopieélectronique (fig. 2.30). La psence de
dislocations dans la couche tampon ne permet pas de faire relaxer le film mais diminue la
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pression due aux autres dislocations. Suivant nos observations, il est possible que plusieurs
dislocations pnérent dans la couche de Palladitfin Cet effet doit se manifester quand les
micromacles contiennent un nomidlevé de dislocations,’esta dire quand la couche est
épaisse. On explique ainsi que le nombre de dislocations dans une microgpadsedla

valeur calcute, dans le cas dne couchépaisse.

Figure 2.30:section transverse’dne
micromacle au niveau déihterface
FePdPd (axe de zone [1-1 0]) (h=50 nm).
La micromacle se prolonge dans la
couche tampon sur plus de 6 nm.

3.4. relaxation des alliages dsordonnés ou peu ordonres.

Les échantillons @posé a température ambiante montrent par STM une surface
|égéement rugueuse, orgaéésenilots épais de quelques Angéims. On hobserve aucune
des lignes caraétistiques de la gsence des micromacles (fig. 2.31). Dénme, la surface
d’'un alliage codposé &280°C ne montre aucune ligne selon <110>. Il semble que tous les
dépds réalisés a une temprature infrieure a 28C°C ne pésentent pas de micromacles. I
existe une transitioa partir de cette tengpature @ apparaissent les pregrgs micromacles
(fig. 2.31). Cette temgature de 28TC est proche de la te@jature @ I'ordre atteint la valeur
plafond de 0.8 (cf. chapitre 3 &férence [17]).
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Figure 2.31: observation STM de surfaces de FePd poudretities temgratures de croissance T
(h=40 nm) (a) T=25°C ;(b) T=220°C ;(c) T=280C C. L'image drivée est donée pour chacune.

Les images de microscopiélectronique en section confirmentalbsence de
micromacles dans les alliages partiellement ordeifiig. 2.32). On observe par contre ugstr
grand nombre de dislocatiolis<101>, Eparties dansépaisseur de la couche de FePd.
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Figure 2.32(a) section transverse'uhe
coucheélaboree & 200°C,

(b) filtrage de Bragg obtenu partir de la
tache (-1-1 1). Les plans supplentaires
apparaissent au niveau des cercles noirs,
(c) idema partir de (111)

FePd [001]

2 nm Pd
— L>[110]

o //%% \\\\\\\\\\\i\\\

Si seules ces dislocations relaxent la contragpitaxiale, la distance moyenne entre
dislocations doit varier entre 5 nm pour un alliagsoddon® et 13 nm pour un alliage
ordonré. Méme sil n’appar@ pas de @iodicité dans la distribution des dislocations sur la
figure 2.32, on peut estimer la distance moyenne entre dislocations sur de largesdzomes
ce qui est compatible avec la valeur attendue pour un allésgeddnre.

Ces dislocations ont probablement pour origine les dislocaéimesgentes provenant
de la couche tampon de Palladium. #gt en effet des émes dislocations de typé <101>.
Elles doivent donc relaxer legshccord de maille dans le FePd par KEcanisme dcrit en
déout de chapitre.

Conclusion : relaxation des alliages sur couche tampon

Le STM nous a permis de car&eder le nécanisme original quédn sougonnait dapes les
mesures RHEED : les alliages FePd et FePt oorelaxent par micromaclages, alors que
les alliages peu ou pas ord@anrelaxent par des dislocations parfaiteséesml Ceci explique
les différences de comportement entre les croissan88OT eta température ambiante.
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4. Conclusions globales sur la relaxation

Les nécanismes de relaxation du FePda@iht fortement selon que la croissance est faite
sur MgO ou sur Palladium :
e Sur MgO, on observe deggeaux éguliers de dislocations parfaités<110>. Le vecteur
de Burgers présente deux orientations, selon la témpure de dp&, donc selon le deide
mise en ordre :
» dans les alliages ordoém: b est paralle au plan du film: il sagit de dislocations
non glissiles.
= dans les alliagesédordonms b posede une composante perpendiculaire au plan
du film, il sagit de dislocations glissiles. On note de plus la formation de grains
présentant une relatioriépitaxie differente de’Epitaxie cube-sur-cube.

e Sur Palladium, le type de dislocations ddfe aussi selon la mise en ordre :
= dans les alliages ordoés: apparaissent des dislocations partielles 1/6 <112> qui
forme des micromacles.
» dans les alliagesédordonms : la relaxation est asser par des dislocations
parfaites’2 <110>, @ b pos&de une composante perpendiculaire au plan du film.

Ces difrences proviennent du mouillage delllage FePd, meilleur sur Palladium que
sur MgO : ceci conduit une croissance efiots sur MgO, et permetihtroduction de
dislocations non glissiles par les bordHads, avant que le film de FePd soit continu. Par
ailleurs, la valeur duéaccord de maille est nettement pHle/ée sur MgO, ce qui explique
gue les dislocations soient proches et forment donésgau égulier.

Dans le cas de croissances sur Palladiempilement de dislocations partielles dans les
micromacles condua une &pendanceéanormalé de la relaxation en fonction dépaisseur
de la couche. Cetteépendance liGaire est expligée par la épulsion entre curs de
dislocations partielles au sein des micromacles.

On peut par ailleurs imterroger quant aux défences de relaxation en fonction du aegr
d’ordre, notamment pour les croissances sur couche tamappatition des micromacles se
produita partir dune temgrature de 280C, proche de la tenémture al I'alliage sordonne
massivement. Pour des te@mtures de croissances srpure 300C, ces micromacles
assurent’essentiel de la relaxation. En dessous d€é@26e sont les dislocations parfaites
issues de la couche tampon qui font relaxer la couck&plication de ces modifications sera
donné au Chapitre 4 en prenant en compte la mise en ordre chimidadlidgd.

Remargue concernant les alliages FePt

Des observations en AFM sur des alliages FePt osdomBposé sur couche tampon de
Platine, montrent elles aussi des talus meggn surface, le long des directions <110>. On
peut donc en conclure que ledzanisme de relaxation par micromaclage dans les couches
minces de FePt est semblableelui qui apparadans FePd.
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5. Cons équences sur les propri  étés magn étiques

Les images de microscopéehaute ésolution (fig. 2.33) laissent deviner un contraste
de mise en ordra l'intérieur méme des micromacles. Cedétiit attendu pour la partie de la
couche d'alliagedlaborée avant ‘lapparition des micromacles: les dislocations viennent
cisailler un alliage qui estjaordonré. L’ordre est alors dans la micromacle le éymue du
variant selon [001] qui establi dans le reste du cristal. Il semble de plus que I'on observe ce
contraste réme dans la partie haute des micromacles (fig. 2.33). Dans I'legpodin I'ordre
L1, serait bienétabli dans les micromacles, ces
dé€fauts pésenteraient une anisotropie métue
inclinée par rapport au reste de l'alliage. Il est donc
intéressant d'observetinfluence des micromacles sur
le comportement magtique des couches de FePd et
de FePt. Des mesures de Microscogie Force
Magrétique ontétéréalisées par Jean-Philippe Attane
(DRFMC/SP2M) sur des alliages ord@srde FePt"
pos®dant une aimantation perpendiculaire au plan de
la couche. Lun, cgposésur MgO, relaxe par urseau
de dislocations parfaites, autre, @posé sur une
couche tampon de Platine, relaxe via les micromacles. —
Dans ce dernier cas, on observe par MFM que les
parois de domaines madigues prennent la forme de
segments aligls selon les directions <110> [001]
(fig. 2.34b), alors que’dlliage &posésur MgO ne
présente pas une telle configuration (fig. 2.34a). Les
micromacles constituent donc des sites pxds
d’ancrage des parois matjgques. Des calculs sont
actuellementéalisés par Jean-Philippe Attérau sein [110]
du laboratoire pourderminer s'il s'agit d'un effet de
magrétostriction (assoé au champ de contrainte
dues aux dislocations), ou si l'effet obsepeut étre
relié aux proprétés du volume réme de la
micromacle (o la direction d'empilement des plans
atomiques purs, et donc de l'anisotropie nétiqae,
difféere du reste du cristal).

micromacle

—

Contraste de mise

en ordre?

AN

) - . Figure 2.33: section transverse’ude
La congquence sur les proés magetiques cromacle en MET sur un alliage FePd
n'est pas éligeable. Elle est illusée de fgon (h=40 nm) &posé a 35(.

spectaculaire par les images obtenues par microscopie

a force magetique adeséapes interrédiaires d'un

processus de retournement d'aimantation: les parois

magrétiqgues s'ancrent fortement sur les micromacles.

Dans nos couches minces de FePt, le retournement d'aimantation esé gamites
mécanismes de propagation de paraipartir de raregvenements de nuéhtion. Aussi, d'un
point de vue macroscopique, leégeage des parois sur les micromacles est @&saari fort
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accroissement du champ coercitif, qui traduit la diff&gji'ont les parois magtiquesa se
propager dans la couche cis@llpar les micromacles. D'un point de vue fondamental, il est
intéressant de noter que les micromacles fournissent I'exemple assez raréfalitirbidn
connu, isaé, al'origine de la coercivit magrétique

Figure 2.34 : Images obtenues par microscopie de force é@igge sur des couches minces
(h=40 nm) d'alliage ordoné FePt, dans état rémanent correspondaré un retournement
partiel de l'aimantatiora partir de la saturation en champ perpendiculaifa) FePt/MgO :

la configuration magéique est isotrope(b ) FePt/Pt : cette image &té réalisée dans un
mode particulier, en un seul passage, avec un point de consigne correspandgambode
"tapping" tres doux. De ce fait, la distance pointe-surface est fortementéaffagtniveau des
parois magstiques par l'interaction du moment de la pointe avec le champ de fuite de
I'échantillon. Ainsi, les parois magtiques apparaissent, en blanc, en surimpression sur la
topographie qui correspond l'émergence des micromacles.

Le FePd ne @sente pas un @jeage des parois aussi magunais il semble cependant que
I’on observe encore une anisotropie des parois selon les directions<110>.
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6. Annexe 1 : calcul des forces de r épulsion entre ¢ ceurs
de dislocations.

On suppose que les dislocations de vecteurs de Burgers a/6[112] sont des lignes
infinies, parakles a la surface. On dglige donc les partie®mergentes des bras de
dislocations. Il est ainsi possibléeffectuer un calcub deux dimensions en utilisant les
expressions dores par Hedtf! et Dynn&Y concernant des dislocations padiats & une
surface libre. Elles nous donnent en effet le champ de contrainte éassatiaque
dislocatioff® ainsi que 'Bnergie dinteractio®® avec la surface. Elles prennent comme
hypotrése unedasticité isotrope dans la couche.

Les notations suivantes sont ad#st pour le calcul, avec des constardestiques
priseségales dans la couchéatliage et dans la couche tampon.
u est le module de cisaillement du miliéastique,v est le coefficient de Poisson (ici0.3),
h est la profondeur de la dislocation par rapgod surface, b est la norme du vecteur de

Burgers,3 est langle entre le vecteur de Burgers et la ligne de dislocatioﬁz(% car il

s’agit de dislocations coing),est langle entre la normakela surface et la normale au plan de
glissement des dislocations=64°), | est le vecteur directeur de la ligne de dislocatioiiée

du calcul suivant est’dstimer le dle de la épulsion entre caurs sur leur position dans la
micromacle. On consétle des dislocations qui se trouvegfjadans la couche : la ndaltion

en surface rest pas prise en compte, i.e.’agit d un calcul &quilibre.

Trois termes interviennent dans le calcul 'dedrgie de’lempilement de dislocations
dans une micromacle.’dnergie propre des dislocations et épulsion entre caurs tendeng
les repousser hors de la couche, tandis Gotedaction avec le film contraint teralfaire
descendre les dislocations jusgliinterface FePd/Pd.

'y

[001]

[110]

Figure 2.35 : schma de la disposition des dislocations partielles dans une
micromacle. Les dislocations indies de 1a N glissent sur des plans {111}
adjacents.
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= Energie propre de chaque dislocation E:

Les contraintes induites par une dislocation i dans le volume de la couche orit @&n co

énergie qui @pend de sa profondeur Bous la surface :

b2 (1—\/.0052 B)
dn(l—v)

Il s’agit dune force qui tend repousser la dislocation hors de la couche. On petisager

comme une force attractive de la part de la dislocation image sians le vide, en miroir de

la dislocation éelle.
L’énergie totale des N dislocations est la somme dérgies propres :

total i
Eself (N1:N2:-n) =X Egey ()

- 1
Elself = Ln(h: /b)=ub?——=Ln(2h; /b
self =u (2h; /b) = andv) (2h; /b)

On ne prend pas en compte dans ce calénklgie de car des dislocations. Ce terme
apparétrait comme une constante par rappold position des dislocations €timterviendrait
donc pas dans la minimisation dénlergie par rapport aux.h

e Energie dinteraction entre les dislocationsE gisgis:

Nous avons ‘@bordevaluéau moyen des formules de Head les contrairtgd M duesa une
dislocation (1) sitée a une profondeur h Ensuite, nous appliquons la loi de Peach @tlét,

projete sur le plan de glissement (111). Ceci pernétaiuer la forceFlﬁzexercée par la

dislocation (1) sur une dislocation (2) g#a une profondeur £ glissant sur un plan (111)
paralele mais @calke d un nombre my de plans (mest tel qtl se trouve (m-1) plans (111)
entre les plans de glissementde ietde )

_~ M K I
Fls2=0)y ~(hy.mp)b™n

En in€grant 'Elez (hy,hp,myo). dU par rapporti u, le long du plan (111)epuis la surface
jusqua hp, on obtientE(h1 m12)(h2 J’énergie dinteraction entre les deux dislocations.

L'énergie totale de épulsion entre les N dislocations

On prend m)= j-i, c'esta dire que 'lon fait Ihypotreses que les nouvelles dislocations
apparaissent toujours duéme ®té de la micromacle. Par calpient, les caurs de
dislocation sont suppés répartis comme sur la figure 2.35.
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= Energie dinteraction entre le film contraint et les dislocations Eigiim:

Les dislocations partielles sont apparues car elles abaissengle de la couch€ealliage
contrainte par le substrat. Cefteergie dinteraction Eiysmim dépend de la contraint&giduelle
dans le film. Un calcul exact de cette contrainte prendrait en conaffet Ide toutes les
dislocations pésentes dans la couche. Or on ne ctinpas la disposition de toutes les
dislocations, puisque les micromacles nésentent pas deépodicité apparente. On se
contente donc’dne approximation qui ne coneid quune relaxation moyenne de la couche,
résultant de toutes les dislocations qui y soBs@ntes. On suppose une relaxation hameg
latéralement dans le film, uniquement fonction de la hauteur c@msidlans la couche. La
dé&ormation ésiduellea une profondeur z, (f(h,z)) varie de f(h,h) (=18&djinterface avec la
couche tampora la valeur f(h,0)a la surface. Cette valeur de léfafmationa la surface du
film (f(h,0)) est connue gce aux mesures RHEED du paetre de maille: on conifiladonc
sonévolution en fonction deépaisseur h de la couche de FePd.

Si I'on suppose que la relaxation ess tmajoritairement due aux micromacles, et que
les dislocations partielles y sonéparties dans la hauteur de la couche, on peut faire
I hypothese que la éflormation gsiduelle f(h, z=h) au niveau tune dislocation i negbend
gue de son rang (i partir de linterface, dans la micromacle, déplaisseur h de FePd, et du
nombre moyen N de dislocations dans les micromacles . Ainsi, on suppo&fertaation
répartie dans'€paisseur selon :

fy (O —fy (hh).

fN(h,hi): N |+fN(h,h)
L’énergie dinteraction dune dislocation avec le film est daenpar:
i 2ud+v) .
v =——— f (h,h.)-h;i -bsin cosp
@-v) NPT

et l'énergie dinteraction avec le film des N dislocations éés en k,_,hy vaut, pour un film
e total i
d'épaisseur hE ggf) fim (N, hy ..y 1) = IZ Eisi/ fim (hj )

Au total, lénergie des N dislocations formant la micromacle
1 Anpite [ total __ total total total
seécritt E7 (hy, hy,...hy . D) = Egigp) fim + Edist) fim * Eself

Dans les calculs, on posg=h, cest a dire que la prengre dislocation est bloge a

I"interface Pd/FePd.

Puis lon minimise ¥nergie E®® par rapporta toutes les positions; Hi>1), pour une
épaisseur h et un nombre de dislocations par micromacleédddm obtient ainsi les
diff érentes positionséquilibre h.(fig. 2.36).

Le nombre de dislocations par micromacle N est progressivement accrua josqu
que la position ‘@quilibre de la dermre dislocation se trouve en surface=X8), ce qui
signifie que la épulsion due aux autres dislocations énfperait la gnération de cette
dislocation. Le nombre maximum de dislocations possibles dans la micromagle) st
alors N-1. On peut remarquer que la distribution dmsre de dislocation’est pas du tout
réguliére : ceux-ci sont &s rapprocks au niveau déihterface puis de plus en plé®ignés
en se rapprochant de la surface. Il existe par ailleurs un zone proche de la spdaceud

61



Chapitre 2 : relaxation des contrainépgaxiales

de dislocations : cette instabdlisexplique par’leffet d attraction de la surface.

profondeur de la dislocation h{nm)

50

Wl—o—o—p <« interface Pd/FePd

30 -

20 a

o

<« surface libre

e F s Far RSN SRR . |
0 1 2 3 4 5 6 7 8

N
o

indice i de la dislocation

Figure 2.36: eépartition & I'équilibre des caurs de dislocations dans une micromacle. Ce cas
corresponda une épaisseur de épd h de 40 nm, une contraintessiduelle de 0.005
(cf. figure 2.19). Il y a 7 dislocations dans la micromacle. La &ui¢i ne trouverait pas de
position déquilibre.

Le calcul Ealisé ici appelle deux remarques :
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Le calcul de la stabiitde chaque dislocation donne une conditiéoessaire mais pas
suffisantea la présence de N dislocations dans une micromacle: nous avorsdaissté

les probémes de nuéation enévaluant la stabilé de dislocations &a présentes dans la
couche. Par ailleurs il faudrait comparénkrgie totale du sy&ne dans le cas de
diff érentes configurations stabla#, N-1, N-2..dislocations. Si'énergie totale pour N-1
dislocations est igfieurea cellea N dislocations, on devrait voir N-1 dislocations dans la
micromacle. Pour effectuer ce calcul, il faudrait prendre en cor@ptergie de caur des
dislocations.

Sachant que la courbe de relaxation masen RHEED est l@aire et que la densitde
micromaclesévolue peu, on pouvait affirmer avant ce calcul que N serait a pEu pr
proportionnela I'épaisseur h de la couche. Le calcahlisé ici explique seulement
I origine physique de la loiévolution de N.

Il faut insister sur le fait quedn utilise la valeur ex@imentale de la relaxation dans
ces calculs, mais pas la valeur éxmentale de la dengitde micromacles. La taille
moyenne N des micromaclegtait donc pas fige a priori dans le calcul.
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Chapitre 3

mise en ordre lors de codepots
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Chapitre 3
mise en ordre lors de codpas

On cherche ica approfondir notre comphension des Btanismes de mise en ordre
en fonction de la tengpature de croissance. llagit dans un premier temps décdre la
morphologie des couches ordéea : lordre appaifdil de facon homogne dans la couche,
ou existe-til des germes ordoga dans une matriceésbrdon®e. Si ces germes existent, quel
est leur degrd ordre, leur morphologie ?'Ma-til qu’un seul variant de la phaseg?LSont-
ils cohérents avec le reste du cristal ? Quels sont HEfauts éventuels dans la structure
ordonrée ? Quelle est la §endance en terggature de la mise en ordre ? Poggandrea ces
différentes questions nous avons recauta microscopiedlectronique et la diffraction de
rayons X afin de cara@tiser lordre a longue distance dansalliage. La spectroscopie
Mdossbauer permet quaatklle détudier fenvironnement local des atomes de Fer alidge
et donc de sonderdrdrea courte distance.

Dans un second temps, nous tentorexpliquer la mise en ordre et sépdndance en
température :

e quel est le dle joué par la contraintépitaxiale ? Si celle-ci est I'origine de la mise en
ordre lors de la croissance, le dede mise en ordre devrait varier daigpisseur de la
couche.

e quel est’leffet de la surface lors de la croissance ? Ceci noéseaan dudier plus en
déail les pkenomée de surface, au moyen de la spectroscopie Auger et du STM.

On pksentera ici essentiellement deSsultats concernant dlliage FePd. En outre,
guelques mesures omrté effectiées sur des couches minces de FePt. Par ailleurs, on
distinguera les alliageségosé sur couche tampon et ceu&pdsé directement sur MgO.
Nous proéderonsa une description de la mise en ordre en suivant le&eliffes techniques
de caradkisation utiliges : microscopi@ectronique, diffraction de rayons X, spectroscopie
Mossbauer et imagerie EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy).
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1. description de 'ordre dans les couches de FePd

1.1. microscopieéectronique

Des images de hautésplution ontétéréalisées sur des sections transversgéstuantillon
selon les axes de zone [110] et [100brdre LY apparé du fait de la diference de contraste
entre les plans riches en Fer et riches en Palladium. Des simulatioregel sur FePd
ordonré>Y ont monté que le contraste de mise en ordépehdait fortement de la focalisation
et de 1épaisseur de la couche mince : pour une focalisationédore contraste peuére
absent tline zone bien delle soit ordonge. On ne peut donc pas tirer de conclusions des
zones de’lmage apparemmentésbrdon®es, a moins de éaliser des &ies focales. Nous
réalisons par ailleurs sur defgions plus larges des images en champs sombres sur les taches
de surstructure caraxistiques de’brdre afin dimager les zones ordoées.

échantillons éalisés sur Palladium

Sur leséchantillons éalisés a 300°C, on riobserve en hauteésolution que le variant
L1, selon z,a toute profondeur dans la couche. La taillérke des domaines orda@nest
supgrieurea 20 nm. On observe quelques pardasntiphase (fig. 3.1) verticales quigsentent
une largeur de ua deux nanorédres. Elles sont floues, car leur directidest probablement
pas paradle al'’axe de zone. Des images en champs sombres (fig. 3.2) obéepass des
taches (001) correspondant au variant selarel [001] suggent des domaines ordcds
larges de 20 nm en moyenne. llg€g@ntent un aspect colonnaire, et traversent une grande
partie de la couche. Les paroisadtiphase obseées en hauteésolution correspondent
vraisemblablement aux lignes sombrefpasant deux domaines: il'’agit de zones
désordonies entre deux volumes ordasn
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micromacle
antiphase ¥

Antiphase

Alternance de plans (001)
riches Fe / riches Pd

M

Figure 3.1 section transverse ‘dine couche de FePd
déposea 300T. (axe de zone [1-10]). lordre L1, selon
[001] se traduit par une alternance du contraste entre plans
(001) successifs.

_’

_>

>
gt

S| 1120]

ot [110]
lignes verticales
zonesdésordonmes

Figure3.2: section d’'un échantillon réalisé a 300°C, épais de 40 nm ( axe de zone [1-1 0]) .
Champ sombre obtenu a partir de la tache (001). Les domaines ordonnés apparaissent en

clair. Des lignes verticales ont été tracées au niveau des zones désordonnées attribuées aux
possibles parois d’antiphase.
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Sur leséchantillons éalisés a 19C°C, on observe, en hautésolution, une mise en
ordre LY selon le seul variant z(fig. 3.3a). Par contre, la taille des domaines ésdesirplus
faible, de lordre de 2.5 3 nm laéralement, et de & 7 nm verticalement. Les antiphases qui
bordent les domaines apparaissent toujours verticales et floues. Il est difficile de leur attribuer
uneépaisseur. Les observations sont similaires sur des sections selon [100] et selon [110]. Un
champ sombre sur la tache (001) (fig. 3.3b) confirmedsgnmce de germes ord@sde 2.5
3 nm par 5 nm de haut, avec une forme colonnaire :

Figure 3.3: section transverséuth échantillon réalisé a 190C (axe de zone [1-10])a)
observation en hauteésolution : la taille laérale des domaines ordoés est faible (de
I’ordre de 3 nm). Les limites de domaines et les paraistiphase visibles sont réps par
une ligne blanche(b) Champ sombre obtenu sur la tache [001]; les domaines okgonn
apparaissent en clair.

Une observation en vue plan&unl échantillon similaire montre de petits domaines
ordonrés larges de quelques nangres, gpartis de fgon homogne dans la couche. Le
diagramme de diffraction ne montre pas de taches en (100) et (010) ce qui prduve gu
pas de domaines orda@nselon les axes x et y. Les taches de surstructure {110}¢esilis
pour Ealiser les champs sombres sont des anneaux (fig. 3.4). Cette forme en aréjaaié d
obsenéé'¥ sur des taches de surstructutalltages ordonés AuCu et AuNi. Lexplication
apporée par M. Dynna éside dans la gsence tun réseau dantiphases de taille
caracéristique bien dfinie. Cette taille caraétistique entre parois’dntiphases se traduit
dans lespaceéciproque par urclatement de la tache en un anneau dont ledifiiarast rek
ala distance entre antiphases. Ici, compte tenu dipé#atition des domaines en petites zones
convexes, la distance entre antiphases corresptandistance entre domaines ordésnOn
en dduit que la épartition des domaines ordadnpesente une @iode carackristiqued
entre domaines. Ici, on peut estimer cettdope entre 2.5 nm et 3 nm. Les anneaux ne
présentent pas de renforcement ma&@lans une direction particate : la épartition des
domaines est apparemment isotrope sur toute laéotaiece.
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Ces taches de surstructure en forfandeau ontéja étéobsenées par F.F. XY sur
des couches de FePd partiellement ordesnContrairemerd nos observations, il mettait en
évidence une anisotropie dans la forme thnreau : celui-cétait plus intense dans les
directions <100> ce qui lui cog&fit une forme en croix, pour degpiis effectés a 250°C.
Cette anisotropie des paroisadtiphaseitait expliquée par une orientation priéjiée sur les
plans {100} : ces parois dntiphase sont conservatives aspntent donc un ébénergtique

Taches de surstructure en forme
d’anneau

15

=
S)

intensité (u.a)

Figure 3.4: (a) diagramme de diffraction en vue
plane sur unéchantillon réalisé a 190°C ; (b) tache
[110] en anneau efc), profil d’intensie intégré a
travers lanneau (d) champ sombre obtera partir

de la tache [110]. Les antiphases apparaissent
comme des lignes sombres entre les domaines
ordonrés.

plus faible. F.F. Xu observait par ailleurs une tache ponctuelle au centi@ndedu. Cette
tache correspondradtdes fautes dansalternance giodique des antiphases. Ces antiphases
manquantes conduiraieatla formation de certains domaines ordénplus grands que les
autres et dona I'apparition dune tache cerée sur la position {110}.

Nous ne retrouvons pas cette observation sur les mesures que nous avoree®ffectu
par MET.
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échantillons éalisés sur MgO :

Un échantillon élabore a 350°C présente, comme lesé@dds ralisés sur couche
tampon, de larges domaines ordédu variant selon z. lls occupent touépaisseur de la
couche. Leur taille létale est sugrieurea 15 nm.

Un échantillonélaboré a15¢C montre des zones g.brdonrées selon z. On peut de
plus observer (fig. 3.5) en axe de zone [010] quelques domainessrichs® qui presentent
un contraste de mise en ordre selon le variant [100]. lls paraissérshavec le reste de la
matrice.

La présence de grains ordo@sselon x et y est configa par 1observation en vue
plane dun échantillon similaire éalise a150FC. On observe sur le diagramme de diffraction,
non seulement les taches <110> correspora@ntise en ordre selon z, mais aussi, avec une
intensi€ nettement plus faible, les taches (100) et (010), correspondant aux deux variants
selon x et y. Apparaissent de plus les taches correspondant aux graiés déerils au
chapitre 2. Les taches de surstructure gsgmtent pas une forméasneaux. Il faut souligner
gu’un ehantillon similaire, éalisé en méme temps que celui sur MgO, mais sur Palladium
présente des taches <110> en anneau.

.,,
5

»
343
%“

1

it

i

Figure 3.5: section transverse dn échantillonélaboré
a 350°C.(axe de zone [010]).
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i 32
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it _ [110] 7 e [010]

.

[100]

Figure 3.6 section transverse 'dn
échantillon dpos a150°C (axe de
zone [010] et diagramme de diffraction
obtenu en vue plane.

Conclusion sur la microscopéectronique:

La mise en ordre selon z se produit dans des domaines ésganiérents dans une
matrice qui resteé@ordonme, pour des &pds réalises entre 300C et 350C. Ces domaines
présentent une forme verticale colonnaire. IIs ne traversent pas 'tpaesseur du film dans
les alliages peu ordoés Quand la ten#pature de dp& augmente, la taille des germes
évolue jusqa occuper une majoétdu volume dans les alliagegpbsé a 35¢°C. Les zones
qui demeurent éordonrges sont probablement les paroiardiphasé***! : elles posadent
uneépaisseur non nulle et correspondent danm volume non éligeable du cristal qui ne
peut se mettre en ordre selon la phasg Cktte structure biphés a @&ja étéobsenée dans
des alliages CoPt paré&obnique Parasote : des germes or@snapparaissent au sein de
I alliage et sont entoés par une phase totalemegsdrdonrée qui mouille les antiphases.

Par ailleurs on 'mbserve que le variant selon z, sauf dans le cagpé@sdsur MgOa
tempeérature infrieurea 300°C, au de tés petits volumes ordogs selon x et y apparaissent.
La répartition des germes ordoemest griodique lorsque ceux-ci sont de petite taille. Cette
péiodicité donne lieua I'apparition de taches de surstructure en anneaux, 'qoe |
caracérisera plus endail au moyen de la diffraction X.

1.1. diffraction de rayons X
Les rayons X nous permettent de quantifier les tendances ébsguar microscopie

électronique. lls nous renseignent sur le dedjordre a longue distance, sur la taille des
domaines ordorgs et leur coérence dans le cristal.
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Echantillons éalisés sur Palladium

Les spectres obtenus en balay8eg2d montrent
I’évolution des raies de surstructures (001) et (003)
fonction de la temg@rature de dpd. La raie (003) est]
faible et parfois impossiblé observer (fig. 3.6). Pa
contre, la raie (001) appdraclairement. Le pica 65°
provient de la couche a@ccrochage de Chrome ; ibgit
de la raie (002).

Le parangétre de maille doné par les raies
fondamentales correspond,la précision des mesures$
pres, au paragtre obtenu sur les raies de surstructure:
On riobserve thilleurs pas de dloublement ou
d’épaulement dans les pics fondamentaux : le petramn
de maille perpendiculairemeatla surface est le @me
pour toute la couchée aliage.

principe des balayage®26
selon [001]

10’

10°

1000

intensit € (u.a.)

(002) (003)

S=0.15

10

0.1
20 40 60 80 100 120

2 theta

Figure 3.7: spectres ef+26 sur deuxéchantillons éalisés sur couche tampon de Palladiém
190C (S=0.15) et 28T (S=0.7). Léchantillon est dsaxé de 0.2 par rapporta |'axe
perpendiculaire au MgO de ¢an aatténuer [intensigé des pics relatifs au MgO.
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Calcul du parametre d’ordre a longue distance S :

La procéddure dévaluation de S est identiqua celle dcrite par \éronique
Géhann&Y: I'intensié totale des diffrentes raies est mesar par inégrations lors de
balayages em (w est langle dincidence sur'échantillon). Les fentes sont ouvertes devant le
déecteur afin de 'dntégrer la totalié de la raie, sans toutefois ertpr sur la raie issue de la
couche tampon.’intensié des raies’écrit, en fonction des facteurs de diffusion atomique:

| tond = LP((O; (fre €™ + fpg €M)+ (Ape- € +Apy-€™)?) pour les raies
fondamentales et

LP(6) ) ) i}
Isurst 482 Sln(e) ((f de ‘€ M)2+(AFe'e v _APd '€ M)Z)pour les

raies de surstructure.

sm(e))

OuM=b-( b est le facteur de Debye-Wallegs,ffpg AreApgSont les partieselles

et imaginaires des facteurs de diffusion atomiques pour le Fer et pour le Palladium. LP est le
facteur de Lorentz-Polarisation

1

Nous avonsévaluéle parangtre dordre a
longue distance S en fonction de T, la os ==
température lors du ép& de lalliage =
(fig.3.8) : un ajustement sur les valeurs ©6
d’intensié mesuées nous donne les valeur$
recherclées de S et de b. On constate que S°*
s’'accrdt  rapidement au-dal dune

température de dpd de 280C environ. Le  °? n "
parangtre dordre plafonne alora la valeur .
de 08 0 100 200 300 400

Température de croissance ( °C)

Figure 3.7: paramtre dordre a longue
distance S, mesarpar diffraction de rayons
X. (croissance sur Pd(001)/MgO(001)).
L'épaisseur thlliage est de 40 nm sauf pour
la couche donnant S=0.75 (h=5 nm)

taille des domaines ordoés

Nous cherchona é/aluer de fgon plus sysimatique la taille larale des domaines
ordonrés en fonction de la terépature de croissance. Pour cela, des balayages éqamsur
les différentes raies nous renseignara fois sur la mogdaité et sur la taille de ces domaines.
On utilise pour cela la mesure des largeunsi-hauteur des raies, qui difé fortement selon
la temprature de croissance (fig. 3.10)
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On peut supposer que la forme des raies est due principalaneemonvolution de deux
effets, suppas indgpendants:

e la mosdque qui correspond une Egée desorientation des diéfents grains du cristal
par rapport la normalea la surface du film. Cet effet doit aboudiun élargissement
Ammoes CONStant sur toutes les raies coasids

e un effet de tailleAmie d0 ala largeur ladrale des domaines ordodl,: la longueur
de colérence mesue sur les raies de surstructure est plus faible que celle @aesur
les raies fondamentalesAwxe est évalué par la formule de Scherrer

g Figure 3.10: balayagev sur la raie [001]
2 pour deuxéchantillonsépais de 40 nm,
£ déposé sur Pd. Lun est galisé a 190°C
(S=0.15), lautrea 280 T (S=0.7).
01 | | | )
8 10 12 14 16
théta
A N , .
AOtaille _m ouA est la longueur’dnde utilige.

Si I'on consi@re® que la forme finale des raies est la convolution de deux courbes
Gaussiennes duesla mosicité et a I'effet de taille, la largeua mi-hauteurAw sécrit :
AO)Z:A(OZtaiIIe"'A(DZmos
On considre que leffet de taille ladrale est Bgligeable concernant les raies fondamentales,
donNnCA®=A®mos

Quant aux raies de surstructurgs? = (— )2 + Awlmos
2-Ly -sin(®)

Soit : (Aw-sin())? = (%)2 + (A®mos- SIN())>

Ly
On reporte donc pour les difentes raies (siff.Aw)? en fonction de sk{0) et 'on trace une
droite pour les raies fondamentales, et une pour les surstructurésrddaée a |’ origine de
la droite des surstructure on obtient, Let des pentes des droites, on extrait
Aomedfondamentales) efwmodSurstructures).

La mosicité n'est a priori pas la éme pour les taches fondamentales et de surstructure : les
domaines ordorés peuvenétre plus ou moins@orienés que le reste de la matrice. En toute
rigueur il est donc écessaire ‘@stimer la mogaité pour les deux types de taches. On constate
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d’ailleurs (fig. 3.11) sur certaines mesurésh@ntillons peu ordors), une mosaité plus
élevée sur les raies de surstructure, ce qui se traduit dans éededa figure 3.11 par des
droites de pente didfente. Cependant, lorsque la raie (003) est trop faible gimumesuge

(alliages tés peu ordongs), et que 'bn ne peut donc tracer la droite correspondant aux

surstructures, on po2en,.{fondamentales)&xmm.{surstructures).

0.0025

0.0012

0.0012

‘ ‘ ‘ 1 1 1 I
4 ”
(003)’ $=0.3 S=0.7
0.002]- 0.001 |- y s o001k
N : /,
—~—
3 0.0008 1= ,/' ] 0.0008 |-
< o] surstructures R s/
~ /v
523 0.0006 |- V4 B 0.0006 L
% 0.001f //. a ‘/,
~ (001) _~" (004) 0.0004 = : 0.0004
0.000sk f(pd»amentales ] 5
-V g 0.0002 |- 7 1 0.0002
/”(«)OZ) & el
ol I . ) ) o ! ! | | | N - ‘ | ‘ ‘
0 0.2 0.4 0.6 0.8 0O 01 02 03 04 05 06 07 0 01 02 03 04 05 06 07
(sin(®))>

Figure 3.11 : largeursa mi-hauteurA@ des raies de diffractions en balayageen fonction
de sinf). Les trois diagrammes correspondeéntrois échantillons de paraegire dordre S
différent. 1l sagit de @&pds réalisés sur couche tampospais de 40 nm. Il'ly a pas lieu ici
de supposeAmmodfondamentales ) wmm.{surstructures).

Les tailles de domaines obtenues sont desrfigure 3.12a concernant legpdt
réalisés sur couche tampon de Palladium. La tailecerdt brutalement lorsque Tédasse
280°C. L'évolution de la mogaité avec la tem@rature de dp& T est donge figure 3.12b. La
qgualitt du cristal saméliore avec la temgrature de croissance, ce qui se traduit par une
diminution de la modaité.

35 ‘ @1 .
~ A
E sl U > "
;)’ | | 8 09} | ]
o 25k ] S
= (@) o (b)
g 20 Enm _ :5_ osf
(@]

B | ©

g 15 8 0.7} | ]
Q 10 . £
©
o . o s os] -
T B . )

150 200 250 300 350 400 — 77150 200 250 300 350 400 450

temp érature de croissance ( °C)

température de croissance (C)

Figure 3.12:(a) taille latérale des domaines ordoés mesuge en diffraction X(H) par la
formule de Scherre(®) par mesure du diaétre des anneauxb) largeur moséjue dduite
des largeurs de raies fondamentales sur les balayages
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Taches de surstructure en anneaux

La procdure dcrite dans le chapitre @célent nest valide que dans le cas de raies de
surstructure qui ne sedgsentent pas sous la formeadneaux. (st le cas pour les alliages
déposé a plus de 288C. Par contre, comme ofalobsere en microscopielectronique, les
couches mincesés peu ordonges pesentent des taches de surstructure en foriaendau.

Les balayages en aga Ealisés sur des taches en anneau donnent des spectres du type de
ceux de la figure 3.13. On peut intuitivement comprendre cette forme : loisguedu est
tangenta la sptere d Ewald, lintensi€ recue par le étecteur est maximale. Puis, quand il y a
intersection entre’ dnneau et la sghte dEwald, la zone qui diffracte est plus faible ce qui
conduita une baisse deihtensie recue. Le centre deédnneau pisente une tache de faible
intensi® qui se traduit par un pic centfd sur les balayages en éga.

o
A

déecteur

\,

P
P

Z

Sphére d’Ewald

o2k s 3‘/ ] Figure 3.13:balayage emw sur des taches de
diffraction en anneau.’intersection de’dnneau

] avec la spbre d’Ewald est maximale lorsque

. I’anneau est tangeatla sphere. Le pic central sur

les spectres' sxplique par la contribution dine

01} . ® :
vV . | tache au centre déainneau.

0.08

S e 4

0.06 -

intensit é normali ée

0.04

N VA .

0 5 10 15 20 25 30
théta
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Pour les alliages psentant des taches en anneaux, il est exdfliser la formule de
Scherrer afin de @erminer la taille des domaines ordésnLl information recheroge se
trouve dans le diaétre de lanneau. Celui-ci se mesure par la distance entre les deux satellites
sur les spectres en balayageége Pécisément, la distance obtenué&est pas la taille létale

2.sin@) A
—

. L 1 .
des domaines mais leénqode L entre domames:tquz W, oU Ao est le

rayon de’lanneau mesaiors des balayages

Il est difficile de mesurer avecdmision les spectres sur des taches en formengaux
vu la faible intensé de celles-ci. Gest pourquoi la plupart des spectres de ce typetent
obtenusa I'ESRF sur la ligne BM02. Bine Sil ne nous a pagté possible tvaluer le
parangtre dordre a longue distance, nous avons pu extraire la taille as@tix anneaux
pour différentséchantillons. Celle-ci &téreporée sur la figure 3.12a. Elle ne varieége sur
la gamme de tendgpatureétudiée, et reste proche de 3 nm.

Les mesures sur synchrotron ont en outre rdamtrélargissement du pied des raies
(001) et (003) sous les pics coraig 3.14. Cette forme pourrditre duea une tendanca la
mise en ordr@trés courte distance et traduirait une tendantkétéocoordination.

14

12 -

o |

1 |=

Fond diffus  :

0.8

Intensit (u.a)

50 60
0 (deges)
Figure 3.14 balayagew sur la raie (001)

d’'un alliage élaboré a250°C sur Pd. Lalliage
estépais de 40 nm
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Echantillons éalisés sur MgO

Comme il aété obseré en microscopielectronique, la mise en ordre suit |&me
évolution en fonction de la terdmture que sur Palladium: Pour léshantillons éalisés
directement sur MgO (001) ity pas de mise en ordedemérature ambiante, mais on trouve
une mise en ordre presque to@al@50C, et partielle aux tengpatures interrédiaires.

10 I

T=350°C
— 10° \
=
=
= Wi T=250°C
&a 1000 (002)
2
= (004)
Foon) . 7 ,
10 : ' Py it el T=190°C
Mg
FePd FePd
01 | FePd | | MgOo | FePd
20 40 60 80 100 120

2 theta

Figure 3.15: spectres ef+26 sur dewéchantillons galisés sans couche tampanl90°C
(S=0.1), 250C (S=0.4) et 350C (S=0.8)

La taille des domaines ordo#m diduite des balayages en éga est égaement

inférieureala taille des domaines pour des coualtpsvalentes dposés sur couche tampon.
(fig. 3.16a)

Deux autres diffrences apparaissent par rapport aépds réalisés sur couche tampon :

e la forte moskité (de 2.3 a 4.5 de largeurd mi-hauteur sur les balayages e
s’explique par la ésorientation de plusieurs dégrde 1alliage sur le MgO, ainsi g a
été obserée en microscopieélectronique (chapitre 2). Les taches de diffraction
apparaissent don@sbriente par rappora I'axe [001] du MgO.
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Figure 3.16:croissance directe sur MgO en fonction de la térapire de épd T;
h(FePd)=40 nm(a) taille latérale des domaines ordoési(b) paranetre d ordre a
longue distance S.

La phase ordorée est incobrente
avec la phaseédordonre, dans les
alliages dordre partiel. Il existe
donc un ddoublement des raies
fondamentales sur les balayades
20 (fig. 3.17). Un pic correspond au
parangtre de maille perpendiculaire
donné par les raies de
surstructure(3.65), I'autre
corresponda un parargtre de maille
plus grand (3.7R).Cette difErence
provient de ladtragonalisation de la
maille dans les domaines ord@sn
Le pic asso@ aux domaines
ordonrés est plus large que celui
assocat ala matrice dsordonme, ce
qui prouve que la taille
perpendiculaire des  domaines
ordonrés est nettement plus faible
gue lépaisseur de la couche. Par les
formules de Scherrer, on obtient :
Lperp=5nmM.

intensit é (coups/s)

40

35

raie (002) du fePd

30

25

20
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3.73A 3.65A
| | | |
48 50 52 54

2 théta

56

Figure 3.17 balayage6.20 sur la raie (002)
d’'un alliage @pos a25C¢°C directement sur
MgO. (h(FePd)=40 nm).
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Une déconvolution des deux pics formant la raie (002) permétaduer les rapports

N » L . 1(002 o Ve .
dintensit des volumes ordoiret disordonme — (202brdonre  _ Vdésordon®  pans le cas du
1(002)4gsordone~ Vdésordoneé

spectre de la figure 3.17 on obtieptdh/liota=0.5. En se contentant de cetéEahvolution
grossere, il est possible 'dstimer le parastre dordre au niveau des domaines ord&sn
Siom: I’Ordrea longue distance gfgha( estime avec lintégration de toute la raie (002) en ce
qui concerne’lntensié de la raie fondamentale), correspandne normalisation par tout le
volume de la couche ; si on le rame au seul volume ordo@nen supposant on est en
présence de deux phases homyogs, lune ordonge, autre d@sordonmée, on peuécrire :
Vtotal ; N
| surstructures Viotal So?= Vordonre-Ston? dONC Syory = Sopa - V.. Ici, on aboutita
ordonré
Ssom = 0.75, testa dire que les domainesésentent un ordre relativement proche de ce qui
est obtenu sur toute la couche dans le cagpé d plus haute termévature.

Les observations en microsco@ectronique tune section ‘@chantillon (fig. 3.6) ne
permettent pas ’dxpliquer lincohérence entre les deux phases: ilapparét pas
d’incohérence sur les images de hauésotution entre les grains orda@net le reste du
cristal.

On peut Snterroger sur’brigine de cette incanence qui happarét que dans lesépds
réalises sur MgO. La réme différence entre épbds sur MgO et dpds sur Palladium sera
constage au chapitre 5 concernant les recuiéshantillons. Nous 'mvons pas '@xplicationa
avancer.

1.2. spectroscopie Missbauer

Les mesures de diffraction X que nous avaasigées ne nous renseignent pas sordre
a courte distance danslliage. Il serait par ailleursénessaire ‘@valuer la mise en ordre en
diff érent points dansdpaisseur de la couche : pour cela, une technique plus locale telle que la
spectroscopie Mossbauéagre utild*®. Ces mesures et analyses ététréalisés par Pierrette
Auric.

Le but est ici de mesurer uréentuelle évolution de lenvironnement chimique des
atomes lors de la croissancaltiages ordonés. Deuxéchantillons onété ralisesa 350T en
déposant di*’Fe pendant une partie seulement de la croissancelli®ge avec une source
d'évaporation enrichied 95% en>’Fer. Ainsi cette mince zone (3 nm)éalisée par
coévaporation d€’Fe et de Pd sert déntoin pour marquer une couche dadpaisseur de
I’échantillon; ¢est cette zone qui sera principalemantorigine du signal Missbauer. Les
deux échantillons ontété daborés simultagment: pour ’lun (@chantillon a), les trois
nanongtres de’’FePd sont éposé a méme le Palladium, poutdutre(b), ils sonté&posé sur
30 nm de&™@"*Fepd.

Pour ne recueillir que le signal provenant de la zone s@ahait soustrait la contribution
des atomes d¥€Fe sitiés dans les 30 nm d&8“®FePd. Un troigime échantillon (c) a donété
utilisé comme éférence :épais de 30 nm, il est congice comme repasentatif de la partie
centrale de’échantillon (b). Dans'échantillon b, 2*30 /(2*30+3*95)=17% du signal provient
de la couche de fer naturel. On soustrait donc au specttécharitillon (b) le spectre de (c)
afin de ne retenir que le signal provenant de la couch&isuge.
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Les différents spectres sont dasnfigure 3.18. lls difrent assez nettement. Aprprojection
sur les quatre composantes principale&f. chapitre 2.), on enéduit que :

. Echantillon (c) : 30 nm d&"“*FePd échantillon de éfé&ence).

58% des atomes de fer sont dans une structure bien éeddids tétragonale, avec une
aimantation perpendiculaire.

14% des atomes de Fer sont lo@alisans les parois madjiues. Daprs Gros et & la
valeur du champ hyperfin dans une structurgdifhilaire secrit : Bn=Bhf,isotropg-ha OU hy est

le champ dipolaire @ aux électrons du fer dans une structuétrdgonale. Dans les parois
magretiques, B=Bpt isotrope Par ailleurs B, isotrop521+1.6N[31] (Teslas) a N est le nombre

de premiers voisins fer. Ici on obtient N= 5.9 au lieu des 4 attendus dans une strugture L1
parfaite.

28% des atomes correspondanin alliage chimiquementédordonm, riche en fer, dans une
structure étragonale, thimantation perpendiculaire. La distribution assez large de champ
hyperfin donne la distribution du nombre N de premiers voisins fer. Celui-ci varie dd.3.6
premiers voisins Fer.

. échantillon (b) : 3 nm de B&d/ 30 nm de FePd naturel

L’ enregistrement des spectrest@ ralise avec un rayonnemeninormala la surface, puis
incliné a 30°de la normale, et enfin avec un champ de 0.3 Tesla agjplerpendiculairement
ala couche. On retrouve lesfmes composantes dans ces spectres que’danantillon (c).
Le nombre de premiers voisins fer pour la structure oréoest plus faible (N=5.1 premiers
voisins fer au lieu de 5.9), la distribution de champ hyperfinéesite , et la composante
désordonme est moins importante. Ceci tendraitlire que la mise en ordréaséliore au
cours de la croissance. Cependant les dalmantillons (b) et (c) 'mnt pasété réalisés
simultarément, il est donc malagle tirer une corggjuence tune telle diférence.

. échantillon (a) : 3 nm d&’FePd

Les atomes bien ordoém dans une structure §.vec aimantation perpendiculaire ne
repesentent plus que 15% du total des atomes de Fer. Une partie (15%) des atomes de fer
dans la phase kJprésente une aimantation dans le plan de la couche. Celle-ci se redresse par
application dun champ de 0.3 Tesla perpendiculaita couche.

La moitié des sites du fer ne sont pas dans la structuge L& spectre d a cette
contribution peut '&xpliquel?”’ par la pésence tline mince couche’iterdiffusion du Fer
dans le Palladium, large de 1 nm environ conduiaant alliage ésordon® avec des amas
riches en fer. Cette zone deflange pourrait provenir de la diffusion du Fer dans la couche
tampon. Elle pourrait aussiexpliquer par laé&régation du Palladium lors de la croissance :
comme on le verra en deéwie partie de chapitre, le Palladium a tendaineégréger a la
surface de’hlliage lors de la croissance. Par campuent le Fer devrait se retrouver ergerr
sous les premies couches de Palladium de la couche tampon. Ceci abcatadibrmation
d’une zone tlliage appauvri en Feg I'interface entre couche tampon épd. La mise en
ordre chimique de’dlliage ne se fait donc pas correctement pour les presncouches de
Fer. On peut estimer la quastd’ atomes de Fer comprise dans ces couches peu éed@dnn
deux ou trois couches atomiques.
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1.013 | nombre de voisins Fer
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Figure 3.18: spectres M&sbauer obtenus sur troischantillons de FePd 'dpaisseur
différente avec trois localisations de la zone enrichie®&e (voir texte). Les histogrammes
donné a droites indiquent la distribution de champ hyperfin uégigpour ajuster les spectres.
La valeur du champ hyperféquivaut dla donrée dun nombre de premiers voisins pour les
structures ésordonrges ou isotropes. On distingue les atomes dans une structyraved
aimantation perpendiculaire, avec aimantation planaire-§), les atomes dans les parois
magretiques*, et les atomes dans une structussoddonrée.
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Conclusions :

L’ analyse Missbauer montre quiotdre ne sed@jrade pas en cours de croissance, tout
au moins pendant les prergés dizaines de nanaires de é@pd. Ceci prouve que la
contrainteépitaxiale nexplique pasa elle seule la mise en ordre selon un seul variant: les
phénomaes de relaxation conduisent en efietine diminution des contraintes pendant la
croissance. Cela devrait se traduire par une diminutionoddré au fur ea mesure de la
croissance. Il est cependant possible que les contraintes en tension interviengbnt de d
croissance, avant tluy ait relaxation : ainsi seraitdgctionré le seul variant selon z, qui
persisterait lors de la croissance&me apes relaxation des contraintes.

Par ailleurs ces mesures ont confirroe qui avaitété obseré par \Véronique
Géhann®®!: une tendanced I’homo-coordination des atomes de Fer dans les zones
désordonmes. La formation de petits amas de Fer au sein'alkage appafid comme
contradictoire avec la tendanéd’ordre de ’'lalliage FePda moins que’bn se situe hors
stoechionétrie, dans la zone riche en Fer du diagramme de phasgsdrvation de ces amas
de Fer par diffraction de rayons X est impossible sur les couépesés sur Palladium: la
couche daccrochage de Chrome ou de Fer donne un signal qui masquévemteelle
contribution damas de Fer.

Enfin, l'étude Missbauer a mis eg&vidence une mince zonéiuterdiffusiona la surface
de la couche tampon de Palladium. Ainsi, sur les trois ou quatregpeeraouches atomiques,
la mise en ordre dedlliage est pertude par un pdnomée de nélange qui Sexplique
probablement par un effet dégsdgation du Palladium ( cf. chapitre 3. dedme partie).

1.3. Imagerie EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy)

Afin de localiser les amas riches en Févélé par la spectroscopie dgsbauer, nous
avons proédé aune analyse EELS sur déshantillons de FePd ordoés dposé a 350°C,
semblablesa ceux é&udiés par Missbauer. tude aété réalisée sur un microscope Jeol
3000.EXéquipé d'un syséme GIF (Gatan Image Filter). La figure 3.1%g@nte une section
de film obserg¢e selon’laxe de zone [1-10]. La lame mince é&gdement dsaxée autour de
[110] de fgon ase placer hors axe de zone. On augmente dingersie du faisceau
transmis, utili¢ pour lanalyse chimique. Par ailleurs, cette rotation a pour effet de renforcer
le contraste entre les plans (002): on observe donc un contraste de mise en ordre
correspondanta la phase L3 sur les images éalistes avec leséectrons diffugs
élastiquement ( fig. 3.19).

On note sur les images en concentration chimique des contrastesésnayqu ne
correspondent pas une variation @paisseur de la lame mince. lls traduisent un
enrichissement local en Fer (fig. 3.19d) et correspondent aieme diminution de
concentration de Palladium (fig. 3.19€). Le contraste est pagt@mient net sur les images b
et c : celles-ci sontéalisées respectivement pour le Fer et le Palladium en faisant le rapport
d’'une image obtenue au seulladsorption et ‘dine image obtenue avant le seujurp
ratio’). Méme sil n’est pas question dtiliser ces dergres images de fan quantitative, elles
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nous montrent qil y a compémentarié entre enrichissement en Fer et appauvrissement en
Palladium. Cela confirme gline sagit pas tun artefact.

Figure 3.19:images obtenues en EELS sur des sections
de couches ordoies.(a) image obtenue avec les
électrons diffués élastiquement. On distingue les plans
(001); (b) image en amplitude sur la tache (001),
obtenuea partir de (a);(c) et (d) ‘jump ratid au seuil

du Palladium ¥,5 2365 eV)et du Fer [,; 2708eV)

(d) et(e) cartographie du Palladium et du Fer obtenue
sur ces rémes seuils. La largeur des @tres enénergie

est de 15eV.

——concentration en Palladium
----- concentration en Fer

0.8

concentration apr és normalisation

0 10 20 30
distance (nm)

On peut estimer le profil de concentration chimique au niveau de tels amas. On normalise

les intensiés obtenues pour le Fer et le Palladium en céreid que seuls ces dealéments
sont pésents dans la coucheggstce=1. Le profil obtenu sur la figure 3.19 montre que la
composition au centre deamas est au moins de 70% Fer.’ &mas est cylindrique il doitre
moins large que la lame mincelilSraverse toute la lame, il est peu probabléilggpit
paralEle al’axe de zone, etdn observe une projection daras sur la surface (1-10). Dans
ces deux cas, dnrichissement en Fer meSwgerait donc une valeur moyenne sur toute la
lame, plus faible que la valeugetle au centre dédmas. Dans ces conditions, les valeurs de
concentration obtenues en EELS ne sont pas incompatibles avec les valeurs obtenues en
Mdssbauer. Celles-ci su@gient en effet des zonedrichissement procurant jusguwouze
voisins Fer aux atomes,asta dire 100% Fer.

La forme de ces zones enrichies en éearte 1hypotrese dune irégularité dans les
flux d’évaporation. En effet, de tels accidents lors de la croissance se signaleraient par des
couches horizontales de composition chimiqueddiffte. Ce trest pas le cas. Tous les amas
obsenés pisentent une forme globalement verticale : certains traversent 'tpaéesseur de
la couche, soit 40 nm dans le cas 'deHantillon étudié. Une image de phase en amplitude
(3.19b), ealisée a partir de limage (3.19a)a partir de la tache (001), montre que la zone
enrichie en Fer ne @ente pas de mise en ordre.L1
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Le diagramme de phase dalliage massif (cf. chapitre’idtroduction) montre une
asyne€trie par rapporta la composition 50-50. La phase (Li'est pas attendue dans le
domaine riche en fer. Il est donc possible que des fluctuations de composition locale
conduisenta la précipitation de Fer au sein’uhe matrice skchiométrique ou riche en
Palladium. La matrice’srdonnerait dans la structure d.1andis que les zones riches en Fer
seraient dsordonmes.

Les parois thntiphase pourraiegtres des zones priggiées pour la concentration des
atomes de Fer. Elles correspondent en éféts zonesé&ordonges**3% qui possdent une
certaine largeur et occupent un volume négligeable. Il a par exempl&téobsené [**! dans
un alliage TiAl ordongé L1y, que les parois’dntiphaseétaient des zones appauvries en
Aluminium. En extrapolant ces observatichsiotre sysime FePd, on peut envisager un
gradient de Fer au niveau des paroantiphase. Ainsi’expliquerait la tés large distribution
du nombre de premiers voisins fer dans les zohesntbcoordination. En outre, les parois
d’antiphaseétant globalement verticales dans nos alliages FePd, elles expliqueraient la forme
des amas riches en Fer.

87



Chapitre 3 : mise en ordre lors de épds

Il ressort de nos observations que :

Conclusion sur la description de’lordre

La structure ordorde L1, existe dans la couche pour des térafures de croissang

inférieuresa 28C°C. Elle occupe une majogilu volume de la couche au-dele 280C.
La transition en ten#wature entre ces deuggime est assez brutale.

On observe presque exclusivement le variant perpendical@rsurface de la couche.

La mise en ordre se fait dans des germes bien ogdpgipares par des parois a@ntiphase
verticales qui correspondesities zoneséordonmes, enrichies en Fer.

Il N’y a pas de @radation de la mise en ordre lors de la croissance. La cont
épitaxiale nexplique donc pas elle seule 'lapparition de la phase §Javec un seu
variant.

La croissance dédlliage sur MgO sans couche tampon suit Emen dpendance el
température que sur couche tampon, avec une moindre €uektalline et des domaine
ordonrés de taille égérement plus petite.

La croissance sur Palladium fait appteaune organisation des germes ordsravec une

e

rainte
|

—

2S

h

organisation pseudoépodique de ceux-ci.
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2. meécanismes de mise en ordre a la surface

Les observationgalisées par \éronique Ghanno suggent une modification du mode de
croissance en surface lorsquelllage sordonne : la mise en ordréascompagne en effet
d’'un changement de laégode des oscillations RHEED et depparition de marches de
surface de hauteur bi-atomique. Par ailleursétietes meées sur des alliagesmise en ordre
similaires, FePt et CoPt, ont elles aussi soéligimportance des gmomdes de surface :
Robin Farro#*® a monté que 1évolution du pararitre dordre pour le FePt suivait une loi
d’Arrhenius : 1énergie dactivation éait caraofristique de pnomaes de diffusio”’ de
surface lors de la croissance #815 eV). \éronique Parasot€ a par ailleurs test
d’expliquer la pésence tlin seul variant par des raisons dgrégation en surface. Nous
allons donc nous pencher plus edail sur la description des phomaes de surface. Dans
une deuxdme partie, nous avancerons une explication de la mise en ordre en tenant compte
des effets de surface.

2.1. Observations du r 06le jou € par la surface

2.1.1. RHEED : g&riode doscillations en fonction de la tedgature
de croissance.

Les oscillations
d’intensie du faisceau ) ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
spéculaire  RHEED ont été a "k 1 430°C
mesuées lors de cagpds de ﬁ 240 W 4
FePd éalisss a différentes 2 NS 380C 8
températures  (fig. 3.20) sur 3 W/\/\/ 360°C B,
Palladium. On observe ce qui 3 ____J\/’W\/WV 340C 2
avait été¢ vu par V. Ghanno 7 o o~~~ s00c o
pour deux temgratures: les 8 WJW\/\/\/\/\/\/\N\/\/\/\ °
dépds effectés a tempgrature g~ 280°C @
ambiante  pésentent  des =] S AT OVATAVAVAYAVAYAATATATATE BPY-VTe 2
oscillations dont la giode -\;.2407 v |
correspond au é@pd@ dune g atomiques ‘ ‘
monocouche atomique, puis, = 0 0 10 20 30 40 50
température  plus  éevée temps de d €pot (s)
(340°C), les oscillations sont de
pé&iode double. On 'stéresse Figure3.20: oscillations du faisceau églaire
ici au ®gime transitoire : aux RHEED pour diffrentes tem@atures de

croissance.
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températures interrédiaires coexistent en effet des oscillations des deux types ce qui donne
lieu au plenomée de battements obsérvOn note une @jradation de’amplitude des
oscillations quand la temdmture de épd& dépasse 38TW. La transforrée de Fourier des
signaux montre deux composantes eggdence (fig. 3.20), rades aux deux dgiodes
d’oscillations. On peut estimer grodsment limportance relative des deux types
d’oscillations erévaluant le rapport’dire ingrée sous les deux défents pics. Il appaia

gue les oscillations doubles sont dominantes pour legsigpfiséesa plus de 30€C.

Le changement de modeodcillation est reé au nécanisme de mise en ordre : la
température dapparition des doubles oscillationsimtde avec la ten@pature de mise en
ordre massive selon la phase,LCe egime doscillations doubles sugge que la denstde
marches varie avec unéripde double de celle attendue et donc que la croissance se fait par
bicouches atomiques.

Remarques : On peut noter’go début de croissance leggime doscillations doubles ne
sétablit gu apres deux ou trois oscillations : les préngis alternances sont simples, comme si

la croissance directement sur la couche tampon de Palladium ne permettait pas la formation de
bicouches atomiques. Ceci pétre relié aux observations Bssbauer qui montraient que les

deux ou trois prerdies couches ’dlliage @&posés sur Palladium ne ggentaient pas la
structure ordonge L1,°"

100

16

simple]

12

| 10
double

intensit é (u.a)
®

0 0.1 0.2 0.3 0.4 05
fréquence(Hz)

Isimples/ldoubles

0.01
200 250 300 350 400 450

Température de d épot( degr és C)

Figure 3.21: module ca& | de la transformde de Fourier du signal RHEER 28C0°C et
rapport kimpied ldounlespour diferentes temgratures de croissance.

Ces oscillations’myant pas lag@iode correspondant a@pd d un plan atomique sont
exceptionnelles. Concernant lestaux, un exemple de telles oscillations @égque double a
été obsené sur les alliages FeAF® : cet alliage psente un structure ordoée B2 (type
CsCl) ; sa croissance sur une surface AlAs (1@@®0CC saccompagne 'dscillations
RHEED de griode double.
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2.1.2. Observations STM

L’ hypotlese dune croissance en bicouches ord@sau-del d'une certaine tengpature de
dépd doit étre confirmée par lobservation de la surface en champ proche.

o alliages ordonrés par coddpotsa 300°C

lenght (nm)

Figure 3.22: images STM (400*400 nm) de la surfdasd couche de FePd pour éifintes
épaisseurs de @pds h : (a) couche tampon de palladiun®) h=1.8 nm;(c) h=5 nm, (e)
h=20 nm; (f) h=40 nm.(d) : section obtenu@ partir de (c) : les marches biatomiques sont
proches de 0.4 nm de haut.

La prsence de marches de hauteur
biatomique avait été obserée en STM par
Véronique Ghannd™Y sur une surface’ dalliage
FePd ordonés On observe en effeét la fois des
marches de hauteur monoatomique (prochefdy 2
et des marches de hauteur biatomiqueA( @ig.

3 PKA % ' '
Figure 3.23:simples marches ( en gris) et doubles

marches (en noirj la surface de’hlliage FePd
( zone extraite déimage 3.22¢9
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3.23). On constate (fig 3.23) que les doubles marches se prolongegnéal @n deux
simples marches.'angle forné a la bifurcation entre la double marche et chacune des
marches simples estevé, proche de 90 Les marches simples quiatoutissent paa une
marche double’arrétent sur des vis.

Il pardat utile dévaluer la proportion de marches doubles si celles-ci sordesed la
formation de la structure ordogg On peut en outre’istéressera I'évolution de cette
proportion en cours de croissance, notamment pétfiev une éventuelle influence des
contraintes sur la formation de ces marches.

Pour cela, unétude guantitative de la derésitle doubles marches, pour ditntes
épaisseurs ‘dilliage, a été réaliséé>®. Nous avons effecéu les analyses 'dnage au
CENG/CEREM sur un Bild Kontron Analys,ape a Jean-Edouard Mazille.

Afin de ne prendre en compte que les marches mono et biatomiques, les zones de
I'image correspondarit desémergences de micromacles sonégbeblement masges. La
procddure suivie ensuite esesr proche de celleédrite au chapitre 2 relativa I’ analyse des
marches dues aux micromacles. On obtient dinstbgramme des hauteurs de saut sur toutes
les marches 'dne image STM : laépartition entre marches mono et biatomiques ajipara
clairement. Il faut noter la gsence, réme tes faible, de quelques marches de hauteur
apparente tri-atomique. Ere@bmposant la courbe en deux pics gaussiens onépaluier le
rapport de longueur P de doubles marches aux simples marcéesluation de P pour
diff érentesépaisseurs de FePd condaitles valeurs proches 0.43 en moyenne (fig. 3.24). Le
mécanisme de formation des doubles marches apmhac in@pendant de’'épaisseur de la
couche dalliage, et donc notamment de la contrainte dans la couche. Laéddmsitarches
simples (de’brdre de 38im um™? ) est proche de la dersinitiale de marches sur la couche
tampon de Palladium (35 um?). On peut donc supposer que les marches simples ont
pour origine les marches de la surface initiale.

50000

P=0.42 P=0.42 P=0.47

N w S

o o o

o o o

o o o

o o o

1 1 1
Il

10000 4 -

Longeur de marche/ unit é de
longueur de saut de marche

o
I

o4 08 0o 04 08 0 04 08 O 04 08 0 04 08
Pd(001) hgpe=1.8 Nnm 5nm 20 nm 40 nm

o

Hauteur de marche (nm)

Figure3.24: histogrammes des hauteurs de marche sur les images de la figure 3.22 ; P est le
rapport de longueurs des marches doubles aux marches simples.

La proportion de marches bi-atomiques ne semble gabier avec 'Epaisseur
d’alliage. Lorigine de ces marcheseast donc pas la contraindpitaxiale dans le film : celle-
ci décroit en effet avec’'épaisseur dposé. On devrait donc voir les doubles marches
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dispardtre au fur eemesure du épd. Ce riest pas ce que nous observons.

La formation de ces marches de hauteur double est surprenante, et éeerait
énergatiquement dfavorable : pour des raisonsedtropie. On peut tout deéme citer le cas
original de la surface (430) du tungrsé® qui présente des marches de hauteur biatomique :
I’ explication de ces marches semble reposer sur le faiténerdie de coin de marche est
plus faible pour une marche double que pour une marche simple. Il existe degonende
température qui favorise apparition de ces marches sur cette surface vicinale dudnegst

Il a par ailleurstéobseng, lors de la croissanceéétéments magéiques sur un igal
non magetique, la formation de marches de hauteur bi-atomiquest aotamment le cas de
Mn/Ag(001) B, Co/Cu(111)? ou Pd/Fe(111}*. L’ explication avanéd? réside dans les
différence de tension de surface des délé&nents, qui conduit la formation ¢lots de
hauteur bi-atomique ou tri-atomique. Uéeentuelle influence de la nature matggue du
dépa a par ailleur$tésuggrée comme explication de ceédafiomée par Wondong et cdff.

La plupart des observations de marches doublesttentéalisées sur des alliages
ordorH%]: Le sysdme NiAl (L1p) présente des doubles marches sur la face (111) adeserv
STM .

Utilisant des monocristaux de §Bdi; et AuCw, Barbier et coll>®”1% ont éudié
I"influence de la transition ordre (Y)idésordre sur les marches de surface de ces alliages.
Cette transition dans le volume dalliage se traduit par une transition doubles-simples
marches sur une surface vicinale de (001).

o alliages désordonnés ( codpotsa 25<C)

1.4

1.2

1

0.8

0.6

0.4

0.2

hauteur de marche(nm)

0

-0.2

0 20 40 60 80 100 120
d (nm) - e i

Figure 3.25: observation STMuh alliage FePd éposé a tempature ambiante.
La surface p¥senteune structure granulaire avec des grains hauts de 1 nm environ et

larges de 1@ 15 nm. On ne note donc pas de marches biatomiques contrairement au cas
d’alliages ordonés.
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. alliages peu ordonms déposts a 220°C

Marches simples |

Marches doubles

Marche apparemmert
triple

0 25 50 75 100 125
d(nm)

Figure 3.26: image STM’'dn alliage FePdépais de 4 nm, @osé a22C°C. On note la
présence Hlots bords par des doubles marches ainsi que de marches simples.

Les images montrent (fig. 3.26) une surface lisse, sans les grainséslitammg le cas
de pds a temperature ambiante. On note des bords de terrasse aSsmr¥ et certains
flots bordés par des marches de hauteur biatomique. Sur les terrasses, on éfjsement
des marches monoatomiques et des marches de hauteur triple. Céegigraurraient
provenir de deux marches proches, une simple et une double, que néasvions pas.

Il faut préciser que’Epaisseur de coucheposé est faible (4 nm). Nous verrons plus
loin (chapitre 4) que lorsqué&paisseur de @@ dépasse’€paisseur critiqgue, la morphologie
de la surface se modifie.

2.1.3.spectroscopie Auger

Les observations STM ne nous renseignent pas sur la composition chimique de la
surface. Cette information nous estcessaire afin
d’interpréter la morphologie particuie de la surface de . .
- . Marche biatomique
I'alliage. On peut en effet penser que la formation de
doubles marches est diela terminaison pférentielle *
des terrasses par un des déléments (fig. 3.26b). Le Eg
syseéme CuysPdi; est un exemple’dlliage a mise ordre
pour lequel le dernier plan atomique est du Cuivre pur.
Avec la structure de mise en ordre,ldu CuPd, cette
terminaison p&féentielle conduita la formation de
marches de hauteur biatomicauk surface de alliage’®.

Dans le cas de la structure gLinonovariant que nous Figure 3.26b : terminaison pure
Pd dans une structure k1
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étudions, une terminaison pure Fer ou Palladium aboutirait auasiéation de marches de

hauteur double.

Nous recherchons donc si un des déldments pésente une éjrégation marqée a la

surface, aboutissaatun dernier plan atomique chimiquement BHi°!

Trois effets principaux peuvegtre a I’origine de la &régation dun deséléments dans un

alliage :

e Un effet de taille qui induit laégrégation du plus gros des deux atomes, 'i@iodme de
Palladium.

e Un effet di aune diference tEnergies de surface entre les déilgments.

e Un effet dalliage, qui, dans les alliages ordésna tendanca faire sgréger [ espce
majoritaire. Cette effet eatexclure dans le cas du FePd, quisdst stoechiorétrie 50/50.

Il a déja étéobsené dans un alliage és dilué en palladium, que le Palladiumépentait une
forte sgrégation en surfac®’ 2. En effet, un alliage kgPd, recuita 800K aboutita la
formation dune derrgre couche atomique enrichaeb5% en Palladium.

Nousétudions ici la surface de FePd au moyen de la spectoscopie Auger (cf. chapitre 1).
Trois ehantillons de FePd oBté raliseés :
e un coin dépaisseur de Ferggphosé demperature ambiante sur une coudpaisse de
palladium.
e un coin dépaisseur de FePd ofyjobbsé daemperature ambiante sur Platine.
e un coin dépaisseur de FePd o@pbsé a 35@ sur Platine.

Pd
\ références:
coin dépaisseur Fe ,— couchespaisses
)/ FePd
Pt
MgO

Figure 3.27 coins de FePd utilé&s pour mesurer les profils
de ®grégation par mesures Auger.

En bout de chaquéchantillon, est dposé une couché&paisse de Fer et de Palladium :
ces zones servent défé@rences pour les spectres Auger édEments purs. Osdtudie ensuite
I’évolution des spectres Auger en ditfints points le long du gradiergaisseur. En chaque
point, le spectre obtenu est envisagbmme une combinaison &aire des spectres des
éléments purs. La pordation correspondard chacun donne€'ihtensi# du signal relatifa
chaque élément. Les effets 'dlliage peuvent induire des modifications des niveaux
électroniques, ce qui a pour cégsience un éplacement et une modification de la forme des
pics Auger. Lors d€ djustement du spectres, on autorise doncager Idplacement des pics
par rapporé leur valeur deéférence, mais leur forme reste inchémg

On sintéressea différentes raies’dmission Auger caraétistiques du Fer (vers 50eV et
700eV) et du Palladium (330eV). Pour chacune, le prafitehsi€ obtenu est difirent car la
profondeur tEchappement dedlectronsi varie avec’Energie de ceux-ci. Il erésulte que
I'épaisseur de la zone saedsous la surface varie selon la raie Auger cHifisie
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Coin de fer éposé dempgrature ambiante sur Palladium

Un modtle tres simple &change atomique entre couches lors de la croissagte a
propos par Gegory Abadias pour &lliage AuNi®?. Ce modle peut sappliquer au cas'ah
coin de Fer dposésur palladium. On fait’hypothese suivante : laégrégation implique
gu’une proportion K des atomes de Palladium eédesous la couche atomique de surface
séchange avec les atomes de Fer de la couch&isue Cet échange se reproduit pour
chaque nouvelle couche de Fépdsé. On suppose qu&thange ne se produit ‘quntre les
deux couches atomiques de surface;at héglige la rugosi de la couche ( les oscillations
RHEED indiquent gue la croissance se fait plan par plan).

On aboutit ainsé une distribution thtomes de Palladium dans la couche de Fer. Il en
résulte que le signal Auger carétstigue du Palladium le long du coin de Féat®nue
moins rapidement que dans le casn@ interface abrupte.

On d&finit pour ce calcul :

e L. profondeur Béchappement desflectrons, exprirfe en unié de monocouches
atomiques. Sa valeugpend de’Energie de la raie consde.

e A=eY* facteur datnuation du signal par une monocouche atomique.
e K, fraction de monocouchi&Ehange avec le premier plan de surface.

[}

oo

o Ipy= J.e‘z”‘e -dz=1%,, intensi€é du signakmis par une couche infinie de Palladium.

0
1

Il:J.e‘z”‘e-dz:?xe-(l—e‘l”‘e)zI°F‘,’d(1—A), intensi® du signal émis par une

0
monocouche de Palladium se trouvant en surface.

La relation dedcurrence entrg,l; et L, permet de montrgf! gue |, sécrit :

2
AR ARK-KA-D) 0
K-A K-A
K.l
(1K), 1, A
Fe 14
v Pd K [ Fe
Pd 1K | Fe
Pd Pd

Figure 3.28: schma de echange @ ala sgréation du Palladium sur les deux plans de
surface. Ce cas correspond aapdt dune monocouche de Fer sur une couépaisse de
Palladium. Les inteng# Auger correspondarét ce moéle sont reporfes au-dessus de la
figure.
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On d&duit ainsi la valeur du coefficient K, supgosonstant, en ajustant le profil
d’intensié du Palladium avec la courbeétinique donie par la formule(i).(fig. 3.29). Dans le
cas dun coin de fer éposé demprature ambiante sur Palladiurmgjustement donne K=0.3.
La sgrégation riest donc paségligeable, nfémeatempérature ambiante.

@ )

[ .
alladium
+une couche de Fer

Palladium seB

o
o

Fer seul

référence Pd
o
()]

dN/dE (u.a)

310 320 330 340 350 0 5 10 15 20 25 30 35 40
épaisseur de Fer (Angstroems)

Figure 3.29:(a) spectres Auger sur une raie car&gstique du Palladium : couchépaisse de

Palladium recouverte par défentesépaisseurs de Fer(b) intensie normalige du signal

Auger du Palladium en fonction dépaisseur de Ferd@posé ; I'ajustement par une courbe

du type (i) donne K=0.3, avelg=2 monocouches.

Coin de FePdé&bosé daempérature ambiante & 350C.

Des mesures similaires oéieréalisées sur’lalliage FePd cagbosésur une surface de
Platine. Les ésultats obtenua 25°C eta 350°C montrent tous deux un enrichissement de la
surface en Palladium (fig. 3.30). Une nélishtion de ¥volution des spectres esialisée en
supposant la ps&nce tline zone de surface de compositionédéfite du reste dedlliage :

e La zone enrichie en surface ehisseur hy et de concentration en Palladium ¢

e Le reste de la couchealliage, dépaisseur h-h posede une concentration en
h/2-h,cq

h—h;
globalement 50/50 dans toute la couche.

Palladium de : en supposant que la stoechéne de lalliage est

Au total l'intensi#é du signal de Palladium petéwire :
_(h-h)

h/2-h,c
Ipd=c1.(1—e_h1/7”e)+(ﬁll)_(1_e ‘e ) (e"/*e)
-y
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On proe&de de n@me pour le signal obtenu sur les raies cératiques du Fer. Un
ajustement sur les profils edfimentaux permet’dbtenir les valeurs de et de ¢. Les raies
utilisées sont celles du Palladiua330 eV =2 monocouches) et du Far700eV {.=2.9
monocouches). Avec un tel nade, on aboutita h;=1,5 monocouche et=0.7 dans le cas
d’un alliage @éposé aempirature ambiante, et;hl,5 monocouche et=l dans le cas’'an
alliage déposé a 35@.

On peut arédliorer ce mo@le de fagon areproduire la faibléebossé obserée vers 4
monocouches pour legpds a 35¢F¢C. On permet alors unévolution de h et de ¢ en
fonction de lépaisseur totale h. Avec ce typeapistement, on obtient$l.5 monocouches et
c:=1 pour h<4 monocouches, puis-hh et g=0.7 pour h>4 monocouches.

Signal Auger

0 5 10 15 20 25 0O 2 4 6 8 10 12 14 16
h (monocouches) h (monocouches)

Figure 3.30: intensé& des signaux Auger normads (les valeurs asymptotiquesrifient :
lre Y™ p ¥ ™=1) pour le dpd d une couche 'dlliage FePda 25°C eta 350°C sur Platine

Les raies utilises sont(o) signal du Fer (A) signal du Palladiun(—) ajustement des
signaux Auger'aprées (i), (- - -) signal théorique en labsence deégrégation.

Il ressort de ces mesures que le Palladiuésgmte une tendan@ela sgrégation en
surface de la couche, @me a température ambiante. Ces observations suguf que la
dernére couche atomique est essentiellement coggpde Palladium, surtout dans le cas de
croissances deédlliagea 350C.

Dans le cas’din coin de Fer sur Palladium, la fraction de Palladium égrége pour
chaque nouvelle couche est trop faible pour permettredddian dune couche terminale de
palladium (K=0.3). Il est donc vraisemblable que kcamisme deégrégation sur le plan de
surface soit difrent dans le cas de la croissance 'ddidge FePd et dans le caurmk
croissance Fe/Pd.

On peut par ailleurs’imterroger quant la cirétique de la &grégation : les mesures
Auger sont effectées plusieurs minutes agrla croissance température ambiante, alors que
lors du @ép& une couche est entéerpar la suivante agg 3 secondes : ofabserve donc pas
forcément le néme effet de &grégation lors de nos mesures.
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Il est difficile dinterpiéter la variation de hlors de lajustement des courbes
expérimentales : ’lenrichissement en Palladiura,la surface, pafaplus important pour les
premires couches atomiquesmbsés. Aucune explication ne peétre avanée pour
I"instant.

2.1.4.croissance en gsence tun élément surfactant

Une indication supgmentaire du dle de la surface lors de la mise en ordre de
I'alliage FePd &téapporée par létude de la croissance erépence tin élénent modifiant
I’état de surface.

croissance sur substrat recouvert de Selenium ou de Tellure

Plusieurs couches de FePd @té réalistces par Christophe Bourgognon dans des
conditions semblablegcelles que nous avons utdes lors des @pds decrits jusquici. Seul
le substrat difre, puisquil s’agit de @pds sur des semi-conducteurs (CdTe, ZnSe)
recouverts dine couche de Tellure ou dél&ium. Cest sur cette surface '@st €alisée la
croissance de la couche tampon de Platine. Les atomes de Tellu@Eouns pesentent une
forte tendance la sgrégation : une couchdlotte’ a la surface de la couche tampon pendant
la croissance de celle-ci. Elle se manifeste fagrplarition de tiges de reconstruction sur le
diagramme RHEED qui’ast alors pas celui du Platine seul. Cette couche de surface subsiste
pendant une partie de la croissance ‘@dlidge FePd, comme en atteste le diagramme
RHEED. Elle joue donc leble dun surfactant qui occupe la dem@ couche atomique en
surface.

L’étude dune couche de FeP&mbsé dans de telles conditioas30’C montre que
la mise en ordre est édiocre : le paragire dordre mesuw¥ aux rayons x est nettement
inférieur a la valeur de 0.8 escondet et lon rnobserve pas’&nisotropie magiique
attendu€®,

Il est possible de diminuer la quaétitd atomes surfactants, par urégér
bombardement ionique (ions Argoa)la surface de la couche tampon, avant croissance de
I alliage. Ainsi, lors du épd de FePd, odlimine la couche de pollution de surface, ce qui se
traduit par un diagramme RHEE@R@hrrasé des tiges de reconstruction. La qudie la mise
en ordre L} est alors grandement accrue. On pourra pour plusédesipns se éféer a la
thése de Christophe Bourgogrtth Il en ressort que la gsence din élément surfactant,
méme en tes faible quanté# modifie les nécanismes de mise en ordre de la phase Céla
confirme que les toutes degrgs couches atomiques sont kgside la mise en ordreilan’y
a pas de &régation du le Palladium en surface, du fait de lésgmce tun meilleur
surfactant,’lordre ne ®tablit pas.
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Croissance en gsence &léments contaminants surfactants.

Plusieurs couches de FePd @mné réalistes sur MgO avec une couche tampon de
Palladium en psence accidentelle’uh élément surfactant. Celui-ci se manifeste par
I'apparition de tiges de reconstruction peu m@&rqgseur le diagramme RHEED. Cette
contamination est vraisemblablement due au cache de masquage qui eSteaviate de
I’échantillon lors de la calibration : ce cache awié contamié lors dune pecélente
croissance sur les semi-conducteév®qué plus haut. Une rapide analyse Augéalisée
apres coup sur la couche de FePd indiquél quiagit probablement’dne contamination au
Cadmium.

Lors de la croissance déalliage FePda 35C°C, cette couche de contamination
demeure en surface comméatteste le
diagramme RHEED. IlI’'agit donc bien dn
surfactant pour la couchéatlliage. L effet su
la mise en ordre est semblatilecelui cecrit
dans le cas ’dne croissance ¢
semiconducteur II-VI: le paragtre dordre a

) i 0.3
longue distance est plus faible’gscompé
(5=0.5). On observe par ailleurs en diffrac 025k
de rayons X une forme en anneau des t: - R
de surstructure. La distance entre antipt S oz} H p
assocge a la taille de lanneau est dedrdre @ H 1
- . . — 015k ] Y
de 6 nanomres. Sans contaminatioa,cette = 015 : péﬁgdeg
température de dp& on rHobservera T 01 H %
. — . B .. .
normalement dqwn pic; les anneal £ H K
’ H z '3 °
n'apparaissent que pour des témpure: 0.05 } ! y
inférieures de 10T a celle-ci. Leffet de: /
atomes surfactants est donc analoguelr 00 = TR T
abaissement de la tedrpture de croissance theta

Figure 3.31: balayagev sur la raie (001) din
alliage déposé a35CC en pesence din
éément surfactant. Les parois’ahtiphase
présentent une distance carédstique de 6 nm
environ.
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2.2 mécanisme de mise en ordre

Nous avons mondrque les effets de la contrairégitaxiale ne suffisaient pasexpliquer
la mise en ordre uniaxiale du FePd dans les couithdi&es. Lapparition dun seul variant
semble pludt liée a la rupture de sysirie duea la surface et la diffusion sur la surface
pendant la croissance. Nous allons dosgtaitler le mécanisme qui appaitavers 280C-
300°C et permet la mise en ordre dalliage.

Formation des doubles marches

Marche biatomique ~Flroi d'antiphase

|
Pd * I\iarche atomique
L’ observation de marches bi-atomique§e ¥ [001]
sur les alliages FePd ordasn explique la ! T
pé&iode double des oscillations RHEED : la :
croissance des alliages ordésrse fait en en A

formant des bicouches reprenant la structur&ure 332 schma des marches de
alterné& Pd/Fe/Pd. lhypottese dune couche g face et parois ‘@ntiphase dans un

de surface riche en Palladium \explique Cettﬁlliage ordonré L1o.

structure : tune part la tendanca former la

structure tequilibre L1, se traduit par des

plans chimiquement purs paeidis a la surface ; dhutre part une terminaisonébéentielle
par un plan de Palladium condaita création de terrasses de hauteur double. La phassed_1
construit donc sur la surface au furdeiesure de la croissance. Cécanisme de mise en
ordre expligue la @sence tln seul variant dans la phase Leul le variant qui gsente des
plans chimiquement purs paidisala surface est forén

Si I'on suppose que le plan de surface est un plan riche en Palladium, éuue d
part la couche est ordoéa dans presque tout le volume, la&s@nce de marches mono-
atomiques (fig. 3.22) doit correspondréémergence dntiphases (fig. 3.32).

Ce modle esta rapprocher des observations efféesi sur des surfaces vicinales de
monocristaux de GgPd7: la surface de ces alliagesggmntea I'équilibre des terrasses de
hauteur biatomique. Cette structure permet de concilier une terminaison par un plan de Cuivre
avec une structure ordodnde type L1: I'alternance de plans purs Cuivre et mixtes Cuivre-
Palladium para#lesa la surface aboutit comme dans le cas du Felaccéation de marches
de hauteur double. Les marches monoatomiques d@eseria surface du GigPd 7 sont dues
a I'’émergence ‘@ntiphases au sein déoddre LL : un cécalage des plans purs Cuivre
implique la céation dune marche simple afin de conserver la terminaison pure Cuivre.

Dans le cas des alliages FePd oradsngue nougtudions, la dens#t des marches
monoatomiques est relativement constante lors de la croissance, et proche dedaleensit
marches obseée a la surface de la couche tampon de Palladium é8dtat suggre que les
parois dantiphase dans les couches ord®snont pour origine les marches initiales sur la
couche de Palladium. La forme colonnaire des domaines axi¢fig. 3.1) indique que les
parois dantiphase misentes entre les domaines sont globalement perpendical#aresrface
et traversent toute la couche de FePd. Elles prennent naissance sur les marches de la couche
tampon et se propagent durant la croissance : la marche atonééueariémergence dine
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paroi dantiphase implique elle-eme un @calage lorsque la couche suivante se met en ordre.
Ainsi se prolonge la paroi @ntiphase.

On peut %n convaincre en constatant que la distance moyenne entre antiphases,
déduite des mesures de diffraction X ou de microscopi2q@0 nm), est du éme ordre de
grandeur que la distance moyenne entre marches de la couche targ@onni. Le éle joué
par les marches initiales du substrat confirfimgortance de la quaditde la couche
tamporf™.

Il a étéobsené que la ggrégation dun deséléments conduisait, dans certains alliages
A-B amise en ordrea un profil de concentration chimique oscillant au niveau de la surface
(premier plan atomigue riche A, second riche B, ténig riche A, etc.). Cette configuration
est considrée comme un gcurseur de la mise en orffé?%! et cée les germes qui se
développent par recuit. Dans cette hypsty la ggrégation du Palladium obse® dans FePd
par mesures Auger expliquerait lévdloppement ‘din seul variant de la structure .1
Cependant, laégrégation du Palladium ne suffit pasexpliquer la croissance en bicouches
atomiques obseée sur les alliages ordoén

Il nous faut donc éailler les nécanismes possibles de diffusi@émentaires en
surface (fig. 3.33) afin’@éxpliquer le changement de mode de croissance en fonction de T
(température de dp@).

Supposons, comme le séggnt les mesures de spectroscopie Auger, que le dernier
plan atomique de surface soit pur Palladium, pour des croissaadieées a 25°C (alliage
désordonm®) comme pour des croissanceéaliséesa plus de 30€C (alliage ordoné).

Considrons alors un adatome de Fer se trouvant sur ce plan de Palladium. Il peut
Séchanger avec un atome de Palladium sous-jacent (1). Il peut en outre diffuser (2) jusqu
une marche atomique olagrégera un autre adatome de Fer)(Dans ces deux derniers cas
(2) et (2), il est encore susceptible dewsfouir paréchange avec un atome de Palladium sous-
jacent par le processus (1).

Considrons de mme un adatome de Palladium : il peut diffuser jigsqun bord de
marche (3), ou, 8 existe des terrasses atomiques de ‘Feontet sur celles-ci (4).

A chacun de ces diéfents ngcanismes élémentaires correspond un temps
caracéristiqguet dépendant de la tend@mture. Lhypothese suivante peudtre avanée afin
d’expliquer la pgsence tun dernier plan atomique pur Palladium (pout@&T<350C) et la
formation de bicouches atomiques (T>30)

= croissancea 25 T :
e SOit T, <<T,et T, << ‘L"2 . les atomes de Feresmfouissent sans
diffuser vers les bords de marches ou former degaty de Fer.
e soit (T;>>T,0u T, >> T'Z) et 7,<<7,: les atomes de Fer

peuvent diffuser vers les bords de marche mais’dafguissent
avant cétre recouverts par des adatomes de Palladium.

Ces deux variantes aboutissénine surface pure Palladium, éinmpliquent pas une
croissance par bicouches.
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= croissancea plus de 300C :
e (T,>>7T,0uU T;>> T'Z) et 7, >>7, : les atomes de Fer peuvent

diffuser suffisamment pour former des terrasses atomiques en
surface. lls sont recouverts par des adatomes de Palladium avant
d’avoir le temps de 'enfouir par échange avec la couche de
Palladium sous-jacente.

Ce mode de croissance delliage formerait les bicouches atomiques olfssytout
en pesentant une terminaison pure Palladium.

® Atome de Pd

Atome de Fe
O Atome de Pd ou de Fe

900000000 .C.:.....
gpssssessssel®  pnpSsssdl®® () o,
_>
900000000 900000000
E380053352358 gussssssll® @5,
..:.t.... 888........“ (2') rc'
g300033853358 g300033833358 2
.&_:...“% 9000000 % (3) T
838083388328 B300830800353 3
$o3, - 4
@ 90000 00 900000 00 T
WESREE U Y

Figure 3.33 : schma des réicanisme®lémentaires de diffusion des adatorada
surface de’klliage FePd

L’ hypotlese avanée ici se base donc sur ugeolution différente en fonction de la
température des temps caradstiques de diffusion en surface ééchange entre plans. Il y
aurait comgtition entre le ndcanisme tenfouissement et celui de formation des terrasses de

. . .. . T T _
hauteur bi-atomique: les @&tiques relatives des deux processué—(et ~L en fonction de T)
T, T,
doivent jouer undle prépondéant dans la mise en ordre. (On suppose que les atomes de
Palladium sont suffisamment mobiles poggliger 13 face aux autres constantes de temps). A
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partir de 300C, cest le nécanisme de formation des terrasses de hauteur bi-atomique qui est
prépondéant (fig. 3.34a). Il acessite que puissent se former en surface des terrasses de Fer et
gu’elles soient recouvertes par le Palladium. AQ5une de ces deux conditionest pas
remplie lors de la croissance (fig. 3.34c). Soit le facteur limitant est le temp<Gstigcie de
diffusion du Fer qui ne permet pas de former des terrasses de Fer, moihte’ des atomes
de Palladium rést acti¥e gua plus haute terméwature.

On peut par ailleurs’ imterroger quané I'influence de la vitesse de croissance sur la
mise en ordre : il faudrait non seulement comparer entrer entre elles les vate\gs1,,
mais aussi les comparan, temps caraétistique correspondant agpld d une monocouche
atomique. Une madisation quantitative des éanismes de mise en ordrécassiterait de
connatre l'énergie dactivation des diffrents processusémentaires de diffusion de surface.

La présence din élénent contaminant surfactant durant la croissance doit inhiber la
‘monée’ des atomes de Palladium sur le Fer: en effet ces atomes contaminant se
maintiennent sur les terrasses de Fer que devraient recouvrir les atomes de Palladium. Ceux-ci
ne peuvent donc jouer leudle de surfactantécessairea la mise en ordre (fig.3.34b). Ainsi
s’explique le faible paraére dordre meswF sur leséchantillons contamigs durant la
croissance.

@ Atome de Pd

Atome de Fe
© Atome surfactant (contamination )

. ; ; . — “’_’ 0 }bicouche ordonnée
Figure 3.34: scbma des récanismes (a) 00000000000000

de mise en ordre en surface lors de 000000000 00000

croissance d€ dlliage FePd(a) croissancea

300°C avec une’'monge’ des atomes de

Palladium, conduisanta la formation de

marches doubles(b) croissance en gsence b S o— §

d’atomes surfactants (Se,Cd,Te (0 (0) oceeeceseseces

croissancel tempéature ambiante 000000000 00000

O:”COQ“C“C inaison Pd
<4—terminaison
() o 0. 00 0 o o2

0 0000 -0 O

La croissance des filmsalliagea une tempgrature intermddiaire entre 25C et 300C
doit faire coexister les deux éranismes possibles: enfouissement des atomes de Fer et
formation de bicouches atomiques ord@s1 On expligue ainsi les observations
d’'oscillations RHEED msentant des battements : une partie seulement des atomes de
Palladium'montent’ sur les terrasses de Fer.

Un dernier argument peldtre avané pour étayer les hypoteses concernant la
diffusion en surface : on verra en effet (cf. chapitre 5ajo8s de long recuits’échantillons
initialement @sordonms, la surface ne gsente pas les doubles marches ol&ssrors des
codépds a 300°C. Ceci pourrait '€xpliquer par le fait que leéchantillons initialement
désordonms, deposé a 25°C, montrent uneégrégation de Palladium en surface ( fig.3.34c).
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Les atomes de Fer se retrouvent donc enfouis une ou plusieurs couches atomiques sous la
surface : ainsi, lors du recuit, il est certaii* que jamais ne se forment de terrasses
d’atomes de Fer en surface, et donc que la formation de bicouches atomiques par diffusion du
Palladium sur le Fer soit exclue.

Formation damas de Fer

On peut supposer que les zones enrichies en Ferérseggpar les mesures de
spectroscopie Kksbauer et obseses en EELS, se formeata surface de€ élliage pendant la
croissance 300°C, puisque la diffusion en volume pendant la croissance est faiblenSi |
suppose que ces zones se situent au niveau des pardiplthse, elles doivent se former sur
les marches monoatomiques qui ca#astnt lémergence des antiphases. Urénscio
possible serait donc dccumulation thdatomes de Fer au bord énéur des marches
monoatomiques.

Remargue : aucune observation deséstomaies de surface’ aété merée concernant des
couches dposés directement sur MgO ( la surface est plus rugueuse que sur couche tampon).
Globalement lesésultats de la mise en ordre sont similaigeseux obtenus sur couche
tampon. Le variant selohalxe z est notammengs majoritaire. On peut donc supposer que le
mécanisme de surfaceéetit plus haut est encore valable. Il faut cependant remarquer la
présence de petits domaines du variant x ou y, tpre fiobserve pas poutdlliage d&posé

sur couche tampon.

2.3conclusion-discussion

Nous avons mongrque la mise en ordre se produisait en surface lorsque |éredome de
croissance permettait unéoanisme démontge’ des atomes de Palladium sur les atomes de
Fer. Cette croissance par bicouches ordesrexplique’apparition dun seul variant sur les
trois possibles.

L’ essentiel du dcanisme thpparition de la phase §.&st donc attribé& ala diffusion des
atomes en surface!dbservations de la morphologie de surface rappelle les surfaces vicinales
de monocristaux'dlliages CgsPdi; ou AuCuy ou la transition ordre-€sordre saccompagne
d’une transition doubles-simples march&3. Il faut cependant souligner que dans notre cas
la surface des couches de FePédshpas confiée par la mise en ordre du volume sous-
jacent : au contraire, ce sont lesaanismes de surface seuls qui permettétahlissement de
la structure ordorge lors de la croissance. Le reste’@dlihge reste comme fgune fois quil
est enter sous de nouvelles couchapdsés. Cette mise en ordre caiée par la surface se
rapproche donc plus des observatioéaisées par Le Goff et coll. sur des monocristaux
d’alliages CysPd7 et AuCu hon vicinau¥Y : il a en effetété monté gue sur ces surfaces se
développait une structure ordo@n impo®e par le plan terminal de surface et @diht de
celle apparaissant dans le volume du cristal.

Il demeure cependant une interrogation concernampérition de parois’dntiphase
pseudo-griodiqgues entre les domaines ordémndes couches égosés a temprature
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interméliaire. Pourquoi, vu la largeur des terrasses @martl sur la couche tampon de
Palladium, obtient-on des domaines antighate si petite taille? Quel est ledzanisme qui
crée des parois 'dntiphase alors que la surface dpait pesente une faible denéide
défauts ? Comment ce fait-il que ces pardiantiphase msentent une organisation avec une
certaine distance caraadstique? En outre, sidn suppose que les paroisaudtiphase ne sont
pas idales, mais posdgent une largeur noregligeable, le ricanisme qui lesénéae pourrait
limiter le volume susceptible de se mettre en ordre. Il est daressaire dpprofondir notre
compehension du réicanisme de formation des paroiamtiphase.

A ce stade de notre analyse, éifintes hypotése peuvenétre avanées si lon se éfée

aux études consaées dans la lirature aux alliages ordoési
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I'alliage AuCu pésente la structure ordoéa L1y, note AuCu . Il existe par ailleurs une
phase AuCu I**!® dans une faible gamme de tegture sous la tenémture de
transition ordre-éordre. Cette phase consiste en une structurg hackée
pé&iodiquement par des paroisadtiphase paralles entre elles, et se trouvant sur des
plans {100}(fig. 3.35). La distance entre paroisamtiphase estgale a 4.7 mailles
atomiques en moyenne. Cettéripdicité se traduit dans’éspace éciproque par la
présence de satellites autour des taches de surstructuredtstigoes de la phase §.10n
pourra se éférer & I'élégante explication de cette structure, d@npar Sato®. Elle est
basge sur létude desélectrons libres disponibles danslliage. La structure parois
d’antiphase @riodique $avere en effeténergitiquement favorable pour la configuration
électronique au-dessus’uhe certaine tendpature. I a en outredté mont€® que

I’ adjonction de faibles quaréit déléments donneurs ou accepteutdlattrons modifiait

la valeur de la §iode entre antiphases. On pourrait donc extrapoler émdtats a

I alliage FePd : les anneaux ob@srgeraient cara@istiques dune phases ordoéa FePd

Il. La présence &léments contaminants, en diminuant la distance entre parois
d’antiphase, ferait appan® des anneaux quéoh Hobserverait pas sinom ces
températures de croissarice.

Plans (100): parois dantiphase

/

/
‘ o) S
2 ) ) ) o ° ° 'y o}
/
TAxe C

Figure 3.35: parois thntiphase priodiques dans AuCu .llLa distance entrgarois
d’antiphasecorresponda 4 ou 5 mailles atomiques.
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Quoique plaisante, cette explication ne flapas satisfaisante : il’a jamaisété
obsenré de phase FePd Il danslliage massif. Par ailleurs l@&pode obserge entre les
parois dantiphase varie avec la teengture. Il ne sagirait donc paséellement dune
phase tquilibre, contrairement au cas de AuCu Il (il faut cependant remarquigr qu
existe dans le diagramme de phase’diidge ordonéd CuPd plusieurs longuegnodes
d’équilibre possibles dans un domaine de compositiés proche). Enfin, la structure
obsenée en microscopiélectronique est fonefement diferente de celle de'dlliage
AuCu II. On riobserve en effet pas les paroiamiphase droites etédles const@es sur
cet alliage, mais plét de petits domaines ordaEmnrégulierement espass, bords par des
antiphases qui constituent un volumealllage dsordon®. Il faudrait donc
vraisemblablemerdcarter lexplication duei une phase de type FePd II.

e Différents alliages, et notamment le FePdyvetbppent lors du recuit’dn cristal
désordoné une structure appé ‘tweed ™42 || s'agit d une organisationésiodique
des diffrents germes ordogs qui apparaissent dans la matriésatdonme dans laquelle
ils sont coldrents. Ces germes appartiennantin des trois variants possibles dans la
structure L3. Du fait de la détragonalisation selon’dxe du variant il appaitades
contraintes au sein dalliage. Ces contraintes induisent une organisation entre les germes
qui minimisent ainsi’énergieélastiqué®™ du cristal. Les germes correspondant @&mm
variant salignent selon la direction [110] (fig. 3.36a) et deux types de variants alternent
pé&iodiquement selon la direction perpendiculaire [1-10]. dl pasété obsenré de griode
dans lalignement des germes selon [110]. Cette structure estcurggur de la structure
de lalliage massif totalement ordodnlorsque les germes coalescent, il forment des
bandes (fig. 3.36b)’dn méme variant. Ces bandes alterneétigdiquement formant une
structure made par rapport aux plans (1-10). On ne p&enhdre ces observations au cas
des couches que nodtudions : nous 'mbservons qun seul variant de la phasegl.1
donc leffet de la étragonalisation ne devrait pas induiferdanisation dongue distance.

Domaines ordorés
avec une mailleétragonale Plans (110) de maclage

»[100]

(a) (b)
Figure 3.36:(a) structure en tweed : des domaines ord®&nhl, tétragonaux apparaissent
avec le mme variant le long de directions <11db) structure ordonge L1 en lamelles
pé&iodiques avec alternance de deux variants
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e Il a aussiété mis enévidence unéclatement des raies atdre dans le cas wh ordrea
courte distance notamment pour des alliages.Pui. Ceci aété expligue ¥ par la
présence thmas épartis au sein de la structure f.c.c. Dans ces amas, des arrangements
caracéristiques des premiers voisins traduisent un cadr@urte distance anisotrope.

Une dernére explication sera propés au chapitre suivant. A la difence des
hypotlreses pas®s en revue plus haut, elle prend en compte le fait’gliede se trouve en
couche mincepitaxiée. Elle inclut notamment le fait que nombre @ééadts sont ¢és par la
relaxation des contraint@pitaxiales.
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Chapitre 4

influence réciproque entre relaxation
et mise en ordre

L’étude de la relaxation d&alliage FePd nous condaitdistinguer diférents cas selon
gue lalliage est ordorénou désordonr. Il a en effetété consta¢ concernant deségpds sur
couche tampon que le micromaclage (empilement de dislocations 1/6<1appamaissait
gue dans des alliages bien ordétandis que les couches peu ou pas ornrelaxaient
par des dislocations parfaites de typés<101>. De rmdme pour des couchesalisées
directement sur le substrat de MgO, le type de dislocations parfaites ésndiffelon que
I alliage est ordorhou désordonme. Cela nous asme a nous interroger sufihfluence de la
mise en ordre sur le mode de relaxation

Réciproquement, la relaxation des contrairégisaxiales pourrait influencer la mise en
ordre: la forte denstde dfauts induits par la relaxation des contrairdegaxiales pourrait
en effet modifier les conditions de mise en ordre, notamment la morphologie de la surface.

1. Influence de la mise en ordre sur la relaxation

1.1. croissance sur Palladium

La différence de récanismes de relaxation entre les alliages oréoeh dsordonés
pourraitétre asso@e a un changement de la teénature lors desépds. En effet, les couches
ordonrées sont dposésa plus de 308C, les couchesé&dordonres ou peu ordomas sont
réalisces a des temgpratures inérieures. On pourrait donc attribuetapparition des
dislocations partielles une difrence entre les baéres de nudations des dislocations
parfaites et partielles. Ceci expliquerait aloepparition des micromacles par une activation
des dislocations de Shockley auadde 300C. Dés lors le micromaclage ne serait'upe
congquence directe de la tedrpture de dpa.

Ceci vaal’encontre du calcukalisé par M. Dynn&' qui attribuait aux dislocations de
Shockley uneénergie de nuéation plus faible quaux dislocations parfaiteie <101>. Ce
calcul a été réalisé pour des alliages AuNi gsentant également un pdnomée de
micromaclage. Cependant, les dislocations parfa#es101> sont dja présentes dans la
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couche de FePémergeant du Palladium. llest donc pasésessaire de les voir néer pour
gu’elles relaxent les contraintes. On pourrait donc concevoirégamisme de relaxation par
ces dislocations parfaites, bien elles pésentent unénergie de nuéation sugrieurea celle
des patrtielles. Dans ce cas$ypothese dune modification du mode de relaxation vers°8)0
dueaune activation thermique, serait valide.

Cette explication est infirge par deux arguments :

e Comme on le verra au chapitre 6, il espg
possible de éaliser a température
ambiante des couchesatliage assez
bien ordonies en éalisant des épds
couche par couche. La éence de
micromacles até obserée en AFM
sur de telleséchantillons (figure) de |
FePt (S=0.5). Les dislocations def
Shockley peuvent donc apptra a @
température ambiante dans cesfs
alliages.

Figure 4.1: observation AFM

couche par couche.

e Par ailleurs, on peutiatéresser audchantillons éalisés a 350°C en pésence accidentelle
d’atomes de Cadmium, du fait'uwhe contaminationa I'intérieur de la chambre
d’évaporation. Comme il &té mong plus haut (chapitre 3), la ggence de ces atomes
surfactant en surface dalliage FePd perturbe la mise en ordre lors degmisl Ces
échantillons pésentent un paraétre dordre plus faible gescompe compte tenu de la
température de croissance. Des observations en micros@gunaonique sur de telles
échantillons montrent une faible dersite micromacles mais de nombreuses dislocations
parfaites 1/2 <101> (fig. 4.5).

Il semble donc que la ggence de micromacles tienne, non s temgrature lors du épot
de la couche mince, mais au dede mise en ordre gl
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1.1. croissance sur Mgo

Rappelons que’dlliage FePd relaxe par uiseau de dislocation® <110> sans
composante du vecteur de Burgers b selon z lorsallade est dposé a300°C, et donc
ordonrg, alors quil présente unéseau de dislocatiori¢ <110> avec une composante de b
selon z lorsqll est cBposé atempirature ambiante, et doncésbrdon®. Pour des
températures de épd intermédiaires on observe les deux types de dislocations. Il semble
donc que, comme sur Palladium, les dislocatiarsl01> (avec b:z0) soient dautant moins
nombreuses quédlliage est ordori

1.2. énergie de faute assoée a une dislocation dans la
structure ordonnéee

Nous proposons’dxpliquer ces diffrences de comportement par leltc@nergtique
assoct au glissement des difents types de dislocations. En effet, nous montrons ci-dessous
gue la structure ordoia L1, rend le passage des dislocations de ¥gpel01> plus difficile
gue dans la structureésbrdonme. Dans la suite nous allons da@luer lénergie de faute
assocke a chaque type de dislocation.

e Cisaillement de la structure ordanpar une dislocation parfaite a/2<101>.

Le glissement d'une dislocation sur un plan {111} cisaille le cristal: les atomes qui se
situent sur le plan de glissement voient certaines de leurs liaisons rompues. Dans le cas d'une
dislocation parfaite, un atome du plan de glissement retrouve un environreusalent
apres passage de la dislocation: il n'y a pas de faute d'empilement. Cependant, dans le cas d'un
alliage ordona, il faut considrer le cara@re parfait des dislocations vésvis du super-
réseau. En effet, si le passage d'une dislocation a/2 [101] ne modifie pas les positions des
premiers voisins, il peut modifier leur nature chimique: le nombre de premiers voisins de
méme espce n'est pas foément conse® En somme une dislocation a/2 <101>, parfaite
pour un éseau c.f.c ésordonm@, peutétre partielle visavis du superéseau ordoné.

Le passage de la dislocation reviardécaler d'un vecteur b le demi-cristal qui se trouve
d'un @té du plan de glissement. Supposons l'alliage initialement parfaitement érsiglon
un seul variant [001]. Il faut congir I'orientation du vecteur de Burgers par rapparet
axe [001].

e Une dislocation de vecteur de Burgers a/2 [101] ou a/2 [011] ((1) et (2) sur la
Figure 4.2) dplace les atomes du souseau du Fer sur le sousseau du
Palladium et inversement. De part éautre du plan de glissement, les sous-
réseaux sont@alés de telle faon que les plans chimiquement purs Fe et Pd sont
invergs. Le plan de glissement est donc une pdamtiphase pour l'ordre b1(2)
ou (3) sont donc des dislocations partielles pour le sépeau.

¢ Une dislocation de vecteur de Burgers a/2 [110], perpendicdl#iage ¢ de mise
en ordre [001], évlace les atomes de Fer et de Palladium sur leur propre sous-
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réseau((3) sur la figure.4.2: cela neéerpas de paroi’dntiphase. C'est une
dislocation parfaite pour le supdseau.

Figure 4.2: sousdéseau du Fer et du
Palladium dans une structure ordodénlLl
selon [001]. Un atome change de sous-
réseau par translation selon a/2 [101] (cas
(1)) ou a/2 [011] (cas (2)). Une translation
selon [110] ne modifie pasdppartenance
d’ un atomea un sous-éseau (3).

[010]

Dans les cas (2) et (3), il convient de prendre en cordptergie de paroi’@ntiphase
gue cdite une telle dislocation, deéme que’lon associe unénergie de faute’dmpilement
une dislocation partielle. Il est possiblévhluer de fgon grossire énergie de paroi
d’antiphase en comptant le nombre de premiers voisims atome qui se trouve sur le plan
de glissement.
Avant passage de la dislocation, srtire L} est parfait, cet atome compte 4 premiers voisins
de néme nature et 8 deédutre espce. Apes passage’dne dislocation (2) ou (3) sur un plan
{111} il a 5 premiers voisins de @&me nature et 7 dédutre esgce.

La différence entre le nombre de paires Pd-Pd et Pd-Fe passe donc deab-8=2.
En sappuyant sur un matk dordre tes simple( de type Ising )ud’énergie assoée a une
paire Pd-Pd (ou Fe-Fe) vaut J, et celle ags@cune paire Pd-Fe vaul, on attribue un ¢d
de 2J pour chaque atomaide telle paroi @dntiphase.

Restea évaluer l'interaction J dans le cas de l'alliage FeRd IL& pararmgtre pertinent qui
kBTC
J

Des simulations par deséhodes de type Ising attribuent une valeur de E!76u 1.81 a

ce paramtre dans le cas de la phase.Llla valeur de la tengpature de transition ordre-
désordre T pour la phase Lglnous est dorge par le diagramme de phase de l'alliage FePd:
Tc est de 900 K pour l'alliagguiatomique. On enéduit donc la valeur approximative de J:

J= 8.6 10° 900
1.75

permet d'y ac&ler est ou T est la temgrature critique de transition ordrésbrdre.

~4.510%eV

Dans un plan {111}, la densgitd'atomes est de24— atomes/fi On obtient donc une

a3

énergie surfacique asséeia cette antiphaseyﬂ‘fphase: zi\/— *0.045~ 01J/m?
a“+/3

116



Chapitre 4 : influenceéciproque relaxation / mise en ordre

e Cisaillement de la structure ordanpar une dislocation partielle a/6<112>.

Le passage d'une dislocation partielle a/6<112> dans l'alliage érdaenompagne de la
création d'une faute d'empilement et aussi, a priori, d'une modification de I'environnement
chimique des atomes.é/aluation exacte deftiergie totale requerrait un calaboré. Il est
fréquent de supposrque cettegnergie est la somme dériergie de faute d'empilement et
d'un terme purement chimique, qui pétre évaluéde fagon comparableé ce qui aété fait
dans le cas d'une dislocation parfaite.

Dans un cristal c.f.c, I'alternance des plans {111} g&etdicrit comme uneépdition de
plans A B C A B C...dans lesquels I'arrangement est hexagonal. Le passage d'une dislocation
partielle a/6<112> éale cet arrangement. Supposons que le plan de glissement se sisue apr
un plan B: le plan suivant n'est plus C mais A, suivi de I'empilement correct:

CAB | ABCAB.

Considrons un atomeétnoin de Pd appartenant au plan B (en poéstiiur la figure
4.3), au bord du plan de glissement. Il a, avant passage de la dislocation, deux premiers
voisins Fe et un Pd dans le plan C (mérgar un trait double). Si la dislocation a pour
vecteur de Burgers a/6 [112] et si I'ordre est selon [001], le plan C devient A et offre toujours
deux premiers voisins Fe et un &#dotre atome de Pd. Il est possible de s'en convaincre sur la
Figure 4.3 : il iy a donc pas de modification du nombre de premiers voisingohe respce.
Le cdlt chimique assoéiau plan de glissement est donc nul.

LS

@® Palladium

Figure 4.3: vue en projection selon [111] des
plans successifs {111} A,B,C. L'alliage est
ordonré L1, selon [001]. Le passage d'une
dislocation parfaite a/6[112] translate le plan
C en un plan A mais ne modifie pas le nombre
premiers voisins de @me espce pour un
atome sité sur le plan de glissement

Seules les dislocations partielles de type a/6[112] séseptes dans les micromacles
des couches de FePd. Il n'y a donc gareetgie de faute d'empilemeatrendre en compte.
Celle-ci estévalu@ dans ’llliage en consi@ant la moyenne degnergies de faute
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d’empilement dans le Fer et le Palladium purs. Ces valeurs sont de 0*1godimie Fer
f.c.d¥ (extrapoke de mesurea haute temg@rature) et de 0.18 Jfpour le Palladiuffl. On
obtient donc unénergie de faute’émpilement de 0.16 Jfmpour lalliage. Cette valeur est
proche de la valeur d&hergie de faute dans le cas des dislocations parfaites.

1.3. conclusion : explication du micromaclage

Le mécanisme de relaxation appdra&omme le ésultat dune comgtition entre
dislocations partielles et parfaites. Les dislocations parfaites s&etnpes dans la couchexd
le début de la croissance, du fait des dislocatiénsergeant de la couche tampon de
Palladium. Elles font donc pas besoin de néml mais seulement de se propager dans la
couche ¢thalliage. Cest probablement ceéranisme qui se produit dans les filmésardonrés
ou peu ordonés. Par contre, dans une structure bien oréente cdt énergtique di au
glissement de ces dislocations parfaites est compagiat®kii di aux dislocations partielles
1/6 <112>. Il est donc probable que la relaxation se produise initiallement via les deux types
de dislocations. Mais¢tant don& que le c@t asso@ a un empilement de dislocations
partielles eségal a celui asso@ aune dislocation partielle seule, il devient plus avantageux
énergetiquement de relaxer la contrainte par des empilements de dislocations de Shockley,
que par propagation de dislocations parfaites. On explique ainsi la formation des

micromacles

2. Influence de la relaxation sur la mise en ordre du
FePd déposé sur une couche tampon de
Palladium

Il s’agit la détudier [ effet ®ciproque de ce qui&@émonteé plus haut :

2.1. création de parois dantiphase par les dislocations
parfaites

Lorsque lalliage ne pisente pas de micromacles, seules les dislocations parfaites
<110>, avec une composante de leur vecteur de Burgers b selon z, assurent la relaxation de
la couche de FePd.’€st notamment le cas pour les alliagespasé a temperature
interméliaire (entre 25C et 300C), présentant une mise en ordre partielle

Ces dislocations parfaites doivent se propager lorsque la coualiage dpasse
I’épaisseur critique & Elles engendrent alors des paroiantiphase au sein deotdre LY
dans toute’épaisseur du film ‘@lliagé”. On peut estimerihfluence de ces dislocations sur
la mise en ordre en comparant la dentgitale de parois’dntiphase obseée avec la denst
de dislocations attendue pour relaxerdsatcord de maille:

¢ Les alliages éposé a des tempratures inérieuresa 300°C sordonnent en laissant
appardire une organisation quasémdique des parois’ dntiphase qui conduit aux
taches de surstructure en anneaux. Il est ainsideéstimer la distance moyenne
entre antiphases (cf. chapitre 3). Dans le domaine dedtatape @ I'on observe
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ces taches en anneau, la distance entre antipbesie® Egé&ement, mais reste
proche de ghiphases3 NM.

e Si I'on suppose que les dislocatios110> restent sur le plan de glissement

{111}, la ligne des dislocations est selon les directions <110>. La distance entre
paralble

f

de maille. Comme il a&ja étésouligre, f dépend de laéiragonalisation et donc de
la mise en ordre. Cependant, les alliages auxquels nous néeéssons ici sont
tres peu ordongs; il est doncdgitime de rgliger la €tragonalisation de la maille.
Le désaccord de maille f est donc proche de 2.4%. Dans ces condifigfsis
vaut 5 nanoréres environ.

dislocations paradles est donée par Ugisocatins = , ou f est le @saccord

Les valeurs obtenues poufis@cations €t GhniiphasesSONt relativement proches. On en
déduit donc que la densitd antiphases dans ces couches faiblement oggsnpeutétre en
grande partie due aux dislocations qui se propagent en cours de croissance. En regard, la
densit de marches monoatomiquieka surface de la couche tampon est faible (cf. chapitre 3),
avec une distance moyenne entre marchesaddré de 30 nm. La principale origine des
parois dantiphaseéside donc plut dans les pbnomées de relaxation par des dislocations
parfaites.

Afin de confirmer lThypothese avanée, on peut’sntéressera I’échantillon coéposé a
350°C en pésence tuneélément surfactant. Il @té obsené par diffraction de rayons X la
présence thnneaux au niveau des taches de surstructure. La distanceéristiGuoe entre
parois dantiphase, assa® a la taille danneau est dédrdre de 6 nanoétres. Cette taille
latérale de domaines ordoés) plusélevée que dans le cas dépmfis mentionés plus haut,

4 -

Y

Y R L TRt R
AR B o

Domaines ordon® colonnaires

Figure 4.4: section transverse'uth échantillon éaboré a 350°C en pesence thtomes
surfactants (axe de zone [1-10] ). Champ sombre otquartir de la tache (001).

permet dimager avec plus de gmision les zones ordoges. Une image en champ sombre
montre des domaines ordasncolonnaires, traversant une grande partie de la couche, avec
une distance moyenne entre domaines de 6 nm environ (figure 4.4).

Les observations de hautésolution montrent la @sence de dislocations parfaites
<101> ainsi que de rares micromacles. Les images de la figure 4.5 monte&yaridion
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des dislocations parfaites dans la couche : la distance moyenne entre elleSoedteddd 6
nm. Cette valeur est comparablia distance moyenne entre pardiardiphase

=

6.8nm 5.8nm 6.4nm _|_ 5.8nm

i

7 ///

9nm ?nml 5 8nm . 6nm 6 5nm

Figure 4.5: section transverseuhe couche de FeP@posé a 350°C en pesence tin élément
surfactant. (axe de zone [1-10]). Les imageséiiérde Bragg permettent de mettreéeitence
les plans {111} suppinentaires. Les dislocation® <101> sont éparties au dessus de
I"interface FePd/Pd, avec une distance moyenne de 6.1 nm.
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Il appardt donc pour cegchantillons que la distance entre paroiantiphase est
contiblée par la densitde dislocations parfaiteég <101>. En effet les @pds élabors a
moins de 308C ou en pésence de surfactantsosdonnent moins bien que ceusalisés a
300<C (cf. chapitre 3). Le micromaclage ne se produit donc pas et laisse les dislocations
parfaites %2 <101> relaxer la contrainte. La desiside parois thntiphase ainsi éges
déermine la taille lafrale des domaines orda#net la griode entre eux.

Quant aux couchegaliséesa plus de 308C, la relaxation se produit essentiellement
par micromaclage comme il &é monté au chapitre 2. La faible densitle dislocations
%<101> induit peu de paroisahtiphase. Il est alors probable que les marchessiptes sur la
couche tampon de Palladium soient la principale origine des paraittipthase (cf.

chapitre3).

2.2. congguences sur la surface - hypotise quanta la
structure de parois dantiphase pseudo-griodiques.

Les dislocationd2 <101> ne font appaitae dantiphases que dans la partie ciéaill
par leur passage. Seuléfaisseur de couchetjd déposé est donc a priori concen par la
formation dune paroi thntiphase lorsqune dislocation se propage. Reateomprendre
comment se comportent leséfauts ainsi formds apes passage 'dne dislocation.

L’ observation de domaines colonnaires (fig. 4.4) &éeggue ces antiphases se prolongent
dans la partie sépieure de la couche qui Gtgpar la suite. Dans une telle hypegh, on
devrait observer en surface delliage une forte dengitde marches simples, c@égsiences
des antiphases sous-jacentes.

Les observations STM sur les alliages peu oré@mmontrent que la morphologie de la
surfaceévolue en fonction de€épaisseur dposé. En deade lépaisseur critique, la surface
est relativement lisse avec coexistence de marches de hauteur simple et double (cf. chapitre 3,
fig. 3.26). Au deh de Iépaisseur critique on observe une distributidihots bords par des
marches de hauteur simple, et parfois double ou triple. |l dppkmac clairement da ces
températures les atomes de surface pdeat une mobilé suffisante pour former des marches
biatomiques écessaires I'établissement de drdre. lls ne forment cependant pas de larges
terrasses quancépaisseur est s@pgeurea I'épaisseur critique. Ceci peutegpliquer si lon
considre (cf. chapitre 3) quédmergence des paroisahtiphase se traduit par une marche
simple. Ainsi, au dé de lépaisseur critique, la propagation des dislocations abautite
forte densé de parois thntiphase et don@ la cration de nombreuses marches
monoatomiques d@imitant des terrasses. Sur celle-ci peuvent se formeflatssde hauteur
biatomiques de petite taille.
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Figure 4.6 : observation STMuhe couche de FeRabaisse de 20 nmggosé a 220°C. Les
flots sont essentiellement mono-atomiques. La transéod®a Fourier de’Image sugge une
distance caradristique de 5 nm dans une des deux directions <100>.

Les terrasses gsentent une forme en ellipse avec un rapp@sgect de’brdre de 2.
Leurs dimensions moyennes sont environ de 5 par 10 r@mesmlLocalement, il appdtaine
anisotropie dans leur distribution: leur grand axeal&chelle dune image, toujours selon la
direction [010]. La transforée de Fourier de’'image sugge une distance carggstique
selon la direction perpendiculaire [100] (fig. 4.6k valeur proche de 5 nm.

La présence de parois’ahtiphase quasiépodiques, constée par diffraction X, est
vraisemblablement de a cette derrére observation. En effet, on peut fait@ypothése du
mécanisme suivant:

e en deade lépaisseur critique, seules les antiphases dues aux marthesirface de la

couche tampon sontésentes (cf. chapitre 3 fig. 3.26).

e au dehde Iépaisseur critique, la propagation de dislocations induitdatiom dantiphases
dans toute la couche.

e I’émergence de ces antiphases engendre la formation de nombreuses marches

monoatomiquea la surface.

e |a forte densé# de marches ée de petites terrasses bésdpar des marches simples ou
triples

¢ les antiphases se prolongent lors de la croissapaeir des marches simples ou triples

e cesilots sorganisent de faon péiodique lors de la croissance

e par congquent les antiphaseségentent un arrangement quaéiipdique laéralement
dans toute la couche.

Cela ne nous fournit par contre aucune explication ga#m@inisotropie locale dei#ots. On

peut supposer dgil existe differentes égions avec les deux axes possiblemniotropie. Ceci
aboutiraita une forme en croix des taches de surstructure, commeéjaaétéobsené®. La

forme en anneaux obs&es au chapitre 3 pourrait provenir de ces croix, avec égeel

désorientation de#ots.
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Par ailleurs la relaxation des contraintes ne se produit pas brutala@hé&paisseur
critigue. On devrait donc observer unépéendance de la denside dislocations avec
I’épaisseur de FePd et par cémsgent une augmentation de la demsiesilots lors de la
croissance.

Conclusion concernant linfluence des dislocations sur la mise en ordre:

Les dislocations parfaites de typés <101> qui permettent la relaxation des
contraintes dans les couches peu ordesisont un obstacéla mise en ordre selon de larges
domaines. Elles induisent en effet une forte démkgtparois thntiphase. On explique ainsi la
faible taille des domaines orda@npour des ten@patures de épd inférieuresa 300°C. Une
autre conéguence est la formation de nombreuses marahiésmergence des antiphases.
L’ organisation de ces marches dgfaquasi-griodique est |’ origine de la épartition quasi-
pé&iodique des parois 'dntiphase et expligue les anneaux ob&ersur les taches de
surstructure pour deghantillons éalisés a moins de 30TC.

L’ apparition de micromacles avéaugmentation du de§de mise en ordre se traduit
par une diminution de la derside dislocations parfaites de type<101>. Laugmentation
marquée de la taille des domaines au dessusa tempgrature de dpé& de 280C cdncide
donc avec’bpparition de micromacles.

Remarque :

Les d&pds réalisés a méme le substrat de MgO gaentent eux aussi des dislocations
1/2 <110> qui akent des parois’dntiphase (5:0) et de dislocations qui ne perturbent pas la
mise en ordre (50). On nobserve certes pas la structuezigdique des antiphases, mais
I’accroissement de la taille des domaines oréoiawec la temg@ature de dpé est net. On
peut b aussi envisager que la diminution de la dénd# dislocations du type#D avec la
température esh 'origine de cet effet. Il est idessant de remarquer que si la relaxation avait
lieu uniquement via des dislocations pour lesquellestonon nulle, la forte densgitle parois
d’antiphasdimiterait la taille des domainesmoins de 2 nm de large. Dans ce cas, la mise en
ordre demeurerait faible, quelle que soit la téraure.

3. Conclusion

Il appardt clairement que les éanismes de mise en ordida surface de’lliage
sont perturbs par les pnomées de relaxation : malgta presence de doubles marchés
des tempratures inérieuresa 300°C, il est probable que le évanisme de mon€e’ du
Palladium nest pas syématiquea ces temgratures et ne conduit pasun ordrea courte
distanceélevé. Par con&quent, le passage de dislocations parfaites est encore possible. Il en
résulte une forte densitde parois thntiphase entre les petits domaines ordsné plus
haute temgrature, le rdcanisme démon#e’ du Palladium aboutid un degés dordre a
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courte distancedlevé, qui se traduit par un blocage des dislocations parfaites et un
micromaclage de la couche.

L’ explication de la mise en ordre ne peut donc pas se faire sans prendre en compte la
relaxation des contraint@pitaxiales.

De méme, les pgnomées de relaxation sont fortement influénpar la structure ordoéa
de lalliage.
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Chapitre 5

Mise en ordre par recuit

Afin de comprendre lebte joué par la dynamique du front de croissance, il semble
nécessaire de comparer la mise en ordre obtenue lors d&sécaB0CC avec une mise en
ordre obtenue par recuit &prcroissance. llI’agit dabord de constater sioh aboutita la
méme structure, notamment Sotdre L} est toujours mono-variant. En effet, si &estion
d'un seul variant est du& un effet de &yrégation en surface, on doit observer Iénme
mécanisme lors des recuits. Il est par ailleurgregsant de comparer les temps de mise en
ordre dans le casi@elle-ci se produit en surface (émudt) et dans le casicelle implique une
diffusion dans le volume de la couche (recuits).

La mise en ordre dans déshantillons massifs’dlliages binaires du type CoPt, FePt,
ou FePd &télargementtudiéd® "1 | es recuits dlliageséquiatomiques font appdtee
une structure ordo®e montrant les trois variants de la structure ordesnlLocalement,
coexistent deux variants qui seéggntent sous la forme de zone réeslqui alternent par
rapport aux plans {110}. Ceci permet en effet de minimiggrergie de contraintélastique
due a la ttragonalisation des ddéfents domaines. (cf. chapitre 3, figure 3.35). Dans tout
I’échantillon recuit, des domainesépentant les variants (x+y), (x+z), ou (y+z) coexistent.
Les premiers temps de la mise en ordre se traduisent par une structure enéjagoestix,
dite structure entweed (cf. chapitre 3). Deétudes écentes meges par Yann Le Bougt®
sur les alliages CoPt portent sur les structures béphdsk-L1, Il a notammengété monte
dans cettedtude un pBnomée de mouillage des paroisadtiphase L1 par des domaines
L1, dont le variant estéierminé par le type de la paroi ahtiphase.

Par ailleurs, des recuitgalisés sous champs inten§és(de lordre de 6 Teslas) ou
sous contrainte caniqué™!, ont monté qu il éait possible de favoriser un des trois variants
de la phase Lgl et méme dobtenir des monocristauxgsentant un seul variant.

Nous cherchons ica dudier [évolution de lalliage FePd lors de recuits de films
minces. Les contrainte®itaxiales, ainsi que la rupture de s§rie duea la pisence de la
surface, peuvent enireer des diffrences de comportement avec les recugshantillons
massifs.

De nombreux travaux ont pértsur létude de surfaces’aliage&, et de leur

composition chimique : la surface est souvent cémédcomme un gcurseur de’brdre ou
du dsordre dans les transitions ordmsardré“*>!. Notamment, comme il été rappeé au
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chapitre 3, les effets dégégation, en induisant un profil chimiquéduilibre al'interface
peuvent conditionnefdpparition de’brdre.

En ce qui concernédffet de recuits sur la surfackatliages, on pourra se reporter aux
éudes éalisées par Barbier et cdfi®!"*® concernant notamment les alliagess{2ud;; et
AuCus: il a été monté que lordre qui &tablissait en volume pouvait conditionner la
morphologie de surface, notamment les marches en surface.

Les échantillons que nous avorudiés sont @posé a température ambiante, donc
initialement @sordonms. lls sont ensuite recuits in s&wl0FC avant le dpd de la couche
d’encapsulation. Ceatvite la diffusion des atomes de Fer dans la couche protectrice de
Palladium, ce qui modifierait la stoechiéime de lalliage. Par contre, la plupart des
échantillons onetéréalisés sur une couche tampon de Palladium dans laquelle il peut y avoir
diffusion. Une estimation groese de la longueur de diffusion des atomes de Fer dans le
Palladium peuétre réalisee comme suit : le coefficient de diffusion du Fer dans le Palladium
est don@é par une loi dArrhenius : D=0 €T oli Q=260. 18 J/mol et @=1.8 10°m?%s. Ces
valeurs sont obtenu&sd ap®es des mesurealisées & haute tem@rature (vers 1300K).
Comme on le verra par la suite, leur extrapolatae plus basses teérptures hest pas
forcément valide.

Les recuits sont effeafs & 400°C, ce qui donne une valeur de 1.44%%0%s pour D.

La longueur de diffusion du Fer dans le Palladium peut étoeestinge, en consiéant une

diffusion selon z (axe perpendiculaire) pas ﬁ(zz) =+/2Dt =2A , pour un recuit de 24h.

Cette valeur passerat3 nm pour un recuit de &me duée a 500°C. Les temps de recuit
varient dune heurea 48 heures. On constate donc que la longueur de diffusidan
température de recuit est éariquement s faible. Cela nous autoriseeffectuer des recuits
en régligeant a priori le risque’'an méange massif avec la couche tampon.

1. diffraction de rayons X
1.1. FePd sur couche tampon de Palladium

1.1.1.diffraction hors du plan

Apres un recuit tune heure, aucune raie de surstructuestrvisible en (001) ou (003)
sur les spectre8-20. En revanche apparaissent des pics de surstructure émngrqur les
échantillons recuits huit heures et plus (fig. 5.1). On constate p&olation entre
I’échantillon recuit 24h etdchantillon recuit 48h. Ceci sug®g que le cristal a atteint wat
proche de’équilibre avant 24h. Les pics (001) et (003) nous renseignent seulement sur la
mise en ordre selon le variant perpendiculaire. Aucune raieéagyne du type (103) ou
(013), correspondant aux variants selon x oud puétre mise erévidence. Labsence de ces
pics plaiderait en faveur’dne mise en ordre unidirectionnelle comme dans le cas des
codépds.
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La valeur des paragtres de maille est conformgece qui est attendu dans un alliage
non contraint et ordorn 3.71¢0.005)A perpendiculairemerd la couche. La mesure de la
position de la raie asy@rique (113) sur'échantillon recuit 48h donne un parene de maille
dans le plan de 3.820.005)A plus faible que les 3.88 attendus pour un alliage bien
ordonreé et totalement relax

200 1 1 600 1 1 1 1 1
ol (002): Pd (b)]
150
w400 .
Gl a8
3 >
% % (002): FePygl
E 50 c 200} ]
£ interdiffusion
100} / \ ]
0
| | | | | | | 0 | i | |
20 21 22 23 24 25 26 27 28 46 47 48 49 50
2 théta 2 théta

Figure 5.1:(a) balayages em®-26 sur la raie (001) d’échantillons recuits & 400°C pendant un
temps variable(b) raie (002) en balayagé-26 sur une échantillon recuit 48 h.

On observe par ailleurs une asyrie de la raie (002) du FePd, quépente ainsi une
zone internddiaire entre les paradtres de maille du FePd et du Pd (fig. 5.1b). La diffusion
dans la couche tampon de Palladium éui a I'origine de cette zone deéange. Nous ne
pouvons donc pas laégliger, contrairement ce que laissait pvoir I'estimation de la
longueur de diffusion. La stoechiétrie de lalliage riest donc 50/50 que sur une partie
seulement de la couche. Ceci limite donc le volume qui petdsner selon la phased-la
zone dinterdiffusion pourrait elle aussi’@donner si elle @sentait localement une
composition proche de Pds. La phase Lj, attenduea cette composition, contribuerait
alors aux taches de diffraction de surstructure. &llairerait notamment les taches {103}.
Or, on a constatque ces taches paraissaiéigtintes : on peut doncégliger la contribution
d’'uneéventuelle phase Llaux taches (001) et (003).

Ainsi, le parangtre dordre correspondant au variant perpendiculaire feetvalué
(fig. 5.2): il semble plafonner vers une valeur de 0.65 pouédkantillons recuits plus de
24h. La taille ladrale des domaines orda#mnselon z, éduite des largeura mi-hauteur des
raies de surstructure est gtipurea 120 A. L’amdioration de la qualié du cristal lors des
recuits se manifeste par une faible nicisa(inférieurea 0.7°) et par de faibles coefficients de
Debye-Waller (inérieursa un pour le Fer et le Palladium). Nousvons pas obseéwe pic
de surstructure sur léshantillons recuits une ou deux heures. S éoét proche deéo pour
ceséchantillons.
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Figure 5.2: parangtre d ordre a longue distance S correspondant au variant selon [001]. Les
échantillons sont initialementédordonreés. Les recuits sont effeéan 400T.

1.1.2.Diffraction dans le plan

Afin d’obtenir une @onse quant aux variants dans le plan de la couchegtié a
nécessaire ‘dffectuer unedtude par diffraction dans le pldlf. Cette technique nous donne
en effet acés aux taches de type {100} qui doiveétre plus intenses que les raies
asynétriqgues {103}. Les mesures ordété réalistes par Gé&an Patrat au laboratoire de
cristallographie de Grenoble.

(000)

Famille de plans diffractant,
perpendiculairea la surface

Figure5.3: scéma de principe de la diffraction dans le plan. Celle-ci nous donnésaux
raies (100) par des balayages26.

Les raies de surstructure (100),(300), et (110) apparaissent nettement sur les balayages
©-20 (fig. 5.4). La raie (110) est asséeiau variant Ld perpendiculairé la couche, mais par
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contre, les raies (100) et (300) correspondent au variant selon x. On peut donc affilnger qu
a psence des trois variants de la structurg L1

Par ailleurs, les raies fondamentales (200) et (408jeptent unépaulement : une
contributiona 3.85 Aet lautre, proche de 3.76. La raiea 3.85 Acorrespond donc au variant
perpendiculaire selon [001] et au variant planaire séboI[010], tandis quedpaulement
3.76A correspond au variant planaire selon [100]. La #8e85A est nettement plus intense
que lautre contributiond 3.76A : la mise en ordre perpendiculaidela couche doitétre
majoritaire. En dconvoluant grossrement les deux contributiorssla raie (200), on peut
estimer le rapport de volumes des @#hts variants. En effet, la contributi@nla raie

: ) I \Y 1 .
fondamentale est proportionnelle au volume oécdpnc : —*—=—*—==. Ou I'on note

totale Vtotal 6

I I'intensi€ relative au variant selon x, i.e. [100].
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Figure 5.4:balayager-26 sur les raies (200), (110)(variant selon z), et (100) (variant selon x).

Les mesures des largeuds mi-hauteur des diéfentes raies, mestgs en6-20,
donnent, en appliquant la formule de Scherrer, les tailles dans le plan dentiflomaines.
On aboutit ainsa :L,~110 Aet L=60A.

remargue : recuit déchantillons peu ordoras

Un échantillon éalisé par coépd& a 220°C, et pésentant des taches de surstructure en
anneau (cf. chapitre 3)é&@érecuit 2 heurega 400°C. Le spectre obtenu en balayagsur la
raie sug@re que la forme en anneau subsiste : la distance é@#stgtie entre parois
d’antiphase, &uite de la taille de’anneau, est dédrdre de 3 nm. Cette valeur esksr
proche de ce quédn observe avant recuit (cf. chapitre 3, fig. 3.12a).
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1.2. FePd dpo<t sans couche tampon

1.2.1.diffraction hors du plan

Un échantillon aété éaboré atempérature ambiant& méme le substrat de MgO, puis
recuit 10 heures. Le specte20 différe notablement des spectres obtenus dans le cas de films
sur couche tampon : les raies fondamentales (002) et (004)&tmikdés( fig. 5.5a). Elles
donnent un paraéire de maille perpendiculaire de 3.A%t 3.83A. Les raies de surstructure
(001) et (003) donnent environ 3.89 Il semble donc que les zones ordéemselon’bxe ¢
soient incolérentes avec le reste du cristal. lérdgonalisation qui accompagne la mise en
ordre explique cette didfence de paraéire de maille, comme dans le cas desépds sur
MgO (cf. chapitre 3).

Le parangtre de maille de 3.84 trouveé pour le reste du cristal est pléisvé que les valeurs
trouvées jusqu'a psent. Il pourrait'agir de domaines ordoémavec un variant selon x ou y.

La taille des domaines ordo#mselon z est comparakdecelle deschantillons @posé sur
Pd (110A) et la valeur du paraétre dordre S est de 0.58.

En déconvoluant les deux pics qui participent aux raies fondamentales, il est possible
d’estimer la proportion du volume quiest ordond. Le rapport tntensie du variant

: . < o » I 2
perpendiculaire [, ) & I'intensit totale est+—%2— ~ =
ltotale 3
‘ ‘ 800
140
700
120
—~ 600
Q)
@ 100 S 500
) No)
o 80 -
o 3 400
2 60 S 300
o £
T 40 200
20 100
0 0
| | | | | | | | |
44 46 48 50 52 54 56 22 23 24 25 26 27

2 théta théta
(a) (b)

Figure 5.5:(a) balayage6-26 sur la raie (002) din échantillon deposésur MgO et recuit 10
h (diffraction hors du planb) balayagep-26 sur la raie (200) (diffraction dans le plan).
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Le paranmgtre dordre global, calcé en inggrant toute la raie fondamentale, sans
distinguer parties ordogas et partiesé@ordonres, est de 0.58. Si on le rame aux seules
zones ordonges selon z, on trouve un pargre d ordre S=0.8 dans ces domaines.

On note, comme toujours pour leSpdts sans couche tampon, une nicsa devée (2.3). Le
recuit ia donc pagliminé les d&fautsa I'origine de la distorsion déseau ( cf. chapitre 2).

1.2.2.Diffraction dans le plan

On retrouve les @mes caraéistiques que sur Pd: les raies (001) et (003)
apparaissent en balayage<60, et les raies fondamentales sogddublé&s (fig. 5.5b) : les
parangtres de mailles correspondant sont de 3.85-8.86ur le variant perpendiculaire et de
3.71-3.74A pour le variant planaire. Erécbnvoluant les deux pics sur les diéintes raies,
on peut & encore estimer la proportion de domaines oréerselon x ou y; on obtient

Vx Ve

~ 015-02, et donc
Viotal Vtotal
perpendiculairé la couche.

=~ 06— 0.7 proche de la valeur obtenue en diffraction

L’ intégration des raies (100), (300), (110), (200), (400), (220), (120) et (0&® a
réaliste par des balayages énLes fentes sont comme toujours largement ouvertes, si bien
gue la valeur obtenue sur les raies fondamentales englobe les contrildutiomaie des
différents variants. On ajuste ainsi les pa#aes dordre globaux correspondant au variant
selon z (9 et au variant selon x {5 On obtient ainsi 50.66 et $=0.29. La valeur obtenue
pour S est compatible avec la valeur obtenue plus haut par diffraction perpendiéulaire
couche.($=0.58). Par ailleurs, sidn ranene fordre selon x au volume mesuenviron 1/6
du volume total), on trouve un paréme dordre local pour les variants selon x ou y de
Sica=0.78, assez proche de 1. On trouve émS,.,=0.8 pour le variant selon z.

2. microscopie eélectronique

L'échantillon &posésur couche tampon de Palladium et ensuite recuit 48k a
obsené en vue plane et en section selon [110phisseur thlliage est de 50 nm.

2.1. Vue plane

Le diagramme de diffraction en vue plane montre clairement les taches de surstructure
{110} assocées au variant perpendiculaire ainsi que les taches {100} é&ssoaux deux
variants x et y dans le plan. Celles-céqantent un aspect allobgaralBle a <100>, qui
traduit une forme allor@& des domaines ordogselon ces variants. Les champs sombres
(fig. 5.6) ralisés sur ces tache®vdent des domaines rectangulaires de 50 par 200 nm
environ. Les taches (100) donnent des domaines &i@eon (010), et vice et versa.
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Dans les parties les plus minces @ehlantillon, ces domaines apparaissent non plus
comme des rectangles mais comme desetes) la petite baséant proche du bord de
I'échantillon. La lame est plus mince que la couche de FePd, ce qui implique que l'on tronque
les domaines. Si ceux-€éiaient des pads droits, leur projection sur la surface aurait toujours
la méme forme, ce qui n'est pas le cas. On peutédnice que lI'on observe la projection de
domaines incligs dans la couche, dorédaisseur doiétre nettement plus faible que 50nm.

Figure 5.6: Champ sombre sur une tache (100) en vue plane: les domainesésrdelom le
variant x apparaissent comme des rectangles large de 50 nm environ.

On observe par ailleurs des courbes sombres qui correspoaddet parois
d’antiphase qui apparaissent partie@dment bien contraégs.
Sur une Mme zone apparaissent des domaines des deux types de variants x et y dans le plan
(fig. 5.8). La distance entre domaines démma nature est variable. Il ne semble pas que leur
répartition soit @riodique : la transfori@e de Fourier des images en champ sombreéveier
aucune priodealongue distance.

Des champs sombresgatises sur les taches
{110} mettent enévidence une mise en ordre
importante selon le variant perpendiculaire z.
On image & encore des parois’ ahtiphase
bien contragies. Les domaines ordags
dans le plan devraient appdra en rgatif
sur ces champ sombre. Or on ne les distingue
gu’en bord de lame mince. Ceci indigae
nouveau qul y a recouvrement des domaines
x et y, qui sont incliés, et des domaines
ordonrés selon z. Seules les zonesstr
minces ne donnent pas liela ce
. recouvrement : il ty a alors pas de signal
4 Sono provenant de {110}et les domaines x et y
- apparaissent en sombre. On image anisi
%ois les deux variants dans le plan (fig. 5.8).

Figure 5.7: Champ sombre sur une tach
(110) en vue plane: les domaines ordésn
selon le variant z sont majoritaires dans la
couche.
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Figure5.8: Champ sombre sur une tache (110) en vue plane, dans une zone
tres mince de’échantillon ; les domaines ordoés selon x ou y apparaissent
comme des zones sombres rectangulaires.

II savere que les domaines X et y peuplent leémes zones de la couche,
contrairementi ce qui est obseévdans les recuits massffs Ils forment ainsi une sorte de
guadrillage : un domainéagréte sur un domaine du variant perpendiculaire.

2.2. Section selon (100)

Le méme échantillon, obser¥ en section selon'dxe de zone [100], nous permet
d’affiner la description des domaines ordéndans le plan.

Les champ sombres sur la tache (010) mettedviglence les domaines dans le plan
(fig. 5.9). lls sont incliés a 45° environ, avec une largeur moyenne de 5 nm, et traversent
presque toute la couche oaétent parfois sur un domaine duéme variant, inclié@ a90°.

On comprend ainsi gan vue plane leur taille apparente soit proche de 50 nm. Il est clair
gu’ils ne pesentent pas dedpodicité : leur arrangement estéatoire. On distingue des parois
d’antiphase au sein de ces petits domaines, sur les champs sombres (fig. 5.9) ainsi que sur les
images de hautésolution (fig. 5.10).

Le champ sombre sur [001] fournitnhage compmentaire de’Image pécdlente : la
majorité de la couche est ordodnselon’laxe perpendiculaire, avec des domaines antizhas
assez larges. Quant aux domaines ordeselon [100], du fait de leur faibdpaisseur dans la
direction dobservation, ils participent peu au contraste et ne sont donc pas observables.
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zones ordonges L],
selon [001]

zZone moins
contraste

surface libre

zone ordonée L1,
selon [100]

[001]
zonel, —p
[100] Pd —»

zones ordonges L],

Figure 5.9: champ sombre sur (001) (en haut) et sur (100) (en bas). Un bandeéarddnn
de faible contraste, appaitasur les deux champs somb@l0 nm sous la surface. Elle
présente des zones plus contéestattribiéesa de petits domaines ordoésl .

Les images de microscopéehaute ésolution (fig. 5.11) nous permettentadalyser
avec pécision finterface entre les domaines de type x et z. Le contraste de mise en ordre est
en effet homoene sur tout le domaine X, et son contour agpaian marge. Les domaines
de type x sont compris entre deux plans {101} pdes| distants ‘@&nviron 5 nm. Linterface
ne pegsente pas’ithcohérence le long de ces plans. Les domaines de type x peuvent en effet
étre consiérés comme des micromacles par rapport aux plans {110}. Le maclage traduit la
symétrie miroir entre les variants [001] et [010]. De part 'etutire du plan (110)alternance
des plans Pd et Fe gente une syétrie miroir: il n'y pas de discontintdes plans
chimiquement purs.
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(@) () )

phase

(b) (d) "

Figure 5.10:(a)section transverse’dn domaine ordoréselon laxe [100]. (axe de zone
[010]).(b) transformée de Fourier de (a) : les taches de mise en ordre (100) apparaissent
clairement (c) image de phase obtendepartir de (100) la éféence éant prise dans le
domaine ordoné@ selon [100].Une paroi ‘@ntiphase apparf& dans ce domaine (cf. le profil

de la phase)(d) image en amplitude obtendepartir de (100) : le domaine ordogrselon

[100] (de type x) appaf&en clair.

On observe par ailleurs que les plans (020) dans les domaines de type x ne sont pas
perpendiculaires au plan de la couche, masgmtent une @orientation de 2environ. Ceci
provient du fait que la maille lylest €tragonale. Les plans {110}, dans les domaines de type
z, ne sont paa 45° par rappor@ la surface, maia 45°- o, car la maille estétragonale. La
Symétrie miroir par rapport au plaa 45« n'amene pas [002] sur [200] maB o de cette
direction. oo vaut 45-arctg(3.72/3.85) soit 2.8Ceci expligue donc les deux dégrde
désorientation obseBs en hauteésolution (fig. 5.11). Selon que le domaine x est irgclen
long de (101) ou de (10-1), le signealehange : chaque variant x ou y doit donc donner lieu
adeux taches de diffractiagatariges de part et’dutre de’laxe perpendiculaire.
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Figure 5.11: section transverseéuhe couche éordonrée recuite 24 400°C.(axe
de zone [010]). La zone ordo@n selon le variant [100] forme une bande large de 4 nm,
macke par rapport au plan (101).

o

La raison pour laquelléihterface entre
variants est selon {110} vient du fait
gue seuls les plans {110} ont une
structure commune aux deux variants X
( ouy) et z. Mme sans tenir compte
des plans chimiguement purs, on voit
gue seuls ces plans peuvent constituer
une interface cawmente, et cela, du 7
simple fait de laétragonalisation.

variant 3

Figure 5.12: schma du plan de maclage entre
deux domaines ordogs selon deux variants
différents.

Enfin, une zone ordoe selon
la phase L1se signale par un contraste
en croisillons paralles aux plans
{100}. (fig. 5.13). Cette zone se sit@e40 nm sous la surface. Le contraste en croisillons
n'appard que par endroits. Sinon, on obseaféintérieur de cette bande soit une absence de
contraste, soit un contraste corresponddatphase Ld Les égions pésentant ce contraste
L1, sontétroites, mais semblenggdasser’épaisseur de la bande (6 nm) et se prolonger dans
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la couche sufsieure. Les images de hautésolution seules ne permettent paétre
affirmatif. Cependant, on peut faire le rapprochement avec les observations en champ sombre.

zone
d’interdiffusion

Figure 5.13: section transverse selon (01@ndéchantillon recuit 48 heures. La zone
d’interdiffusion entre Pd et FePd donne liawne mise en ordre kIqui se traduit par un
contraste en croisillon sur les images de haésolution.

En effet, outre les diffents variants Ld les champs sombres sur les taches {100}
montrent une bande claire paéla la surface (fig. 5.9),’&nviron 6a 8 nm de hau 40 nm
de la surface. Cette bande est commune auéreliffs champs sombres sur les taches {100} et
est moins contra& que sur les domaines J_tle la couche. II’agit probablement’dne
partie de la zone de diffusion quiest mise en ordre selon la phase.Hn effet, ¥epaisseur
d’alliage est initialement de 50 nm. La diffusion du fer dans la couche tampon doit appauvrir
I'alliage a I'interface et former une zorédegradient de concentration entre Palladium pur et
alliage éguiatomique. Dans une zone de composition proche gfdrele recuit aboutiti la
phase tquilibre L1,. Elle est cubique, et dadtlairer toutes les taches de surstructure du type
{hkl} avec h,k et | entiers myant pas tous la @me pari€. On ne peut la mettre énidence
directement par la psence de tache de diffraction propre, vue que toutes ses taotdre d
pourraient appartena un des variants de la structurgllle facteur de (sur)structure associ
a ces taches duesla phase L1 est deux fois plus faible que celui asgamiix taches de la
phase L3, pour un degr d ordre équivalent. Cest pourquoi’intensie de la bande Lil
appardt plus faible que le reste des zones or@esn

On peut de plus remarquer quatensié n'est pas homame au sein de la bande
supposge L1,. Celle-ci montre en effet des domaines de petite taillel® nm), plus intenses
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gue le reste de la bande. lls semblent se prolonger dans la padtielsepavec une forme en
pointe. Ainsi, ils apparaissent comme des amorces de domaindsrtlle germe serait dans
la bande appauvrie en Fer et qui auraient coménaise propager dans la partie &ugure.
Peutétre sont-ils assoés & des parois ‘dntiphase au sein de la bande'{'#!.

2.3. Electron Energy Loss Spectroscopy

Afin de mesurer la diffusiod I'interface entre FePd et Pd, nous avons eféestu une
section ¢échantillon recuit 48 heures une cartographie chimique obtenue par filtrage en
énergie deglectrons. La figure 5.14 montre une cartographieésgmtant’lintensi€ du pic de
perte du Fer 3 (708eV)atravers la couche. On observe :

e un zone proche de la surface (40 nmjlo’y a pas eu de diffusion. La concentration en

palladium est relativement constanteéottiquementgalea 0.5.

e un zone dnterdiffusion large de 20 nm environ.

e une partie de la couche tampahilon’y a pas eu de diffusion.

Intensité sur le cham;l
sombre

L
4
%

4‘0 6‘0 8‘0
h(nm)

surface

Figure 5.14 : cartographie du Fer sur une sectioéctiantillon recuit 48 h. Elle est obtenae
partir de trois images : une, au seugsldu Fera 708 eV, deux avant le sewl615 et 675eV.

La largeur des fe#fres enénergie est de 15 eV. Le graphique de droite montre une
juxtaposition du profil de concentration en Fer et du profihtnsi€ obtenu sur le champ
sombre sur (100) de la figure5.9. La zone ord®nhl, appardt comme un pic’thtensie
dans ce dernier profil.

Il serait récessaire de comparer ce pr@fitelui du Palladium. Malheureusement, une
forte contamination au Carbone, sous le faisa@lactronique, a pertugbl’ acquisition du
spectre du Palladium. Le spectre du Carbone (seaikB4 eV) comporte en effet une forte
composant@ uneénergie proche de celle du Palladium (seujk &365 eV), ce qui aghue le
signal du Palladium. En confrontant le profil chimique obtenu sur le seuil du Fer, aux images
de champ sombral@ppari la zone L3, on peut estimer le domaine de composition de cette
phase. La plage de composition esfHeR avec0.15<x<0.38, compatible avec ce qui est
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prévu par le diagramme de phase du FePd (cf chapiintrabuction). La pécision sur la
composition doiétre de lordre de 5%.

2.4. Remarques sur la forme des zones ordoeas

La forme des domaines ordasnselon x et y 'rest pas rigoureusement cellaird
prisme incliré: si tous les domaines partent de la surface, certains se terminent en pointe
avant la profondeur de 40 nm (fig. 5.9). On peut donc supposer que ces structure&esrdonn
prennent naissan@da surface du film et se propageritintérieur de celui-ci durant le recuit.

Le fait quelles pesentent des paroisahtiphase semblent cependant indiquer quérdiits
germes apparaissent dans u@mma domaine, ce qui est rapprocher des observations
réalisées sur FePd massit : des germes’dn méme variant apparaissent sur uéme plan
{110} du fait des contraintes duesla tétroganisation. En croissant, ils forment des bandes
péiodiques mades, avec des paroisattiphasé” a la jonction entre difirents germes
(cf.chapitre 3). On peut supposer, dans le cas des recuits quétudioss, que le premier
germe appaitau niveau de la surface et fjprovoque la formation de nouveaux germes sur
un méme plan (110), dansépaisseur de la couche. Ainsi le domaine or@odans le plan
progresse travers tout le film. Il est probable que déme, ordre assoéau variant selon z
s’initie ala surface de dlliage.

2.5. Relaxation des contraintes etd@partition des diff érents variants

D’apees les mesures de diffraction X, le pagirm de maille moyen dans le plan de la
couche hest pas modié par le recuit de 24 h suethantillonépais de 40 nm. En effet, sur
couche tampon, le para@tre de maille est environ de 3.825apes recuit. Or, si’bn se
réfere & la courbe de relaxation RHEED da@enau chapitre 2 (alliageésordon®), le
parangtre de maille dans le plan est pour céfteisseur deé&p6t de 3.825ALa mise en ordre
s’accompagne’dne gtragonalisation de la maille ; la seuleda de conserver un paratre
de maille moyen constant, dans une matricerautte, est deépartir les difErents variants
pour compenser les effets de dilatation dans un domaine par une contractiorad@es |
Dans ces conditions, les volumesg,\¥,V, des variants ordo®s selon x, y ou z doivent
vérifier :

Vy.y (3825 -3.71) = (V, | +V,)(3.85 - 3.825)

ol 3.85 Aet 3.71A sont les valeurs des parénes de la mailleétragonale et Y, correspond
a Vyou V,, qui doiventétre égaux. On obtient donc :

2
Vy,y = 7VZ = 018VigptgletVz = 064Vigtal

Cette valeur est tout fait en accord avec les estimations faitegpes 'éclatement
des raies fondamentales £2/3 Vioia). Par ailleurs, ceci expliqgue que le pastm@a dordre
pour levariant selon z plafonrgeune valeur de 0.6 . Cettépartition des trois variants doit
permettre da couche de se mettre en ordre sans augmenter les contézistiegies, et sans
nécessiter le passage de nouvelles dislocations.
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Dans le cas de couchegpbsésa méme le MgO, le proleme pourraitétre différent,
car les variants selon x et y paraissent igoatits avec le reste du cristal. Par ailleurs il existe
des grains maé$ par rapport au reste du cristal (cf. chapitre 2) qui compliquent le calcul des
contraintesésiduelles.

3. Observations en champ proche

Deuxéchantillons épais de 40 nm, orité déposea température ambiante puis recuits
pendant 45 et 60 min35C°C. L'état initial de la surface avant recuit est donc celui olgszaunv
chapitre 3: des grains de 2®0 nm, hauts de 1 nm. On observe en STM (fig. 5.15), sur les
échantillons recuits, une surface localemeed tisse, avec des terrasses aux contourséerm
La différence est notable en comparant avec les images obtenues surépais aéalises a
300<C.

e On ne note pas de lignes pagiglt a <110> qui évderaient des micromacles. Ceci
confirme bien ce qui &té obsené en microscopiéectronique : il fy a pas de
micromacles dans legchantillons &posé a température ambiante, et elles
n'apparaissent pas lors des recuits.

e Les terrasses aux contours fésrsont nombreuses, et reposent sur des terrasses
plus larges. Sur ces larges terrasses, on observe des tégubers de diaréire
variable qui se concentreatproximité des bords de marche. Ceganisme de
mdrissement tench lisser la surface en chassant les lacunes par les bords de
terrasses. On peut alleurs noter que la denditde ces trous diminue entre
I’échantillon recuit 45 et 60mn. Lé&sts aux contours ferés ainsi que les trous ne
sont pas obseés sur les coépds.

e Aucuneélément ne évde les variants x et y sous jacents : ils doivent former de
longues bandes pardis a <100>. lls ne semblent pas avolinfluence sur la
surface, contrairement aux micromacles.

e La principale diference avec leschantillons @&posé a 350°C réside dans
I'absence de doubles marches sueddsintillons recuits. Seules quelques marches
présentent localement une hauteur qui semble biatomiqueadit sapparemment
de deux marches simplegdrproches sur une portion de leur contour, notamment
desilots en bord de terrass€.image STM neésout pas les deux marches &m
montre quune, de hauteur double. Il semble donc que toutes les marches soient
monoatomiques
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Figure 5.15: observation STM sous ultravidéahantillons de FePd aps recuita 350T ;

(a) aprés 45 minutegb) apres 60 minutes.

Ce dernier point est troublant. Sioh se éfé&de aux travaux de Goapper et
Barbief'*'"18 comme on 'k fait au chapitre 3, onattenda ce que les doubles marches
traduisent’lordre sous jacent. Or la mise en ordre se fait, commé&aovu| essentiellement
selon laxe c. De plus, les observations de microscégetronique suggent fortement que
la mise en ordre’mitie a la surface de la couche. Elle devrait donc, sur une méajpeita

surface, conduirala formation de marches doubles.

Diff érentes hypotéses peuverdtre avanées afin de justifier Rbsence de marches de hauteur
biatomique sur les recuits:

e L’état initial en petits grainsédordonms estéloigné de létat de surface és lisse des
codépds. Ceci pourrait perturber la diffusion et la formation des doubles marches.
Cependant,’état apes recuit montre une surface localemess tlisse. Par ailleurs le
temps de formation des marches biatomiques sur une surface lisee eglitle : en effet,
les oscillations de @iode double apparaissent audsidans les cagpds ordoniés sur
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Palladium. Par comlguent la surface de recuit une fois ésdevrait rapidement faire
apparére des marches doubles.

e La Fgrégation du Palladium se manifesteééme a temprature ambiante : les mesures
Auger suge@rent que 'lalliage, néme dsordonm, posgde une derm@re couche atomique
de Palladium. Que se passidbrsque lon recuit longuement la surface: Egsgation
continue-telle de fgon aamener en surface plusieurs couches atomiques majoritairement
Palladium ? [Bs lors la mise en ordre par recuit ne se traduirait plus par des doubles
marches puisque le Fer serait enfoui, plusieurs couches sous la surface. Une telle
hypotrese soulignerait "importance des effets dynamiques lors desépdd, et
confirmerait lidée avanée au chapitre 3: il existe deux gtomdes distincts qui
permettent tenrichir la surface en Palladium, éest bien la formation de bicouches
atomiques qui explique la mise en ordre unidirectionnelle.

4. cons eéquences sur les propri  étés magn étiques

Initialement, laimantation des films de FePdsdrdon®s est dans le plan de la
couche. Le changement de structure induit par les recuits do#yeloghbant majoritairement
le variant perpendiculaire, contribugredresser Aimantation hors du plan.

Des cycles thyserésis ontété réalises sur 1échantillon recuit 48h. La mesure de
I’aimantation dans le plan edfalisée par V.S.M (Vibrating Sample Magnetometer); la
mesure perpendiculaire egglisee par effet Hall extraordinaire. Orédlit de la diférence
entre ces deux courbes un facteur de qu@it?. Celui-ci correspond au rapport deergies
dans le cas d'une configuration de I'aimantation dans le plan et perpendiculaire au plan. On
trouve ici une valeur de Q de 1.25 seltaxé c: Q est supieur a 1, donc laimantation est
hors du plan.

Un calcul simple permet’évaluer la valeur de Q attenduéades les mesures de
diffraction X. Supposons que les domaines ordsngelon les trois variants gsentent
localement un coefficient dnisotropie K égal a celui des couches orda#es selon un seul

variant : 5 u 5 ~2, ou M, est laimantatiora saturation du FePd. Soit V la fraction volumique
M §

. : 1-V
de la couche ordoia selon z. Chacun des deux variants x et y compte alors—pzeur. Q

1-V
VKy+ oKy v

2 3-2V
(L-V)K , +21M &

Sécrit alors Q=

D’apees les mesures de diffraction X, V vaut environ 2/3 danéatetntillon, ce qui donnerait
Q=1, kgé&ement inérieur a la valeur mesie (1.25). En conservant lesfmes hypotbses il
faudrait V=0.75 pour retrouver une valeur dégalea 1.25
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Figure 5.16: cycles'thyserésis obtenus sur uéchantillon initialement dsordonré recuit 48
h. (@) mesure obtenue par VSM : le champ H est ap@ldans le plan de la couche. On
mesure la composante deimantation dans ce plafn) mesure obtenue par effet Hall
extraordinaire : le champ H et la composante mésute 1aimantation sont perpendiculaires
au plan de la couche.

Les images MFM obtenues sur de telles surfac? >
ne Bvdent pas de difirence avec leéchantillons P g

ordonrés par @&pd a 300°C. (fig. 5.17). Les F_ J%
domainesup’ et ‘down‘ forment des figures en it G
serpenting®?3, On nobserve par ailleurs aucunewre B g v
anisotropie le long de <100>: on aurait pLf”s §
s’attendrea un accrochage des parois de domain€ o
magrétiqgues sur les domaines ord@sndans le == % 9
plan. Ces domaines de type x ou gsgntent une Py
anisotropie dans le plan et sont plus larges que [BSp*H o >
micromacles. Il serait donc envisageabléilgu Es A
jouent le n@éme 1Ble d ancrage que celles-ci.

Figure 5.17: observation MFM ’dn
échantillon recuit 48 heures. Les zones
sombres et claires correspondeat des
domaines magitiques‘up’ et‘down

147



Chapitre 5 : mise en ordre par recuit

Remargue : recuit sous champ

L’ influence du magétisme sur la mise en ordre du FePd masétéadudiée de fgon
sysématique par T. Katstif\. En recuisan& 500°C pendant une heure éohantillon soumis
a un champ de 6 Teslas, il &é possible tinduire une mise en ordre §Quasiment
unidirectionnelle dans le sens du champ. dtémonté que leffet de linteraction avec le
champ éait similaire a une mise en ordre sous contrainte qui favorise donc un des trois
variants.
Nous ne disposons pas de dispositifs permettant de recuiéehlastillons sous un champ
aussi important que 6 Teslas. Il nous a seulerégnpossible teffectuer un recuit ex situ
dans un four plakdans lentrefer dun aimant permanent. ibtensié du champ au niveau de
I’échantillon est de 0.3 Tesla!échantillon aété déposé dempirature ambiante sur couche
tampon de Palladium. Il a ensuétérecuit 8 heurea 400°C. Le champ est appliguans le
plan de la couche, selon une direction [100]. Le éwait dinduire une asydirie entre les
deux variants dans le plan du film.

Cependant aucune influenceaté constage, que ce soit par diffraction de rayons X
ou par mesure des cyclethgserésis dans diffrentes directions du plan de la couche. Il est
fort probable que le champ applésoit trop faible pour influencer la mise en ordre.

5. Conclusion sur les recuits

L’étude des recuits de films minces a méwue la mise en ordre diffit de celle des
structures ordorées par coépd : la pesence de domaines ord@sndans le plan de la
couche indique que la ggence de la surface ne suffit gagduire la formation din seul
variant. Cela soulign€importance des gmomées dynamiques pendant la croissance. |l
n’est pas possible abtenir une mise en ordre unidirectionnelleéapoup.

On peut penser gue le variant perpendiculail@ couche est majoritaire du fait de la
rupture de symrie duea la surface et donc des gsfomaes de &régation expliqés plus
haut (chapitre 3). Il ressort notamment de nétuele que’lordre doit appaitre en premiea
la surface, ce qui expliquerait son importance danddatfon dun variant.

Cependant, les contrainteésiduelles dans la couche jouent wherimportant qui
explique la épartition de volume des défents variants. Elles limitent le volume qui peut
s’ordonner selon le variant z et ainsi célgnt le degé d ordre maximal que’dn peut
atteindre par recuit.
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Chapitre 6

Mise en ordre par irradiation

L’ irradiation dalliages, dans le but abtenir leur mise en ordre chimique, est un vieux
sujet dans la lirature. Ainsi, lirradiation par des neutronségé utilisée s les anées 60
afin dinduire la mise en ordre’aliages magéiques : la formation de la phasegLdans
I'alliage FeNi se traddtt?? par lapparition dune anisotropie magtique, qui peutétre
renforae par lapplication dun champ lors déitradiation.

Ce tlreme a cependant connu un fort regaimtéré& suite aux travaux associaninbtitut
d’Electronique Fondamentale €éiN2P3 & Orsay. Cet irdr& est motié par de vastes
perspectives’@pplications dans le domaine derregistrement magtique : lirradiation par
des ions pourraiendtre utiliste afin dajuster les propéités de media magtiques, ou de
couches minces servant dans des capteurs éigugs, comme desétes de lecture.

L’ utilisation des ions pour ajuster les prépds de couches minces ma&tjgues pésente des
avantages inghiables: il $agit dun traitement postapd@, il peutétre utilisé localement (en
masquant par uneégine les zonesa préserver de ’frradiation) pour nanostructurer
latéralement les propétés de la couche mince irrasi

Parmi les ésultats marquants, citons en premier lieu le trav@iliseé sur une tricouche
Pt/Co/Pt11%] syséme ai une anisotropie perpendiculaire est as®oaiux interfaces Pt/Co.
L’ irradiation est éalisée par des ionséfjers (Hlium), a desénergies de’brdre de 30 keV.
Aux faibles fluences, elle enire la disparition de dnisotropie perpendiculaire, sans doute
du fait des madifications introduites dahsnvironnement local des atomes de Cobalésau
I"interface Co/Pt. Pour des fluences pélesvées, lIéchantillon devient paramagmue : en
effet, laccentuation du éange aux interfaces Co/Pt eifitra la dilution du cobalt dans un
environnement riche en Platine, et la perte du ferrogtisgme.

Dans un second temps, legémes groupes oriendu leurétudea I’irradiation de couches
minces dalliages ordonés (FePt}. La ddmarche appaitbeaucoup plus originale, car il
s’agit dutiliser l'irradiation pour ager I ordre chimique. Concernant des films minces obtenus
par puhérisation cathodique, les travaux de D. Ravelosona et coll. montrent que lejparam
d’ordrealongue distance S de films initialememsdrdonms (S=0) ou peu ordogéa (S=0.4),
peutétre augmerd, passant respectivemant=0.3 et S=0.6. Ceggultats sont obtenus lors
d’'un processus court’idadiation (30a 1200 s ), €alise a des tempratures moérées
(28C°C). La réside tout lintér& de cette technique. En effet, les alliages chimiquement
ordonrés (FePt, FePd, CoPt) sont dexcellents candidats pour remplacer les alliages
CoCr(PtTa..) dans les disques durs matigue&®: la trés forte anisotropie magtique
assocke a la mise en ordre chimique dans la structure permet, en augmentariémergie
d’activation assoée au retournement’@mantation dans les grains matues, de
repousser la limite superparamétimue’®. Cependant, les termturesélevées récessaires:
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la mise en ordre chimique lors de la croissance, ne sont pas compatibles avec les processus
actuels de fabrication des media mégues. Il est donc utile de rechercher des processus
opé&antaplus basse tendgmature.

Les travaux de D. Ravelosona et coll. montrent tju@dliation par des iongders epond
a ce probéme. Cependant, cette techniquéspnte des limites :dugmentation de la fluence
ne permet pas’dccrdtre 'ordre chimique au daldes valeurs interédiaires obtenues (par
exemple S=0,6 en partantud film initialement partiellement ordodnou S=0,3 en partant
d’'un film déposé dempérature ambiante et don@sbrdonm). La raison de cette limitation
n’est pas clairement comprise et pose un pnoblfondamental igtessant.
Ceci nous a ameén a irradier des couches minces de FePt et FePd, obtenues, non plus par
pulvérisation, mais par EJM. Le but est de comparévolution de ces couches, de
microstructure initiale &s différente.

1. Principe de l'irradiation

L’ irradiation de nogchantillons aété effectuiee au CSNSMa Orsay ; les couches minces
sont bombarées par des ionséders Hé acclérés a 30keV. Lors de ’Irradiation, les
échantillons peuvenétre chaufés. Une partie en est masgupour servir deémoin non
irradié. Les fluences utilises sont de brdre de 1 ions/cn# (sur FePd et FePt). On consilé
gu'avec une telle dose, chaque atome subit en moyenne au moinéplanedhent, la
probabilig d un telévénementétant de lordre de %o nm* (par nanoritre traveré)?%. Dans
ce qui suit, on ne joue ge sur ce paraétre, mais pludt sur la tempgrature de la couche
mince lors de’lrradiation

L'intér& d utiliser des ions He a cette énergie éside dans le fait dil n’y a pas
d’implantation ¢Hélium dans la couche é&allique : les ions la traversent emément et sont
arrétés dans 'Epaisseur du substrat de MgO. En eff@padisseur de la zone irr&di sans
implantation dions HE est sugrieured 100 nm dans les couchesgtailiques?.

L’énergie des ions incidents estdée aux degss de liberé dectronique des atomes du
makriau mais aussi en partie aux degde liberé de translation des atomes par collisions
nucléaires. Les collisions diteslouces avec un transfert’@nergie tés inférieur a I'énergie
maximum trangdrée sont les plus probables. Quantitativemééhergie assoée au seuil de
déplacement tin atome hors de son site est eétig25 eV dans les éaux. Il est important
de percevoir, qavec des ions aussigers et dans cette gammertergie, il iy a pas de
cascades de collisions au sens usuellement édanice terme. Lors degvénements
d’interaction, le nombre’dtomes mis en jeu estdr faible, et la distance typiquee leur
position initiale est de’drdre dune ou quelques distances interatomiques. Souvent, ce
processus conduétla ciéation dune paire interstitiet lacune.

e Lorsque la lacune etdtome interstitiel &és lors de ’lirradiation se situerd
une faible distance, il peut y avoir recombinaison sp@etabe volume de
recombinaison spontéa est de’brdre de 100 atomes dans leétamx. Ceci
conduita I'annihilation rapide de la paireggre.

e Cette paire peudtre stable, la diffusion de la lacune ou tegdme interstitiel
est alors possible, avec une vitesse q@edd de la tenméwature. Les
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processus de diffusion donnent li@un mélange au sein dedlliage, puisque
tous les atomes qui participenta diffusion peuvent changer de site dseau
cristallin. Dans le cas qui nous ésse, ce processus permexglorer de
nouveaux environnement, plus proches de la structuge ddnfiguration de
plus basseénergie (phase stable du diagramme de phase’akade).
Finalement, les éauts céé peuvent migrer jusqu'une surface libre, une
dislocation ou un joint de graingdls disparaissent.

Insistons sur le fait que lémergies utiligées ne permettent pasattérations cristallines
aboutissant ain risque thmorphisation. Comme par ailleurs iyra pas tdmplantation des
ions Rium, I'irradiation ne doit pas induire altérations cristallines. Le but dé&rradiation
est donc de éer dans la couche nombre de paires lacunes-interstitiels. Lérsgmp de la
couche mince lors déifradiation influe sur les dtanismes de recombinaison et sur les
vitesses de diffusion : avec une témgiure pluséevée, le systme peut explorer plus de
configurations, favorisant’é@volution vers lesétats de bass&nergie qui sont lestats
localement ordorgs de lalliage.

2. Mise en ordre sous irradiation

On sintéresse ica l'évolution structurale des couches mincessmradiation. Elles sont
caracérisées par diffraction de rayons X, notamment par la mesur€ aldré a longue
distance.

2.1. Echantillons cod&poses

2.1.1.FePd

Afin d’éviter une éventuelle interdiffusion avec la couche tampon, cég@d ont été
réalisés directement sur MgO. Trois typegchantillons codposé ontétéirradiés :

e Un échantillon initialement ésordonm, codtposé demprature ambiante (S=0).

e Un échantillon partiellement ordogr(S=0.45) codposé 250°C. Les mesures de rayons
X montrent initialement (cf. chapitre 3) sur ahantillon un édoublement des raies
fondamentales qui perme'edaluer ordre local dans les domaines ordé18...=0.75).
ces domaines ordoés rioccupent gun tiers du volume de la couche.

e Un échantillon ordong (S=0.8) &posé a 35.
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L’ irradiation aétéréalisée avec une fluence de 2*f@ns/cnt eta une temprature de
300<C.

7 p—————————————————— 1.8 e ‘ ‘ ‘ 1.510*
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Figure 6.2: balayage®-20 sur les raies (001) d'échantillons codéposés, avant et aprés
irradiation (h(FePd)=40 nm). Les pics sont normalisés sur la raie (Q@2)S initial=0 ; (b)

S initial = 0.45 ;(c) S initial =0.8. L'irradiation a été réalisée avec une fluence de %2.10
ions/cm? et a une température de 300°C.

e Echantillon ésordong

L’ irradiation implique 'lapparition dune raie de faible intensitai22° sur les balayages
0-20. Elle correspondraid un parardtre de maille perpendiculaire de 405l s’ agissait
d’'une raie (001). Cette valeur est nettement plegée que celle attendue pour la raie de
surstructure du FePd, et trop faible pour une k& provenant du MgO. Par ailleurs, un
balayagew sur la raiea 22° ne montre pas de pic, mais seulement un signal proportiannel
I"aire déchantillon irradée. La raie dndice double est attenda@el4.8 mais est certainement
masqee par le pied de la raie (002) du MgO.

Le paranétre de maille mesérsur les raies fondamentales, ainsi que la iniéa
restent quasiment inchaggjapes irradiation (cf. chapitre 3).

e Echantillon partiellement ordogn

La encore, appataun pic proche de 2Xur les balayaged20. Par ailleurs il semble
subsister une raie (001) vers 24 .Qui se manifeste par @paulement du pic principal ceétr
a 22. La raie (003), quoiqueés faible, est toujours ggente. On note de plusapparition
d’'une nouvelle raiéd 70.2 qui, indeXe (003), correspondra@ un parargtre de maille
perpendiculaire de 4.83

Une évaluation du parastre dordre est éalisée en inégrant sans distinction toute la
raie située entre 22 et 2£. On obtient donc un majorant du pagtra d ordre total. La valeur
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obtenue ams irradiation (S=0.16) est nettement éngure & la valeur obtenue avant
irradiation (S=0.45).

La comparaison des balayages erégensur la raie (001), avant et epirradiation
(fig. 6.1) montre une largewdr mi-hauteur identique: la taille Extle des domaines a donc
pasévolué et rested 3.5 nm environ ags irradiation.

2000
1500 A/

1000

irradié

Figure 6.1:balayage oréga sur (001) avant et
apres irradiation d’une couche de FePd de
paranetre d’ordre initial 0.45 (h(FePd) =40 nm).
L ’irradiation est ©alisée a 300°C avec une
fluence de 2.18 ions/ cm . Les deux spectres
sont Bajusiés a la mémeéchelle: la forme et la
largeur a mi-hauteur de la raie’mnt pasévolué.

Intensié (u.a)

-500
4

e Echantillon ordoné

L’ irradiation de 'Bchantillon initialement ordoréne fait pas appaitee de pica 22°.
Par contre,’ Intensi€ des raies de surstructure est nettement plus faibdeaut irradiation.

Les positions ainsi que les largeurs de raies sont semblables aux valeudesnesur
avant irradiation. On enéduit quil n’y a pas de modification des pamires de maille
perpendiculaire, et que la macig (cf. chapitre 3) comme la taille éble des domaines
ordonrés sont inchanées.

2.1.2.FePt

Deuxéchantillons de FePt, cégosé sur MgO, onétéirradiésa 300C:
e Un échantillon co@posé a 310°C est initialement partiellement ord(Bwi@ 3).
e L’autre, codposé a 40@ est initialement ordord(S=0.8).
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Figure 6.3: balayage®-20 sur les raies (001) 'dchantillons de FePt ca&poss, avant et
apres irradiation (h(FePt)=40nm). lirradiation est se &oule a 300°C avec une fluence de
2.10%ions cna. Les pics sont normaés sur la raie(002)(a) S initial=0.3 ; (b) S initial =0.8.

e Echantillon partiellement ordogn

On observe le éme plnomée que sur le FePd partiellement orddnmun raie
appardt vers 22 sur les balayages26 et la raie (001) est quasiment inexistante (fig. 6.3a). Il
semble donc queitradiation ait pour effet de faire dispéra la structure ordorgs.

Les positions et largeurs des autres raies sont peu Besd#pes irradiation.

Une observation en microscopie de éehantillon apes irradiation montre (fig. 6.4)
I'absence deéfhuts dirradiation dans le cristal. II’apparé@ par ailleurs aucune zone de
médange margée a I'interface avec le substrat de MgO. Il faudrait gder a une analyse
chimique en EELS pouétre caégoriquea ce sujet.
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60

919 |
FePt
6’,@?@&%’?
MgO

PG R AR z‘fﬁuwmn

Figure 6.4: sectlon transverseud\ échantillon de FePt ‘drdre initial S=0.3, irradgé a
300°C. (axe de zone [010]). La quaitiu cristal ne semble pas pertéeopar lirradiation.

e Echantillon ordoné

L’irradiation a le rBme effet que sur legchantillons ordonés de FePd: une
diminution de 'lintensi€ des raies de surstructure (fig. 6.3b) Le pa&teend ordre a longue
distance passe de 0.8 initialemarQ.46.

On riobserve pas de raéridentea 22°, mais celle-ci pourraiétre masqgee par la raie (001)
encore intense.

Conclusion sur lirradiation de codépds de FePd et FePt

FePt et FePd cégposé ont des comportements similaires &igis de lirradiation.

L’ irradiation dcroit le degé d ordre dans ceéchantillons et la taille létale des domaines
ordonrés reste incharég. On peut donc supposer que la déndé parois thntiphase dans
ceséchantillons révolue pas (il hy aurait pas de gain énergiea cetteéchellea déplacer les
parois dantiphase) et que, par ailleur§rrhdiation ninduit pas la croissance de nouveaux
germes. Il semble éme que le de@rdordre local diminue du fait d€idradiation : la
température dirradiation joue undle important. Linfluence de la teméwature aété déudiée
par Dafiré Ravelosona sur uéchantillon de FePd de paréire dordre initial 0.4. Il semble
gue plus la temgature dirradiation est faible plusitradiation dsordonne, en diminuant
I'ordre local. Seule’ifradiation a 400°C laisse le paraétre dordre presque inchaag
(S=0.35)*2:

La raied 22° qui apparé dans leséchantillons initialement peu ou pas ordéan
pourrait Sexpliquer par la formation’'dne spinellea I'interface FePd/MgO ou par la
formation dun oxydea la surface de’élliage. Le fait que les balayagessur ces raies ne
montrent pas de pic sugg@ que les domaines ne sont pasepafits avec la matrice de FePd.
Quant aux images de microscomectronique (fig. 6.4), elles ne montrent aucun grain
incohérent avec le reste du film.drigine de cette raie reste donc incomprise .
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On note peu de modifications sur le reste des spectres de diffraction, notamment pas
d’évolution du paramre de maille perpendiculaire.

L’évolution obserée est donc & différente de celle relée par Dafi® Ravelosona sur
des couches mincesépares par pulérisation. Les raisons physiques de cetteédifice de
comportement ne sont p&kicidées. Pour aller plus loin, nous proposons de prendre en
compte le fait que’irradiation, dans les conditions utées, ne permet que déshanges
locaux entre atomes proches. Aussi, nous avaiso des échantillons par une autre
procédure de croissance, egalisant un dp& alterré de monocouches atomiques de Fer et de
Palladium. La structure de céshantillons est étrite plus longuement ci-dessous. Retenons
simplement’lidée que cette structuréestéloignée de lordre ictal L1, que par deschanges
locaux entre plans, permis par la faible térafure de croissance (Z5). De ce fait, il est
possible de conséger quil s’agit déchantillons naturellement optinés pour lirradiation.

2.2.Echantillons obtenus par ép& couche par couche

2.2.1Avant irradiation

Le principe de ce<chantillons est de reproduire la structurey Lldn dposant
alternativement une couche atomique de Fer et une couche atomique de Palladium (ou de
Platine}®!. Les dtpds sont éalisés a temprature ambiante, ags une calibration soige
des flux de Fer et de Palladium. Les sources sont ouvertes alternativemegbrlea fa
permettre Bvaporation pendant un temps correspondant&adt dl'une couche atomique (6s).

On laisse une seconde déai entre la fermeture d'une source et l'ouverture de l'autre. Ces
dépds sont éalisés sur une couche tampon de Palladium afwbténir une bonne quadit
cristalline : comme orid vu au chapitre 2, la croissance ‘@dlinge,a température ambiante,
directement sur MgO, conduidt I’apparition de grains ne ggentant pas la bonne relation
d'épitaxie.

L'ordre a longue distance S, ainsi obtenu dans le cas du Fe€t@ mesué par
Véronique Ghanno: S= 0.08. Il est insuffisant pour obtenir une forte anisotropie
perpendiculaire la couchE!. Il correspond en effet un facteur de quaétmagrétique Q de
0.4 contre 1.6 pour une alliage ordéncoddposé a 35C.

On peut supposer que lggségation du Palladium, obse¥ méme a temperature
ambiante (chapitre 3), perturbe la mise en ordre artificielle et explique le faibés degdre.

En effet si, lors du €& d'une couche de Fer, une partie des atomes de Palladium de la
couche inérieure $changent avec les atomes de Fambilement idal de la structure Lgl

n’est pas conseévll a cependanété constaé que le spectre bssbaudf' de ceschantillons
présentait de fortes défences avec leéchantillons codposé désordonms, ce qui laisse
supposer que l'ordré& courte distance est de nature d@ihte dans les deux types
d'échantillons. Des mesures EXAFS ont par ailleurs cofitendernier poifit*.

La structure artificielle de ces multicouches (Fe{Rdnduit aux spectres do@nsur
la figure 6.5. Les raies de surstructure (001) et (003) apparaissent assez faibles, avec la
particularié dére dédoubl@&s sur les balayagés26. Ceci provient d'un @alage entre le
temps d'ouverture des caches et le tempsépé d'une monocoucHd” : chaque ouverture
de cache devant les sources correspond éudt di'une monocouche atomique plus une
fraction d de monocouche. Cechlage entii@e I'apparition d'une modulation chimique dans
I'épaisseur de la couche, modulation dont éegole estA=2(1+6)d,,,. Cette modulation
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implique unéclatement des pics relatidda mise en ordre. En effet, dansdseau éciproque,

sin@ : .
le vecteurq = 47:T correspondarii un pic de surstructuresstit °11*!

.9

m n
. —=——+— avec

m et n entier. Lorsqué=0, les ordres (m=2, n=-1) et (m=0, n=1)remdent et donnent liea

la raie (001). Mais ici, aveg non nul, les deux pics sont distincts. La valeubd @st variable
d’'un &hantillona I’autre (0.08 pour'tin et 0.13 pour &utre) : il est difficile dobtenir une
valeur reproductible dé&, vu quil s’agit dun écart a la valeur souhatée ©=0). Ces
différences pourraient avoir des cémgences nonégligeables sur brdrea longue distance,
et ainsi compliquer interpetation des ®ultats ¢un échantillona 'autre.

intensit é (u.a)

1000

100

d(002)

Pd(002)

| MgO (002) Chrome MgO (004)
20 40 60 80 100 120
theta

Figure 6.5: balayag#-26 sur deux couches de FeRa#hlisées couche par couche.

Le parangtre d ordrealongue distance Setémesué en effectuant des iggrations en
balayage®-26 sur les diférentes raies ‘dclatement de la raie (001pcessiterait, pour une
intégration par balayage ew, d ouvrir beaucoup trop les fentes devant &edteur. Les
résultats des mesures sur deéghantillonsépais de 40 nm sont dorsnéans le tableau 6.1.

S ) Taille latrale degmosdcité | Parangtre  de
domaines maille
ordonrés perpendiculairg

Echantillon a nop0.1-0.15 0.08 20nm 0.75 3.71A
irradié

Echantilonb |0.2-0.25 0.13 15nm 0°8 3.69A
non irrade

Tableau 6.1: caraéistiques structurales de films de FePé&posé couche par
couchea 25°C, avant irradiation (h(FePd)=40 nm).
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Les parardtres dordre sont proches, et assez faibles. On peut remarquer que la taille
latérale des domaines ordaodm déduite de la formule de Scherrer, égvée (15 et 20nm). A
dege d ordre égal, leséchantillons codposé pesentent une taille de domaines de 3nm
environ. Ceci confirme la diéfence de nature deokrdre dans les deux typegchantillons.

FePt

Des films de FePt sontédosé sur une couche tampon de Platine par énen
procédé: les spectres obtenus aux rayons ¥sentent les @mes caraéristiques, avec un
éclatement des raies de surstructure

La valeur initiale du paraéire d ordrea longue distance obtenue pour cettéhuode
de pd est plusélevée que dans le FePd . Les deichantillons éalisés donnent :(S=0.4,
6=0) et (5=0.2,6=0.1). Une plus faible mobi#tsur la surface du Platine par rapport au
Palladium pourrait expliquer cette difénce. En effet la athode de dp& force lordre
chimique L3; il est donc possible de poser que son imperfection provient essentiellement des
phénomaes de diffusion ( surtout entre pla@s)oceuvre lors de la croissance. Or, ilé&
constaé lors des coépds que la mise en ordre du FeRcessitait une tengpature plus
élevée que pour le FePd, ce qui confirme la mobititoindre du Platine par rapport au
Palladium.

Des observations AFM de la surface de éelsantillons montrent la psence de
micromacles. Si on seéfére au chapitre 4, la relaxation delliage via des micromacles est
une conéquence de la forte mise en ordreyLll’ observation de ceséfhuts est donc une
facon indirecte de constater la bonne mise en ordreatiage.

2.2.2.Apes irradiation

2.2.2.1. Analyse structurale

FePd irrad®

L’ irradiation de ceéchantillons aétéréalisée & fluence constante (2 %ons par crd),
a différentes tem@ratures. Linfluence de la tem@wature sur 'Bvolution des spectres de
rayons X est & nette (fig. 6.6). La raie de surstructure (00Es@nte toujours uéclatement
en deux satellites.’&€cartement entre ceux-ci est constant, corresporakntaleur initiale
ded. Par contre, une composante centrale de la raie dipplaaaleur nédiane entre les deux
satellites. Elle éend fortement de la teryature dirradiation et correspondd un
accroissement du paratre d ordrealongue distance S (fig. 6.7).
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Figure 6.6: balayage-26 sur la raie (001) tun film de FePdéalisé en couche par couche,
pour differentes tem@atures dirradiation. Les intensés sont normaliées sur les raies
(002).(h(FePd)=40nm).

On peut remarquer queévolution du paramre dordre semble relativement
reproductible, malgrles differences initiales portant sur Séetlun échantillonal’autre. En
effet, la figure 6.7 @té obtenuea partir de troiséchantillons distincts (pour lesqueaisO,
6=0.08,6=0.13).

La taille latrale des domaines ordasmnsemble par contre peu sensibléirradiation
(fig. 6.7b): elle reste proche de la valeur initiale, dedre de 15 nm. Quar# la taille
perpendiculaire de ces domaines, il est ma @désla calculer du fait déklatement de la raie
(001) en deux, puis trois pics. Oévalue par la formule de Scherrer en mesurant la ladgeur
mi-hauteur dun des deux satellites, ou, quand elle existe, de la raie centrale (fig. 6.7a). La
taille perpendiculaire mesée sur les satellites est constante (dedre de 10 nm). La taille
déduite de la raie centrale est plus faible ( t@dre de 5 nm), puis’&ccrdt pour une
retrouver la valeur de 10 nm.

Comme il aétédit plus haut, la structure initialé wh dep& couche par couche est
localement proche’dne structure bien ordoée. Ainsi chaque zone dan®paisseur de
I’échantillon peutétre consiérée comme un germe pour la phase.UlLest probable que la
mise en ordre’sffectuea partir de ces germes dasla phase artificielle. Leur extension
latérale est importante ( proche de 15 nm) @exnine la distance entre paroisadtiphase
verticales. Elle ne varie gte par la suite.

Sur les spectres, seule la raie centrabecdt lors de lirradiation, alors que les
satellites dus la modulation de composition restent inchénglLa mise en ordre doit donc
consister en la croissance de quelgques germes entre deux pardgiphdse. Ces germes
doivent ainsi envahir toutdspace compris entre ces deux limites verticales.
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Les domaines ordoga sont cobrents avec le reste de la matrice :'pparét pas
d'épaulement sur les raies fondamentales, et les valeurs duguara® maille dduites des
raies fondamentales et de surstructurénadent. La valeur du paratne de maille
perpendiculairemené la couche révolue pas lors de’itradiation. Il iy a donc pas de
relaxation induite par celle-ci (fig. 6.6).

20l e

15t * oo *

104

taille perpendiculaire des
domaines ordonn és (nm)
(2]
L 4

taille lat érale des domaines (nm)
L 2

I ) 0 (b)
0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0 0.1 0.2 03 04 05 06 0.7 0.8
S S

Figure 6.7:Taille des domaines ordoés apes irradiation de couches de FePd&pbges
couche par couche.( en fonction du paemend’ ordre S, correspondari différentes
tempéatures d'irradiation) (h(FePd)=40 nm)(a) taille perpendiculairea la couche(b)
taille latérale.

La qualigé cristalline du FePd
semble donc peu affégt par
I'irradiation ; elle ha entre autres 510° —
choses pas éé de dfauts éendus (il
n'appard par exemple pas de raie
(111)), ni modifé les pararétres de
maille. Il faut cependant noter un
légée zone dnterdiffusion entre
I'alliage dune part et la couche tampc
ou dencapsulation 'éutre part. Ce
méange entrine [apparition dune
zonea gradient de paraére de maille ‘ ‘
entre FePd et Pd. Cette zone @ast 4 46 47 48 49 50 51

.. . , . 2théta
I origine du Slgnal obs ntre les pICS Figure 6.8:balayagef-26 sur les raies (002) du Pd et du FePd:
(002) du Pd et du FePd sur la ﬁgure 6. une zoné d interdiffusion apparapres irradiation .

—brut

a10* | ——irradi é 4 300C

interdiffusion

intensit é (coups/secondes)

La comparaison entré&thantillon irradé a300°C et unéchantillon #moin chaufé a
300°C mais masagi pendant ’irradiation (fig. 6.9) prouve que’dffet du recuit seul
n’'implique pas tvolution des raies de surstructuréest donc bien’ &éffet concomitant de
Iirradiation et du chauffage qui induit la mise en ordre olgger
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Figure 6.9: balayagef-26 sur la
raie (001) pésentant deux paires
de satellites. 1échantillon brut et
I’échantillon #moin, recuit a
300C pendant ’irradiation
présentent des spectres identiques.

intensit é (coups/secondes)

2theta

FePt irradé

Le parangétre dordre, éeve
avant irradiation (S=0.4)¢volue assez 1000 |
peu apes irradiationa 200°C et 300C.

On obtient en effet S=0.5 dans les deux
conditions dirradiation a 200°C et
300<C.

La taille des domaines ordoém
déduite des largeurs mi-hauteur sur
les raies de surstructure, semble
décroitre légéement apds irradiation. i |
On note enfin une augmentation de la WA o aa i
mosdcité apes irradiation : celle-ci 20 22 24 26 28 30
passe a 1.3 contre 0.8 avant 2 théta
irradiation..

800

600

intensit é (u.a)

Figure 6.10: balayag®-26 sur les raies (001)
de films FePt dposé couche par couche, pour
différentes temgratures dirradiation.
L’intensié est normaliée sur les raies (002).
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2.2.2.2 Conséguences magnétiques sur les échantillons déposés couche par
couche.

e sur FePd

Des mesures magim-optiques ontéte réalisées a I'|lEF (CNRS/ Orsay)par Dafin
Ravelosona. Elles sont comgpies par des mesures de mgigmétrie (VSM) effectuies dans
notre laboratoire. La figure 6.10 montiéviolution des cycles en champ perpendiculaire lors
de lirradiation .

@) ()

101 bt FePd20mm | brut —» FePd20mm |
Irradi é & 200C imadi é 2 300C
0,54 4 0,51 d
)
0,0 0,0
-0,54 1 054 J
iradi é——— imadi 61
-1,04 10 1
-10 ) '5 ) 0 ) é ) 10 -10 ' '5 ' 0 ' '5 ' 10
H (kOe) H (kCe)

Figure 6.10: cycles 'thysérésis obtenus par effet Kerr polaire sur dehantillons de FePd
irradi é (h(FePd)=40nm)(a) irradiation a 200°C. (b) irradiation a 30C°C. Sur unéchantillon
similaire, l'irradiation a 300°C permet unévolution du facteur de quaditde Q=0.6a Q=1.6
(cette dernére valeur est comparablé@ celles obsemdes pour des alliages parfaitement
ordonres.

L’ observation de ces difentséchantillons par MFM (fig. 6.11) souligne elle aussi
I"apparition dune anisotropie perpendiculaire au film!évolution dune structure de
domaines magtiques en rubana une configuration enchérée accompagne le changement
d'axe facile de’himantation. On peut par ailleurs remarquéaugmentation de la taille
latérale des domaines ma@jigues (tab. 6.2) : cett&volution est caraétistique dun
accroissement dédnisotropie. qui élace léquilibre entre cét en énergie des parois (

grosserement,/ AK, oUA est la constante@thange) et le gain emergie magéostatique
assoct ala création de domaines.

! Indépendamment de’dnisotropie magétique, la configuration '@quilibre corresponda des serpentins
paralBles. Cependant, cette configuratic@reergie minimale est bien plus facilement obtenue dans le'oas d
faible anisotropie, car la forte proportioragnantation dans le plan actirte cdit d'une rotation de paroi.
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Les échantillons émoins non irradés pesentent une modification en fonction de la
température de recuit, mais nettement plus faible quédeantillons irradés.

¢ non
irradi és

W irradi és

‘»\n,._ %

N > :
SRR

TS =

Figure6.11: observations MF
échantillons &moins sont masgs pendant’irradiation mais subissent le éme chauffage
gue léchantillon irradié.

Tempgrature(C) Taille des domaines maétiques Taille des domaines magtiques

d’irradiation (échantillons émoins ) (nm) ( échantillons irradés ) (nm)
150 85 128
200 93 139
300 99 137

Tableau 6.2: largeur des domaines métjques obsengsur la figure 6.2.
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e Sur FePt
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Figure 6.12: cycles 'thyserésis obtenus par effet Kerr polaire sur dehantillons de FePt
irradié. (a) irradiation a 200T. (b) irradiation a 300T : la rémanence sous champ nul est de

100%.
200°C 300°C
R & 4 N T4 2
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\ 7 non
' )\ iradi &
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Figure 6.13: images MFM obtenues sur des couches de FePt érmdi différentes
tempéatures. (Iéchelle en phase des niveaux de gris est identique pour les 4 images). Les
images sontéalisées en champ nul ags application dun champ perpendiculaire saturant
I’échantillon. Laccrochage des parois ma@igues sur les micromacles selon <110> est
visible. Léchantillon irradié a 300°C est mono-domaine car il ggente une édmanence de
100%; les faibles contrastes qui apparaissent sontdagopographie de la surface.
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L’ effet de lirradiationa 300°C se traduit par uneémanence en champ nul de 100%
qui est obsere sur les cycles' Hyseérésis (fig. 6.12) ainsi que sur les images MFM (fig. 6.13)
ou I'on n'image quun seul type de domaine matjgue sous champ nul.
On peut remarquer que les micromacles oliesrnen AFM sur legchantillons de FePt
couche par couche impliqueatdncore un accrochage des parois rétgues : ceci se traduit
par des domaines alignselon les directions <110> (cf. chapitre 2).
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3. Conclusions sur | ’irradiation

Contrairementa ce qui aété obsené sur deséchantillons éalisés par pulérisation
cathodique, nous montrons querhdiation nest pas un moyen efficace pour induire la mise
en ordre chimique sur des couches mincépgmes par coépd des deuxéléments Fer et
Palladium par Epitaxie par Jets Malilaires. Cependant, nous montrons que des films minces
prépares par @&pd couche par couch&temprature ambiante psentent une microstructure
approprée pour se mettre en ordre sous irradiation.

La différence entre ces deux types de couchkssle dans la structure initiale des zones
ordonrées dans ceschantillons : les cagpds donnent lieua des germesole parangtre
d’ordre est proche de lémars par des parois’a@ntiphase é&ordonmies (cf. chapitre 3),
tandis que les@pds couche par coucheégsentent un ordre localédiocre, mais sur de larges
domaines. Si’irradiation ne parvient paa diminuer le volume occuéppar les parois
d’antiphase (en supprimant oépthcant ces parois’dntiphase), on comprend que le second
cas (@pds couche par couche ) soit plus favorable : ediarant I'ordre local sur de larges
domaines,’irradiation fait crétre le pararétre d ordrealongue distance S de¢gfan margeée.

L’importance de la structure initiale des zones ordemmpparid aussi si’lon compare
nos esultats sur des couchesmlisées par EJM, avec ceux obtenus par DaRavelosona sur
des couches obtenues par gribation. En effet,’Irradiation de ces derniers films de FePt
impliquait® une augmentation de S : il est probable que la structure en grains de ces couches
modifie les nécanismes de diffusion des atomes interstitiels et daifet de lirradiation.
Par ailleurs, la structure initiale neépente peuétre pas la r@me densié de parois
d’antiphase que sur les couchépakés par EIJM .

L’ influence sur la mise en ordre de la té&magure T lors de'irradiation est primordialea
température ambiante, la recombinaison des paires lacunes-interstitiels codésordonner
I alliage. Par contre, lorsque T est accrue, la diffusion des lacunes e attia tendanca
I'ordre se manifeste en favorisant les recombinaisons des paires lacunes-interstitiel qui
améliorent S. Ainsi &explique linfluence margée de la tem@ature dans tous les césidiés.

On peut par ailleurs’imterroger sur le rapport entre pakire dordre a longue
distance, paragre dordre a courte distance et proptes magmtiques. Lirradiation des
couches de FePt montre en effet p&wvalution du paramre S, alors que les proptés
magrétigues sont fortement modiés, puisque laémanence de la couche pass&00%. Il
semblerait donc quéélolution des propétés magtiques soit pluit reliée a I’améioration
de lordrea courte distance par irradiation.

L’ accroissement de S implique une augmentationaddréa courte distance, mais la
réciproque fhest pas vraie. On peut en effet concélloime andlioration de lordrea courte
distance sans gly ait une augmentation maréude S. Par cobguent, S hest un parasire
pertinent pour cara@tiser [ effet de lirradiation que dans le casuthe augmentation mar§u
de celui-ci. Une valeur stationnaire de S peut correspoadree forte augmentation de
I’ anisotropie maggtique.
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Enfin I'interptétation des diférences entre le®sultats obtenus sur déshantillons
réalisés par EJM et de&chantillons éalisés par pulérisation reste ouverte. Il seraiéaessaire
d’'y consacrer deéudes ulérieures afin de comparer esgtdil les structures des deux types
d’échantillons (EXAFS, MET.,.).
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Résultats

Rappelons la motivation initiale de ce@tede : dune part comprendre lestoanismes de
relaxation des contraintepitaxiales et leur cogguences sur la structure et le mégme
des couches mincesalliages FePd, dutre part analyser les @momdes de mise en ordre
conditionnant lanisotropie maggique de ces films.

L’étude des dirents modes de relaxation de la contrag@pitaxiale du FePd été merée
au moyen de la microscopi@ectronique et des techniques de champ proche. Diverses
conditions de croissance des couchealidge ontété exploges : sur MgO ou sur couche
tampon de Palladium, atdes temgratures de croissance variant entrebt 350C.

L’ analyse dmages de microscopiectronique nous a permis de caéaser les éseaux
de dislocations qui assurent la relaxation '@dlihge &posédirectement sur MgO : ce sont
des dislocations parfaités <110> avec un vecteur de Burgers dans le plan de la couche pour
les alliages ordorés, et avec un vecteur de Burgers ayant une composante perpendiculaire au
plan de la couche pour les alliagésatdonrés.

Dans le cas de filmsédordon®s, nous avons par ailleurs expkga croissance de grains
ne pésentant pas la relationégitaxie cube-sur-cube sur le substrat de MgO.

L’'étude des films dalisés sur couche tampon de Palladiurress appuge sur la
microscopie électronique ainsi que sur les techniques de champ proche. Une analyse
guantitative images STM a ainsi permis de quantifier derjouvé par les micromacles qui
apparaissent dans les alliages ordsnéposé sur Palladium : le micromaclage est le
mécanisme de relaxationgpondéant dans ces alliages ord@srdéposé sur couche tampon.
Cette analyse a aussi mis émdence une €endance originale de la relaxation avec
I’épaisseur du film ‘dlliage.

L’ apparition de deux modes de relaxationéddhts en fonction dedrdre chimique de
I'alliage aété analyge ; une explication a pétre propose. En effet, 'lexplication du
micromaclage qui appdtadans de telles couchesside dans’énergie de propagation des
dislocations parfaite®: <101>. Celles-ci sont gsentes dans la couch&alliage, émergeant
de la couche tampon. Ce sont ces dislocations qui assurent la relaxation des couches
désordonmes. Cependant, dans une structure ordenrd,, leur glissement’accompagne de
la création dune paroi tantiphase, diteuse erénergie. Ces dislocations se retrouvent donc
comme blogées. Ce sont alors des dislocations partielles 1/6<112> qui assurent la relaxation,
formant les micromacles obsées. La relaxation via des micromacléavere plus lente que
la relaxation via des dislocations parfaites: une explicatigéaapporée par un calcul
d’énergie élastique qui montre’importance de laépulsion entre caurs de dislocations au
sein des micromacles.
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Les difauts dusa la relaxation impliquent deux ca#giences majeures sur les préf#s
des couches de FePd :

e Les dislocations parfaites qui relaxent la contraiépéaxiale dans des
alliages peu ordorés deposé sur couche tamponéent une forte dengit
de parois thntiphase qui perturbent la mise en ordre aléidge.

e Les micromacles constituent des sitéandrage des parois magjgues et
modifient donc fortement la coercigities filmséudiés.

Quant a I'établissement de la structure .1l se produit en surface, lors de la
croissance, par unéoanisme demonge’ des atomes de Palladium sur ceux de Fer, ce qui
implique une croissance par bicouches atomiques. Aiesplque la dlection dun seul des
trois variants possibles dans la structure. IL1étude de la morphologie de surface montre la
présence de marches de surfaces monoatomiques et biatomiques qui traduisent, soit
I’émergence de paroisahtiphase, soit la pgence de marches doubles respectant la structure
ordonrée L1, Ce processus acédevient efficace partir de 280C environ ce qui permet
alors létablissement’din pararétre dordre proche de 1.

L’étude de la structure de la phase dans les couchesalliage aétéréalisée giécea
la microscopieélectronique, la diffraction de rayons x et la spectroscopiissidauer.

L’ observation des alliagesplosé a une tempgrature plus faible que 300 montre des
germes bien ordods dans une matriceésbrdonge. Ces germes ¢sentent une taille
caracéristigue dont nous avons suivévolution en fonction de la temmture de croissance.
Cette taille est directement mdia la distance moyenne entre paroiardiphase. Il appaita
en effet que la dengéide parois thntiphase esflevée dans les alliagestdosé a moins de
300<C. Leur origine proviendrait de la forte degsie dislocations parfaité4<110> dues au
mode de relaxation. Il faut attendre un changement du mode de relaxatotir de 300C
(micromaclage) pour voir dispdte ces parois 'dntiphase et ainsi obtenir un pagire
d’ordreéeve.

L’étude de la relaxation des contrainépitaxiales et de la mise en ordre dalliage
devaient donétre merges en parafle, compte tenu déihfluence eciproque existant entre
ces deux récanismes.

Il semble en outre que la contraifj@taxiale, qui favorise un des trois variants de la
phase L3 ne soit pas@erminante dansdtablissement dédrdre. Ce sont plét la brisure de
symétrie impliguée par la surface et leséanismes de diffusion en surface, ainsi que les
défauts dusa la relaxation qui condtent la mise en ordre.

L’étude dalliages recuits a soulignl’importance des éecanismes de diffusion de
surface lors de la croissance ddagablissement’din ordre chimique uniaxial. Elle a en effet
mont’é que lon riobtenait pas un ordre unidirectionnel par recuieggroissance. En outre,
la mise en ordre est beaucoup plus lente loissjagit détablir la structure Ld par diffusion
dans le volume de la couche. Il ressort par ailleurs de ces observations que les contraintes
résiduelles existant dans la coudpitaxiée avant recuit @erminent la proportion du volume
occupg par chacun des variants de la structurg: L& parangétre de maille moyen’est pas
modifié pendant le recuit ; donc, du fait de &rdgonalisation de chacun des variants de la
structure L3, leur proportion est fiée par le paragire de maille avant recuit; esta-dire par
la relaxation atteinte par le film aliage avant recuit. Ceci explique que les trois variants de
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la structure L3 soient pésents et que le paraire dordre assoé au variant perpendiculaire
ala couche plafonnaune valeur proche de 0.6.

Ceci conduita la recherche '@utres rithodes pour obtenir la mise en ordre chimique
apres dépd. Ainsi nous avongtudié la mise en ordre de couches de FePd et de FePt par
irradiation avec des iongders. Ceux-ci induisent laéition de paires lacunes-interstitiels,
qui peuvent diffuser dan&alliage ; les recombinaisons qui se produisent sur le passage d
lacune peuvent 'accompagner 'dne augmentation locale deoddre. Leffet dépend
fortement de la temgoature lors de’irradiation ainsi que de la structure initiale des germes
ordonrés. Deséchantillons codposé a moins de 30fC, prsentant des domaines bien
ordonrés dans une matriceésbrdonmée, se trouventé@ordonms par lirradiationa moins de
400°C. Par contre,’irradiation déchantillons éalisés couche par couche, éentant une
structure plus homage, se traduit par une augmentation méequde lanisotropie
magrétique, néme pour de basses teéngtures drradiation. Cette diffrence de
comportement provient'dne densé de parois thntiphase moins grande dans ces couches,
malg®é un parargtre dordre initial plus faible. Llirradiation de ces derniefchantillons
permet de redresseralmantation perpendiculairemeatla couche (irradiation du FeRd
300°C), ou damener ’lalliage a 100% de émanence (irradiation du FeRt 300°C).
L’évolution magtiqgue provient tune andlioration de lordre a courte distance qui ne se
traduit pas systnatiquement par une augmentation du p&teerd ordrea longue distance.

Perspectives

Diff érents points peuvelétre évoqué, qui se situent dans la contiritu travail péseneé
ici :

e Une étude de la ci&ique de formation des doubles marches lors de la croissance
permettrait dapprofondir notre comghension des atanismes de mise en ordre.e€t
notamment ce qui é&éamore lors de mesureses récentes effecéesa l’ESRF : le but

est dobserver la croissance des tous premiers plans atomiques de FePd par diffraction de

surface. Il serait par ailleurgeessaire de coupler ces mesuregs calculs de dynamique
moléculaire afin de comprendre plus eéall les nécanismes de diffusion de surface et
leur ddpendance en teré@ture.

e L’application dun champ magiique, durant la croissance, dans le plan ou hors du plan
de la couche, permettraiegaluer linfluence du magétisme sur la structure de la couche
d’alliage. Certes,étude des recuits sous chanip pas mont# d effet remarquable, mais
il est possible que le comportement en cours de croissance s@ierdiffll Sagirait en
effet de modifier les dcanismes de diffusion de surface, non pas ceux de diffusion en
volume.

e Les Bsultats péseneés dans ce dmoire incluent la description goise de plusieurs types
de d&fauts pesents dans le cristal (micromacleéseau de dislocations, zones ordém
L1, selon x ou y). Ces travaux peuvdiite prolongs par uneéude approfondie de
I"influence de ceséflauts sur le magiisme. Cest ce qui est entrepris dans le cadre de la
thése de Jean-Philippe Att&nqui sintéresse notamment au blocagéurte paroi
magretique sur un éaut structural bien @ermiré. Ceci peuétre riche denseignements
afin de comprendre la coerci@ite ces alliages.
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e On peut de me songern organiser cesdfauts, notamment les micromacles, deofaa
obtenir une configurationépodique des domaines mafiigues. Ceci semble cependant
peu aig. On peut tout de éme envisager deédoser unéchantillon sur une surface
vicinale dont la priode des marches influencerait la réation des micromacles.

On peutégalement pensextirer avantage des prabhes de mouillage lors degpfis
directs sur MgO : la croissané350°C d une faible quanté de FePd, avant coalescence
desilots de mouillage, pourrait conduigela formation de petits domaines orgasis
d’aimantation perpendiculaire au plan de la couche.

e |l serait par ailleurs idtessant de mener uréude sur des couches minces de FePd
présentant la structure biphas L1,-L1,. La forme et la épartition des diférents
domaines, abondammeétudiées pour lalliage CoPt massi?, pourraient donner lie&
une structuration quasipodique des grains’dimantation perpendiculaire, et ainsi
permettre de nombreusésides magéiques.

e Enfin, les esultats encourageants concernamtddiation dalliages @posé couche par
couche doiventétre utilisess dans le but de former des nanostuctures aligges :
Iirradiation sous des masques permettrait déercrdes domaines '@mantation
perpendiculaire dans un filniamantation planaire ou des domainémanents dans un
film de rémanence nulle.

M'Y. Le Bouar, A. Loiseau, A. Finel and F. Ducastelle, Phys.Rev.B, (2000), vol 61, n°5,
3317
E] Y. Le Bouar, théese de I'Ecole Polytechnique. (1998)
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Méthode des phases
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La méthode des phases, développée par Martin Hiftqermet une analyse rapide
dans I'espace réel des images obtenues par microscopie en haute résolution. Elle met en effet
en évidence les écarts a la périodicité idéale du réseau cristallin et permet donc de repérer et
d’identifier avec précision les défauts (dislocations, antiphases,....) ainsi que les variations de
parameétre de maille et déplacements d’atomes sur toute une partie de l'image. L'idée initiale
est d'exploiter l'information contenue dans la zone diffuse autour des pics de Bragg.

Une image de haute résolution est constituée par une somme de franges d’interférence. Ces
franges correspondent aux taches de Bragg sélectionnées dans la transformée de Fourier. Si
I'on note gces diférents vecteurs de Bragg, on peut, damgydotrese dun cristal de

pé&iodicité parfaite gcrire l'intensigl () comme une&ie de Fourier :

1(r)= )Y H g exp@nig.r) (1)
g

H G éant alors la composante complexe de Fourier suéradicité §. On dfinit
AQ et ng module et phase dgf g Cependant, 'dine zonea I’autre dune image éelle, la
pé&iodicité peut évoluer: les composantengeuvent changer, il faut donc legfidir

localement. On ékrit alors lintensi€ en un point” par:
(N =3 H(Mexp@rigr), ()
g

ou H § () est la composante de Fourier sefn ddinie localement ert .

La transfornée de Fourier dd (I') sécrit alors :

(k)= g%(H 5 (K).B8@-(k-k") = EH (k 9). (3

Idéalement, silte cristalétait parfait, H § (k) serait une fonction de Dirac de. Mais dans

le cas éel, elle peutétre non nulle entre les positions de Bragg. Ceci re\aatite que les
écartsa une priodicité parfaite se traduisent par une zone diffuse autour des pics de Bragg.

En ne consiéant que les valeurs dk prises dans une zone de Brillouin céetsur un
vecteur de Bragg particulieg, on al (k)=H v (k—0) (4)

(L2 M.J. Hytch, E. Snoeck, R, Kilaas, Ultramicroscopy 74 (1998) 131-146
M.J. Hytch, Microsc. Microanal. Microstruc8 (1997) 41-57
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Il est freqquent d'utiliser un simple filtrage de Bragg: si lI'on place un masque 'dspsade
réciproque afin de dectionner les tacheg et —(Jet si I'on effectue la transfoga de

Fourier inverse on obtient une image domiténsie By est donée par :
Bg (N=H @ (N exp@rig.r) + H_g (r) expE2mig.r) (5)
*
o, H _(r)=H_ (r), donc:
gM=Hg®

B () = 2Re(H 5 (7) exprig F) (6)

enécrivant H g (= Ag () eXpQPg (r)), ou Ag (r) et Pg () sont le module et la phase
deH g (), on obtient:

Bg (= ZAQ () cos@ng.r + Pg ™) @

Cependant, le filtrage de Bragg ne fait que caIcBar(F) , et ne permet pas de remordaer

l'amplitude Ag (ryetala phasePg (r). Dans la pratique,&valuation de la phase et de

I'amplitude se fait en ptant un masque gaussien circulaire sur une tache de Bragg dans la

transforngée de Fourierl (IZ) de l'image : contrairemesdtun filtrage de type Bragg , on ne
sdectionne que la taclig, ce qui revient ne garder qu'un terme dansgliation(1) . Ainsi,
on calcule la transforée de Fourier inverséd 'g (F) qui est complexe:

H 'g (N=H g (M exp@rig.r) = Ag (M exp@mig.r + in. (r) @®
apartir de & on obtient les expressions che¥es
Bg (M =2RgH5'(1)

Ag(0)=[Hg ™

Pg (r)=Arg(H ¥ '(r)—2ng.r)

Il est alors possible deéar des images dont l'interésést donie par Ag (r) (image en

amplitude) ou parPg (r) (image de phase).
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Interpiétation des images

= Image en amplitude :

L' amplitude peut s'intergter comme la fonction enveloppe qui, multielipar une
fonction cosinus iéale, redonne lintengtdes franges eX¥pmentales. En clair, elle

correspond en chaque poiatlintensi€ de la @riodicité § , et apporte le Bme type
d'informations qu'un champ sombre sur la taghell s'agit d'une valeur moyeéa dans

I'espace éel, sur une zone dont I'extension eéedmirée par la taille du masque choisi dans
I'espace déciproque. Plus le masque est grandédidment il occuperait toute une zone de
Brillouin ) plus la zone sur laguelle on moyenne est petite.

= |mage de phaseégmédrique:

Dans le cas d'un cristal dérpdicité parfaite , on peudcrire :

Bg (N = ZAQ cos@ng.r + Pg)

Si, par contre, il existe un champ d®lhcementli des atomes, leédalage des franges peut
sécrire, en supposarg inchang:

Bg (N = 2Ag cos@ng.(r —u)) = 2Ag cos@ng.r —2ng.u)

En confrontant cettéquation {7), on obtient: P@ (r)=-2ng..

La mesure de phase permet donc d@deca la mesure du champ deacementl: en
effectuant une image de phase selon deux vec@fm anon coliréaires on obtient les

deux composantes du champ @pldcement dans le plan de I'image.

Si la valeur deg varie d'un faibleAg en un pointl” de I'image, par rappo@tune zone de
réféence, on peucrire:

By, () = 2A; cos@n(g +AG))

Cette fois-ci, en comparant ceéguation §7), on aboutit:
Pg (F) =2rAg.r

Soit, en prenant le gradient de cette express@d?b (r) = 2rnAg
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En somme, dans unégion al le parangtre de maille es&lggement diférent de la éférence,
la phase gisentera un gradient proportiondeld

Dans la pratique, ces analysesriiges sontéalisées géace au logiciel Digital Micrograph et
aun programme @eloppe sur Semper.
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Résumeé

Nous étudions des films de FePd déposés par Epitaxie par Jets moléculaires sur
MgO(001). La caractérisation des modes de relaxation de la contrainte épitaxiale a été menée
pour différentes conditions de croissance. Une analyse quantitative d’images STM a permis
d’expliquer un changement de mécanisme de relaxation dans les alliages ordonnés déposés
sur Palladium. L’origine du micromaclage qui apparait dans ces dernieres couches réside dans
un mécanisme de blocage des dislocations parfaites dans la structure ordgnnée L1

Par ailleurs la mise en ordre selon la structurg lots de codépobts a plus de 300°C,
se produit en surface, pendant la croissance, par un mécanisme de montée des atomes de
Palladium qui construisent I'ordre b.En formant des bicouches Pd/Fe. Ainsi s’explique la
sélection d’un seul variant de la structure.LlTétude des alliages déposés a température plus
faible que 300°C montre des germes bien ordonnés dans une matrice désordonnée. Une
explication de cette structure repose sur la forte densité de parois d’antiphase dues au
mécanisme de relaxation.

L’étude d’alliages initialement désordonnés puis recuits a souligné l'importance des
mécanismes de diffusion lors de la croissance en montrant que I'on n’obtenait pas un ordre
unidirectionnel par recuit. Il ressort par ailleurs de ces observations que les contraintes
résiduelles dans la couche épitaxiée déterminent la proportion du volume occupé par chacun
des variants de la structuregL1

Enfin, I'effet de I'irradiation par des ions légers dépend fortement de la température
lors de [lirradiation ainsi que de la structure initiale des échantillons. L'irradiation
d’échantillons réalisés couche par couche se traduit par une augmentation marquée de
I'anisotropie magnétique. Ceci permet de redresser I'aimantation perpendiculairement a la
couche pour le FePd et d’'amener I'alliage a 100% de rémanence pour le FePt.

Abstract

The relaxation of strain in epitaxial FePd films, grown by MBE, has been studied
thanks to RHEED, TEM and STM. The preferential relaxation by microtwins in weil L1
ordered films grown on Pd layers has been described trough a quantitative use of STM
images. This modification of the relaxation mechanism in ordered films is explained by the
energy cost of ¥2<101> perfect dislocations in thgdtducture.

This study outlined the role of the surface concerning theotdering during growth:
the ordering takes place at 300°C by a ‘step-up’ mechanism of Pd atoms at the surface,
forming bi-atomic steps, and thus selecting one of the three possible variants of the ordered
structure. The growth at temperatures lower than 300°C leads to the formation of well-ordered
domains within a disordered film. This structure is explained by the high density of antiphase
boundaries due to perfect dislocations taking on the relaxation of the epitaxial strain.

Post growth annealing of disordered layers yielded ordered films with the 3 possible
variants of the L{ structure. The proportion of the volume of each variant is set by the
residual strain in the layer before annealing.

The effect of irradiation by Hdons proved to be dependant on the temperature during
irradiation and on the initial structure of ordered particles in the alloy. Irradiation at 300°C of
layer-by-layer-grown films improves the magnetic anisotropy: initialy in-plane magnetisation
of FePd layers becomes perpendicular to the film, and FePt films become 100% remnant.

Mots clefs:  Couches minces métalliques Diffraction de rayons X
Epitaxie par Jets Métulaires Microscopiélectronique
Contraintespitaxiales Microscopie champ proche

Alliage FePd Irradiation '@lliages
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