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INTRODUCTION GENERALE )

Introduction générale

L’élaboration de matériaux magnétiques nouveaux, n’existant pas dans la nature et présentant
une ou plusieurs dimensions réduites, s’est fortement développée au cours de ces derniéres années.
Les structures élaborées sont trés variées: films, multicouches, superréseaux, structures ultra-minces
de quelques plans atomiques d’épaisseur, agrégats, nanofils, plots submicroniques. L’obtention de
telles structures a été rendue possible par le développement de techniques sophistiquées telles que
I’épitaxie par jets moléculaires, la lithographie, ...

La motivation pour fabriquer de tels systémes de dimensions réduites est double:

1) obtenir des tailles comparables aux dimensions physiques caractéristiques et observer des phéno-
meénes physiques nouveaux;

ii) fabriquer des objets nanométriques présentant un intérét appliqué: capteurs de champ magnétique
& magnétorésistance géante, ...

A ce jour, une grande partie des études réalisées sur des objets magnétiques de dimensions ré-
duites concerne des systémes de métaux de transition (fer, cobalt, alliages tel que permalloy, ...).
Les travaux sur des systémes comprenant des terres rares sont beaucoup moins nombreux.

Des films épitaxiés et superréseaux & base de terres rares ont été fabriqués dés 1986 par épitaxie
par jets moléculaires. Le magnétisme des métaux de terres rares repose sur les concepts suivants:
formation de moments localisés 4f, couplage d’échange entre moments de type RKKY via les élec-
trons de conduction, anisotropie magnétocristalline et effets magnétostrictifs importants. Dans les
films et superréseaux, des propriétés physiques nouvelles ont été découvertes. Citons, parmi d’autres,
la modification de la température d’ordre ferromagnétique due aux déformations épitaxiales et un
couplage & grande distance de phases modulées & travers des couches de matériaux non magnétiques.

Les alliages TRFeq cristallisent dans la structure cubique “phases de Laves”. Ces composés n’ont

fait 'objet que d’un petit nombre d’études en couches minces monocristallines. Pourtant, en raison
de leurs propriétés de magnétostriction géante, les composés a base de terres rares constituent des
matériaux de choix pour I’étude du lien entre propriétés magnétiques et structurales.
En particulier, les alliages & base de terre rare et de fer allient la magnétostriction importante de
la terre rare et la température d’ordre élevée du métal de transition. En conséquence, les composeés
TRFe; (TR=terre rare) présentent une magnétostriction géante record a température ambiante. A
’état massif, ces composés (et en particulier le Terfenol-D (Dyg.7Tbg sFes) qui allie une forte magné-
tostriction et un bon coefficient de couplage magnétomécanique) sont utilisés dans de nombreuses
applications: électrovannes, capteurs, sonars, micropompes, moteurs, ...

L’équipe au sein de laquelle ce travail a été réalisé a réussi, en 1996, la premiére épitaxie de com-
posés TRFes(110). Au cours de sa thése, V. Oderno a mis en évidence des modifications de directions
de facile aimantation liées aux déformations.

Notre travail a pour objectifs: une meilleure compréhension de la structure des couches tampon,
une étude détaillée des déformations des composés TRFey(110) épitaxiés, ’étude de la morpholo-
gie et du magnétisme des structures tridimensionnelles magnétostrictives obtenues au début de la
croissance des films de TRFey(110). Pour atteindre ces objectifs, nous avons élaboré un ensemble
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de couches TRFey(110), de LuFey & SmFey. Nous avons utilisé différentes couches tampon et étudié
I'influence de nombreux parameétres d’élaboration (température du substrat, épaisseur du dépot,. .. ).

Le point essentiel de ce travail de thése est la corrélation entre les propriétés structurales (dé-
formations mécaniques et morphologie) et I’anisotropie magnétique. Le mémoire est en conséquence
divisé en deux parties: la premiére traite de la croissance, de la morphologie et des déformations dans
les nanostructures TRFey(110) alors que la seconde est consacrée a leurs propriétés magnétiques. Ces
propriétés sont reliées aux propriétés structurales définies dans la premiére partie. Le plan est détaillé
ci-dessous.

Le premier chapitre présente les propriétés cristallographiques des composés TRFey massifs. 11
traite ensuite de la croissance et des propriétés structurales des couches tampon. Ces couches (nio-
bium et alliage de surface NbFey) sont celles qui permettent d’initier la croissance des composés
TRFes(110). Leur étude est essentielle & la compréhension de la croissance des composés magné-
tostrictifs. Les aspects spécifiques & I'élaboration des composés TRFey(110) sont développés: nous
avons réalisé un grand nombre de composés: TR=Y, Sm, Gd, Tb, Dy, Er, Dyg+7Tbg 3, Lu. Nous
présentons en particulier les relations d’épitaxie et les désaccords paramétriques entre ces composés
et les couches tampon.

Au second chapitre nous rapportons une étude des premiers stades de la croissance des composés
TRFes(110). Nous présentons ensuite une étude de la morphologie des couches en fonction des pa-
ramétres de fabrication: température du substrat, épaisseur nominale déposée pour des couches de
DyFes(110) et désaccord paramétrique entre substrat et TRFep(110).

Nous présentons dans le chapitre 3 une étude de I’état de déformations des nanostructures TRFey(110).
Cette étude est réalisée pour des nanostructures TRFey(110) épitaxiées directement sur la couche
tampon de niobium et l'alliage de surface NbFey, puis pour des nanostructures TRFes(110) épi-
taxiées sur une couche de 1000 A d’YFes.

La seconde partie de ce mémoire est consacrée aux propriétés magnétiques et commence par une
revue bibliographique des propriétés magnétiques des composés TRFey massifs et des structures terre
rare / métal de transition épitaxiées.

Les directions de facile aimantation dans les composés TRFey(110) sont ensuite déterminées par
spectrométrie Mossbauer et diffraction de neutrons. Les résultats expérimentaux sont détaillés au
chapitre 5 ou lon trouve aussi I’étude de la corrélation entre les déformations mécaniques et les
directions de facile aimantation déterminées expérimentalement.

Enfin, dans le sixiéme chapitre, nous montrons une étude préliminaire des processus de renversement
de l'aimantation sous champ magnétique en fonction de la morphologie (structure en ilots ou film
continu) de nanostructures de DyFeq(110).

L’ensemble des dispositifs expérimentaux utilisés pour réaliser ce travail sont présentés dans les
annexes a la fin du manuscrit.
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Croissance, morphologie et structure






Chapitre 1

Etapes de croissance des composés
TRFey(110)

Ce premier chapitre est consacré 3 I’étude des différentes étapes de la croissance des composés
TRFes(110) par épitaxie par jets moléculaires. Le bati d’épitaxie est décrit dans I’annexe D-1. Le
procédé de fabrication que nous avons retenu est le suivant: fer et terre rare sont coévaporés avec des
vitesses calibrées de facon & obtenir la stoechiométrie désirée. Le substrat est un saphir (1120) recou-
vert d’une couche tampon de Nb(110) et d’une mince couche de fer. Le dépot de cette couche de fer
permet la formation d’un alliage de surface appelé NbFey, qui favorise la croissance des TRFe(110).

Aprés une présentation des propriétés cristallographiques et chimiques des composés massifs (pa-
ragraphe 1.1), nous décrivons le substrat et les couches tampon (Nb et NbFey), en nous attachant
particuliérement & étudier la qualité cristallographique de la surface et la morphologie, par diffraction
d’électrons en incidence rasante RHEED in situ et par microscopie a force atomique ez situ. Ces deux
techniques sont décrites dans les annexes B et D-1 pour la premiére et D-4 pour la seconde.

Nous présentons d’abord la structure des substrats de saphir (1120) (paragraphe 1.2). Les résultats
obtenus sur la couche tampon de niobium font I'objet du paragraphe 1.3. Nous étudions la structure
hexagonale de surface lors des premiers stades de la croissance de niobium sur saphir puis la structure
d’une couche épaisse de 500 A de niobium.

Dans la quatriéme partie, une étude structurale et chimique de l'alliage de surface NbFey est pré-
sentée. Cette étude a été effectuée in situ dans un bati d’épitaxie par jets moléculaires disposant
d’un équipement de spectroscopie Auger et de photoémission, ainsi que d’'un RHEED. Des résultats
concernant la croissance du fer sur Nb(110) & température ambiante sont suivis d’une étude en fonc-
tion de la température de recuit.

Finalement, 1’élaboration des composés TRFe,(110) fait 'objet du paragraphe 1.5. Les relations
d’épitaxie et les désaccords paramétriques sont présentés pour l’ensemble des systémes élaborés.

1.1 Propriétés cristallographiques et chimiques des composés TRFe,
massifs

Les phases de Laves, en particulier les composés TRFeq, cristallisent dans une structure de type
MgCus Ci5, de groupe spatial Fd3m. En 1956, Fritz H. Laves attribue la steechiométrie ABs des
phases de Laves & 'empilement compact, favorable, d’atomes sphériques avec des rapports de rayons
atomiques qui valent approximativement 1.2/1 plutdt qu’a une conséquence des liaisons chimiques
entre les deux éléments A et B [1, 2].
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La figure 1.1 présente la structure de ces composés. Les atomes de terre rare forment un squelette
de type cubique diamant et apparaissent aux sommets du cube, au centre des faces et sur la moitié
des sites tétraédriques.

F1G. 1.1 — Structure des phases de Laves. Les ronds noirs représentent les atomes de terres rares et
les blancs les atomes de fer.

Les atomes de fer forment des tétraédres réguliers, reliés par leurs sommets. Ils sont situés sur la
seconde moitié des sites tétraédriques non occupés par les atomes de terres rares. Le réseau de fer
vérifie une symétrie ponctuelle rhomboédrique 3m. Malgré la complexité de la structure, il apparait
que tous les atomes de terre rare d’une part et tous les sites de fer d’autre part sont chimiquement
équivalents. Les atomes de fer se distinguent par la direction de leur axe de symétrie local. Chaque
atome de fer a comme plus proches voisins six atomes de fer avec un axe de symeétrie local selon une
diagonale du cube, c’est & dire une direction de type <111>. La direction est différente pour chacun
des quatre sites du tétraédre. Bien que les atomes de fer soient cristallographiquement équivalents,
cette différence d’axe de symétrie local entraine une non-équivalence magnétique.

Le paramétre cristallin des composés TRFeqy varie de 7.24 A pour LuFe, 4 7.415 A pour SmFe,. 11
diminue lorsque ’on passe des terres rares légéres aux terres rares lourdes, conformément & la contrac-
tion des lanthanides. Le tableau 1.1 présente le paramétre massif argr., des différents composés que
nous avons étudiés, & température ambiante. L yttrium posséde des parametres cristallins proches de
ceux des terres rares et le composé YFe; de structure analogue aux TRFes est inclus dans cette étude.

TRFeq LuFe; ErFe; DyFey DygrTbgsFes TbFes GdFes SmFes YFes
arrFe, (A)  7.24 7.28  7.324 7.331 7.348 7.39 7.415  7.362

TaB. 1.1 — Paramétre massif des composés TRFey a température ambiante

Les composés TRFey n’existent que pour une stoechiométrie déterminée. Les diagrammes de
phase des composés auxquels nous nous sommes intéressés dans ce travail sont trés voising et seules
les températures caractéristiques sont légérement différentes lorsqu’on passe d’un composé a lautre.
Nous présentons a titre d’exemple le diagramme de phase fer / samarium (fig 1.2) ou SmFey est le
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composé le plus riche en terre rare. Un excédent de fer par rapport a la composition stecechiométrique
conduirait donc a la formation de deux phases SmFes et SmFes. Au contraire, un excédent de terre
rare conduirait & la coexistence des phases SmFes et Sm pur.
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F1G. 1.2 — Diagramme de phase Fe / Sm [Binary Alloy Phase Diagramms-1990]

1.2 Historique de I’épitaxie de composés intermétalliques

Les films minces métalliques épitaxiés présentent des phases métastables et des propriétés ma-
gnétiques, élastiques,...nouvelles qui ont motivé une intense activité de recherche [3].
Dans le cas des métaux, ’absence de disponibilité (& prix raisonnable) de monocristaux métalliques
adéquats a rendu crucial le probléme de la recherche d’un substrat. Lorsque les chercheurs se sont
intéressés a la croissance de films minces et de superréseaux magnétiques et supraconducteurs, des
substrats de céramiques (saphir, SrTiO3, oxyde de magnésium,...) se sont révélés étre de bons can-
didats, disponibles dans le commerce.
La grande réactivité des terres rares vis & vis de 'oxygéne, de 'hydrogéne et de 'azote rend leur
croissance épitaxiale problématique. Kwo et al. ont montré que la croissance épitaxiale de terres rares
monocristallines directement sur un substrat de saphir est impossible en raison de la forte réactivité
chimique entre 'oxygeéne du saphir et les terres rares [4]. Ces auteurs ont contourné la difficulté en
utilisant une couche tampon de niobium. Ils ont ainsi effectué la croissance de systémes de terres
rares (0001) sur un substrat de saphir Al,O3 d’orientation (1120) recouvert d’une couche tampon de
Nb(110) déposée & haute température (900 £ 50°C). Considérant leur structure différente et leur fort
désaccord paramétrique, la formation d’une interface épitaxiale entre les terres rares et le niobium
est a priori surprenante. Cependant, la croissance des terres rares sur niobium s’effectue avec une
orientation de type Nishiyama-Wasserman [5] et le raccordement de réseaux est de type 3:4 selon les
directions denses.
Depuis ce travail, la croissance de niobium et de métaux réfractaires sur saphir constitue la premiére
étape de la réalisation de systémes de terres rares épitaxiés [6, 7, 8, 9]. Rappelons que ces métaux sont
les seuls éléments de la classification périodique & réagir faiblement avec les terres rares. Ces couches
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tampon sont donc de premiére importance et ont suscité un grand nombre d’investigations; en ce
qui concerne le niobium, nous pouvons citer 'étude de I'interface niobium/saphir[10], de 1’adhésion
du métal sur la céramique mais aussi de la détermination de I’état de surface et des caractéristiques
cristallographiques [11, 12, 13, 14]. Dans le cadre de sa thése, V. Oderno a étudié les premiers stades
de la croissance de niobium sur saphir [15] et a mis en évidence l'existence d’une structure de surface
hexagonale pour le dépot des premiéres monocouches a 720°C.

La fabrication de composés intermétalliques magnétostrictifs en couches minces s’est développée
ces derniéres années. Aprés avoir étudié les couches minces amorphes ou polycristallines; les physi-
clens se sont intéressés a la réalisation de couches minces monocristallines de ces composés.

Au laboratoire, V. Oderno a réalisé la premiére croissance épitaxiale des phases de Laves TRFey
(110) [16]. Les tentatives d’épitaxie de ces composés directement sur la couche de niobium (110) ont
&té infructueuses. En revanche, des films de bonne qualité cristalline ont été obtenus en insérant une
fine couche de fer entre le composé intermétallique et la couche de niobium [17]. Un dépot de 15 A
de fer & 550°C permet la formation d’un alliage de surface, appelé NbFew.

Parallélement, d’autres équipes ont réalisé des couches de composés terre rare / fer en utilisant
des couches tampon de métaux réfractaires sur des substrats de saphir ou d’oxyde de magnésium.
Wang et al. ont obtenu par pulvérisation cathodique des films de TbFeq(111) sur une couche tampon
Mo(110) épitaxiée sur un substrat de saphir AloO3(1120) [18, 19]. Des composés SmyCor(110) et
(001) ont été fabriqués sur des couches tampon de tungsténe (W(110) et W(001) respectivement)
sur un substrat de MgO par la méme méthode d’élaboration [20]. Des composés terre rare/métal de
transition ont été épitaxiés au laboratoire Louis Néel & Grenoble par dépdt laser pulsé. Des films
d’Y2Co017(0001) et d"YCoo(111) ont été obtenus sur une couche de W(110) [21]. Plus récemment, des
couches monocristallines de ThFey(111) ont été épitaxiées avec la méme technique par S. Jaren, sur
une couche tampon de Mo(110) [22].

Enfin, Hutch et al. ont réussi également la croissance de ThFes par épitaxie par jets moléculaires [23].
Ils ont fait croitre des couches de TbhFey(110) monodomaines de trés bonne qualité sur une couche
de Ta(110) [24].

1.3 Cristallographie et morphologie des substrats de saphir Al,Oj
(1120)

Le substrat utilisé est un substrat de saphir AlyO3 d’orientation (1120), d’épaisseur 0.4 mm,
acheté auprés de la firme Union Carbide.

Le saphir (alumine a-Aly,O3) cristallise dans le systéme rhomboédrique et appartient au groupe

d’espace R3c. Les atomes d’oxygéne forment un réseau hexagonal compact. Les atomes d’alumi-
nium occupent les deux-tiers des sites octaédriques interstitiels. Dans la maille hexagonale triple, les
paramétres sont a = 4.759 A et ¢ = 12.99 A. Le plan (1120) présente une maille de surface rectan-
gulaire. Par convention, dans la suite de ce manuscrit, les indices utilisés pour indiquer les directions
cristallographiques du substrat correspondront & la notation des plans auxquels ces directions sont
perpendiculaires.
La qualité de surface des substrats, dont une face est polie par le fabricant, a été étudiée en microsco-
pie en champ proche, a lair. La figure 1.3 présente une image AFM de taille 1 ym x 1 pm obtenue
en mode non contact (voir annexe D-4). I’image révéle une surface lisse avec quelques terrasses. La
rugosité moyenne de la surface est de 2 A
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F1a. 1.3 - Image AFM de taille Ium X 1pm sur un substrat de saphir d’orientation (1120)

Les substrats sont caractérisés par leur angle de coupe, entre la surface et le plan cristallogra-
phique (1120). Nous avons vérifié par diffraction de rayons X qu’il ne dépasse jamais 1°, valeur
maximale garantie par le fabricant [25].

Les substrats subissent tout d’abord un dégraissage chimique ez situ: trichloréthyléne, acétone
et alcool. Ils sont ensuite dégazés in situ & 820°C pendant une heure. Ces deux phases assurent a la
fois I’absence de pollution mais aussi la reconstruction de la surface. Les diagrammes de diffraction
d’électrons en incidence rasante selon quatre azimuts principaux du plan (1120) sont reportés figure
1.4. Ces diagrammes présentent des lignes de Kikuchi caractéristiques de la trés bonne qualité de la
surface.

FiGc. 1.4 - Diagrammes de diffraction RHEED sur un substrat de saphir (11@0), a 820 ° C', selon les
azimuts a: [1100] b: [2201] c: [1101] d: [0001]
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Nous avons effectué, dans un bati MBE Riber, des études de photoémission et de spectroscopie
d’électrons Auger, aprés introduction des substrats dans 'enceinte et aprés dégazage & 820°C. La
présence de carbone a été étudiée en fonction du traitement de chauffage des substrats. La quantité
de carbone dépend fortement de ce traitement et passe de 27 + 2% de la composition de la surface
avant le chauffage a moins de 5 + 2% aprés le dégazage.

1.4 Croissance de la couche tampon de niobium

Le niobium massif est cubique centré (cc) avec un paramétre de 3.303 A. Il s'épitaxie sur
Aly03(1120) avec la direction [110] comme direction de croissance, conformément & la procédure
décrite par Durbin [26] il y a une quinzaine d’années. Nous allons montrer que cette structure est
précédée d'une structure de surface hexagonale jamais signalée auparavant.

1.4.1 Premiers stades de la croissance du niobium

La structure de la surface de niobium, déposé sur un substrat de saphir (1150), a été étudiée in
sity par RHEED pour des températures de substrat variant de 270 a 820°C.
Apres le dép6t de 2.5 A de niobium a 820°C, les diagrammes RHEED sont proches de ceux de la
surface de saphir mais présentent du bruit de fond diffus inmportant et des lignes de Kikuchi moins
intenses. Lorsque Iépaisseur du dép6t de niobium atteint 5 A, de nouveaux diagrammes de diffrac-
tion apparaissent (figure 1.5 c et d).

FIG. 1.5 — Diagrammes de diffraction RHEED sur un substrat AloO3(1120) (a: [1100] et b: [0001] )
puis sur un dépot de 5 A de niobium selon les azimuts correspondants (cetd)a Ts = 820°C
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Ces clichés révelent une symeétrie de surface d’ordre six et ’écartement relatif entre raies de dif-
fraction vaut v/3 selon des azimuts séparés de 30°. Ce rapport est caractéristique d’un réseau de
surface hexagonal [15] dont le paramétre de surface est estimé & 3 + 0.1 A. Cette valeur est tres
proche de la distance entre premiers voisins dans le plan (110) parallélement a la direction [111] du
niobium cubique centré (qui vaut 2.9 A).

Nous avons choisi de nommer cette structure “structure hexagonale de surface” et nous utiliserons la
notation & quatre indices pour noter les directions cristallographiques s’y référant.

Lorsque I’épaisseur du dépot de niobium augmente, les raies de diffraction caractéristiques de

la structure hexagonale disparaissent progressivement et sont remplacées par celles d’un plan de
Nb(110) cubique centré. Il existe une plage d’épaisseur pour laquelle les deux séries de raies co-
existent (structure mixte). A 820°C, lorsque ’épaisseur de niobium est supérieure & une épaisseur
critique de 10 A, la structure hexagonale a complétement disparu et les clichés de diffraction sont
caractéristiques d’un plan (110) de niobium, structure observée jusqu'a présent pour les dépots de
grande épaisseur dans ce type d’épitaxie.
L’épaisseur critique de stabilité de la structure de surface hexagonale dépend de la température du
substrat et est présentée figure 1.6. Des diagrammes de diffraction caractéristiques de la structure
de surface hexagonale sont observés seuls jusqu’a des épaisseurs de niobium qui varient entre 12.5 A
a4 700°C et 5 A lorsque la température de substrat est de 410°C. En dessous de 270°C, les figures
de diffraction ne correspondent pas a celles d'une surface hexagonale mais sont caractéristiques d’'un
polycristal texturé.
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FIG. 1.6 — Diagramme de phase structurale du niobium épitazié sur un substrat de saphir (1120):
épaisseur critiqgue de stabilité des structures de surface hexagonale, mizte et (110)cc du niobium en
fonction de la température du substrat [15]

Les relations d’épitaxie entre la structure hexagonale de surface du niobium (h. Nb) et du saphir
sont les suivantes :

[1120] . nb || [0001] a1,05 €t [1100] n. nb || [1100] AL04

Une superposition possible entre le réseau de surface du saphir (1150) et la structure hexagonale
de surface du niobium est représentée sur la figure 1.7. Notons que la structure de surface hexagonale
du niobium est symétrique par rapport aux directions [0001] et [1100] du saphir.
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FIG. 1.7 — Superposition possible du réseau de surface du saphir (1120) et de la structure hezagonale
de surface du niobium.

Les ronds noirs (blancs) correspondent auz atomes de niobium (d’ozygéne). Les petits ronds grisés
correspondent auz atomes d’aluminium.

La structure hexagonale est probablement stabilisée a la fois par sa haute symétrie et par la
réduction de désaccord paramétrique entre le niobium et le saphir le long de la direction [0001], qui
correspond & la rangée dense du niobium. Si la croissance du niobium débutait avec une structure
cubique centrée, le désaccord paramétrique avec le saphir vaudrait 13.6%. Dans le cas de la structure
de surface hexagonale, le désaccord paramétrique vaut 8%. Par ailleurs, cette surface de symeétrie
hexagonale ne viole pas les régles de construction de l'interface niobium/saphir suggérées par Gute-
kunst et al. [10]:

- un nombre maximum des sites du réseau d’aluminium situés & l'interface sont occupés par des
atomes de niobium

- les atomes de niobium de la seconde couche sont aussi proches que possible des sites qui constitue-
raient un prolongement du réseau d’aluminium du saphir.

Il a montré que ces régles conduisent aux relations d’épitaxie suivantes, valables quel que soit le plan
de saphir sur lequel s’effectue la croissance ((001), (1010), (1120) et (1012)):

[0001] Ao, || (111} b cc €t [1100} an04 || [112] wb cc

Le passage de la structure de surface hexagonale & la structure cubique est comparable & la tran-
sition allotropique « (hcp) = 3 (bee) observée dans le titane ou le zirconium massif présentée par
Burgers [27]. Les relations cristallographiques observées entre la structure hexagonale et la structure
bee sont les mémes que les relations de Burgers & savoir :

(0001)4 || (110)5 et <1120>, || <111>4
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1.4.2 Structure des films de niobium de 500 A

Pour la majorité des échantillons fabriqués dans le cadre de ce travail de thése, la température
de dépot du niobium sur saphir est de 720°C. Elle est choisie de fagon & obtenir une qualité optimale
du film de 500 A (cristallographique et de surface). L'influence de la température du substrat sur la
qualité des films de niobium a mis en évidence la nécessité de travailler & haute température pour
minimiser & la fois la mosaicité des couches et la rugosité de la surface. Il est également recommandé
de ne pas travailler a plus haute température afin d’éviter la diffusion de 'oxygéne du saphir qui
pourrait s’accumuler 4 la surface du film de niobium [28, 29].

Observations RHEED

Apreés 500 A de dépot, les diagrammes de diffraction RHEED obtenus sont présentés figure 1.8.
IIs sont contrastés avec des lignes fines et intenses, ce qui traduit une faible rugosité. La présence de
lignes de Kikuchi révéle la trés bonne qualité cristallographique de la surface.

FiG. 1.8 — Diagrammes de diffraction RHEED sur: 500 A (110) Nb / (1120) Al O3 selon les azimuts
a: [110] b: [111] c: [113] d: [001] avec Ts = 720 °C

D’apres les clichés RHEED, la surface (110) de niobium ne présente qu’un seul domaine cristallo-
graphique. Ce caractére monodomaine a été confirmé par diffraction de rayons X en incidence rasante.

_ Les relations d’épitaxie entre ces deux éléments sont les suivantes:
(111] bee nb 1| [0001] Al,04 €t [112] bee N || [1100] At,04

Signalons & ce stade que de nombreuses équipes obtiennent des couches de Nb(110) avec deux
domaines tournés I'un par rapport & 'autre de 70° par rapport & la normale au plan. Les raisons pour
lesquelles nous obtenons systématiquement un seul domaine cristallographique restent a définir: a la
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fois la température du dépot, la préparation du substrat et la qualité du substrat de départ peuvent
étre invoqueées.

Le réseau de surface Nb(110) obtenu est rectangulaire avec les parametres suivants, trés proches de
ceux du massif: 3.3 + 0.1 A selon [001] et 4.7 4 0.1 A selon [110].

Outre les raies de diffraction correspondant aux plans Nb(110), nous observons des raies in-
termédiaires. Celles-ci correspondent & des reconstructions spécifiques de surface et sont observées
systématiquement, pour toutes les épaisseurs déposées. Selon les azimuts de type <111>, elles sont
observées en position 1/3 de celles du niobium massif et selon les azimuts <110> et <001>, les
surstructures sont observées dans une position médiane de celles de Nb(110). Le réseau de surface
diffractant est conforme a ce qui a été observé par de nombreuses équipes: si @y et @y sont les vecteurs
de la maille du plan (110) de niobium, toutes s’accordent pour interpréter les surstructures comme la
superposition de deux domaines, images 'un de l'autre dans un miroir, dont les vecteurs de surface
sont b1~ 2d; et bg—— 3dy - dy pour le premier, et blf 2d, et b2~ 3dy - dy pour le second. L’origine
de ces reconstructions reste néanmoins sujet & polémique. Certains auteurs les attribuent en effet a
la présence d’atomes d’oxygéne en surface {30, 31|, d’autres sont convaincus que cette reconstruction
est intrinséque [32]. Nous ne sommes pas en mesure de trancher quant & ’origine de cette reconstruc-
tion: nous ne disposons pas de spectromeétre Auger dans notre bati d’épitaxie et n’avons pu effectuer
d’études systématiques de la présence ou non d’oxygéne.

La figure 1.9 présente la coincidence des réseaux du saphir (1120) et du niobium cubique centré
(110). Le réseau de niobium prolonge le réseau d’aluminium du substrat de saphir.

FiG. 1.9 — Coincidence des réseauz de surface du saphir (1120) et du niobium (110).
Les ronds noirs (blancs) correspondent auz atomes de niobium (d’ozygéne). Les petits ronds grisés
correspondent auz atomes d’aluminium.
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Observations par microscopie a force atomique

Les films de niobium ont été observés ex situ & I’air par AFM en mode non contact, dés leur sortie
du bati d’épitaxie. L’image présentée figure 1.10, de taille 1 ym x 1 pm, est obtenue sur un film
de 1000 A d’épaisseur, déposé a 720°C. Des terrasses apparaissent nettement; elles sont paralléles
et réguliérement espacées. Leur largeur moyenne est de 'ordre de 2500 A alors que leur hauteur
moyenne varie entre 5 et 10 A (soit 2 & 4 monocouches).

2500 A

01702703 0.4 0.50.6 07
dimension latérale (um)

FI1G. 1.10 — Image AFM I1um x 1um de 1000 A Nb/AlyOs et profil de hauteur correspondant selon
la ligne noire indiquée sur l’image

Conclusion

Les films de niobium (110) sur saphir sont de trés bonne qualité cristallographique et mono-
domaines; leur surface est lisse & ’échelle de quelques monocouches et présente les caractéristiques
requises pour une couche tampon.

1.5 Alliage de surface NbFeyp

Comme cela a été rappelé dans le paragraphe 1.2, la croissance des phases de Laves n’a jamais
pu étre obtenue directement sur la couche tampon de niobium.

Soient les relations d’épitaxie entre Nb(110) et TRFeq(110):

[001] Trre, || [001] nb et [110] rre, || [110] nb

On peut envisager le raccordement des réseaux lorsqu’a deux mailles de niobium correspond une
maille de TRFey. Le désaccord paramétrique théorique est alors:

QTRFes ™ 2 any

désaccord paramétrique =
2 " (le

Il est trés grand (supérieur & 10%) et positif, pour un paramétre des phases de Laves d’environ
7.3 A. Ce désaccord paramétrique est certainement trop élevé pour une épitaxie parfaite, quelle que
soit la terre rare (méme si, conformément & la contraction des lanthanides, le paramétre de maille
des TRFey diminue lorsque 1'on se déplace des terres rares légéres vers les terres rares lourdes).
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Cependant, V. Oderno a montré que la croissance de films monocristallins (110) et monodomaines

de composés TRFey est possible aprés dépot d’une couche de 15 A de fer & Tg= 550°C [17]. Ce
dépot donne naissance 4 un alliage, que nous appelons NbFep, dont la surface présente une symétrie
rectangulaire et de paramétres 4.8 £0.1et 7 = 0.1 A. Cet alliage de surface et sa formation restaient
néanmoins mal caractérisés.
Dans le cadre de cette thése, nous avons entrepris, dans un béti Riber disposant de dispositifs
RHEED, Auger et XPS, une étude détaillée de la croissance de fer sur la couche tampon Nb(110), en
fonction de la température du substrat et de ’épaisseur de fer. Cette étude débute par la croissance, a
température ambiante, de fer sur niobium (110) (paragraphe 1.5.1). L’évolution de la surface obtenue
en fonction de la température de recuit est ensuite présentée (paragraphe 1.5.2). Finalement, la
croissance de la phase NbFeyp termine ce paragraphe (1.5.3).

1.5.1 Croissance de fer sur Nb(110) 4 température ambiante: influence de I’épais-
seur de fer

Le paramétre du fer, & I’état massif et 4 température ambiante, est de 2.87 A alors que celui
du niobium est de 3.303 A dans les mémes conditions. Le désaccord paramétrique entre les deux
éléments est treés élevé: -13%.

Nous avons tout d’abord analysé la croissance de fer (110) sur la couche tampon de niobium (110) &
température ambiante. La couche de fer a été déposée par évaporation discontinue, avec des pas en
épaisseur de 0.4 puis 1 angstrom.

Observations RHEED

L’intensité RHEED mesurée selon l'azimut [001] durant les premiers stades de la croissance du
fer sur Nb(110) est présentée figure 1.11.
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FiG. 1.11 — Oscillations de Uintensité RHEED selon [001] durant la croissance de Fe sur Nb(110)
température ambiante

L’intensité RHEED présente tout d’abord des oscillations, dont la période correspond au dépét
d’un plan atomique de fer. Elles sont la signature d’un mode de croissance couche par couche.

Lorsque I'épaisseur de fer déposée est supérieure & 6 A, la période des oscillations augmente tandis
qu’elles s’amortissent.
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F1G. 1.12 — Diagrammes de diffraction RHEED selon Uazimut [110] du niobium (110) sur:
(a) 500 A de niobium (110) sur Al Os (1120)

(b) 5.6 A de fer déposé & Tg = 20°C

(c) 8 A de fer déposé & Ts = 20°C

(d) 20 A de fer déposé & Ts = 20°C

Pour les premiéres monocouches de fer selon azimut [110] (figure 1.12), les diagrammes de dif-
fraction RHEED sont caractéristiques d’une surface de fer contraint avec une symétrie proche de
(110). Deés 5.6 A de déepot, apparaissent des surstructures, trés nettes selon Pazimut [110], qui coin-
cident avec l'apparition d’une phase intermédiaire. Elles sont toujours trés nettes aprés un dépot
d’environ 8 A et disparaissent lorsque épaisseur de fer atteint 12 A. Les diagrammes de diffraction
sont alors caractéristiques d’un plan avec une symétrie proche de celle d'un plan (110) de fer qui a
relaxé.

La phase intermédiaire mise en évidence est probablement due & un processus d’interdiffusion.

A partir des diagrammes de diffraction RHEED, nous avons déterminé les distances entre rangées
atomiques dans le plan de la couche de fer, en fonction de I'épaisseur du dépot, selon les deux azimuts
[001] et [110] (figure 1.13).

Le parameétre obtenu selon 1’azimut [001] (de type {110]) a été multiplié par v/2 pour comparaison.
Si le fer déposé conserve une symeétrie de surface de type (110), alors le rapport théorique entre les
distances le long des deux azimuts doit valoir /2.

Les distances interatomiques mesurées le long des azimuts [110] et [001] du niobium présentent
des évolutions trés différentes avec I'épaisseur de fer (voir figure 1.13).
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F1G. 1.13 — Evolution des distances dans le plan selon les azimuts [110] et [001]. Dépot de Fe sur Nb
(110) & 20°C

Le long de I’azimut [110], la relaxation est pratiquement immédiate et le paramétre évolue de
la valeur correspondant au niobium massif vers celle du fer massif, en atteignant méme des valeurs
inférieures au paramétre de ce dernier.

La distance interatomique selon 'azimut [001] est tout d’abord constante puis présente des oscilla-
tions pour relaxer partiellement aprés environ 10 A de dépot.

Le film de fer perd donc sa symétrie cubique et reste déformé méme aprés un dépot de 15 A
la valeur du paramétre dans le plan selon [001] (selon [110]) reste inférieure (supérieure) & la valeur
attendue si la relaxation était totale. Apres un dépot de 15 A de fer, la déformation résiduelle dans
la couche selon [110] est de 2.4% alors quelle vaut -1.8% selon [001]. Lorsque I'épaisseur de dépot
atteint 60 A, les distances entre rangées atomiques dans la couche n’évoluent plus et la relaxation
n’est toujours pas totale.

Spectroscopie Auger

Nous avons procédé & une étude de la croissance du fer sur niobium par spectroscopie Auger afin
d’analyser la nature de la phase intermédiaire, mise en évidence par diffraction RHEED.

Les mesures de spectroscopie Auger ont été effectuées pour le niobium & partir du pic Auger
situé & 167 eV qui correspond & la transition MygsN9g 3Ny 5. Le fer a été quantifié & partir du pic
Auger situé & 656 eV qui correspond & la transition L3My3My 5. Un des problémes majeurs inhérent
4 ce type de technique de caractérisation est l'interprétation quantitative des résultats. L’amplitude
des pics Auger dépend d’un grand nombre de paramétres: la composition affecte bien évidemment
les intensités relatives des pics Auger mais les sections efficaces et les valeurs des libres parcours
moyens des électrons pour chaque élément & 1'énergie considérée sont autant de facteurs difficiles a
déterminer précisément. Dans la suite, les intensités des pics de niobium sont normalisées & partir
de celle du pic Auger obtenu sur la couche tampon a température ambiante. Les intensités des pics
de fer sont normalisées & partir du spectre enregistré aprés dépot d'un film épais de fer (60 A) sur
la couche de niobium & température ambiante.
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Les résultats expérimentaux de la cinétique de croissance par spectroscopie d’électrons Auger
sont reportés figure 1.14. Cette derniére présente ’évolution des intensités relatives du pic de fer et
du pic de niobium, déterminées a partir de l'aire située sous les pics mis en jeu; nous avons évalué
Iincertitude absolue sur ces rapports & 0.2.
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Fia. 1.14 — Intensités normalisées des pics Auger de fer et de niobium en fonction de [’épaisseur de
fer déposée (croissance a 20 ° C). Les traits continus représentent les simulations dans [’hypothése
d’absence d’interdiffusion

Si nous formulons '’hypothése qu’aucun processus d’interdiffusion n’intervient, les intensités nor-
malisées doivent alors vérifier des lois de décroissance exponentielle:

Iy, = exp("eo/)\Nb)

et
In. =1 — exp(—eo/Are)

ol Ayp, et Ap, sont les libres parcours moyens des électrons Auger aux énergies considérées et e,
I’épaisseur de fer déposée.

Les affinements dans ’hypothése de non interdiffusion (courbes en traits continus fig. 1.14) ne
sont pas de trés bonne qualité, particuliérement pour les faibles épaisseurs de dépo6t. Ainsi, dans le
cas de I'intensité associée au niobium, il existe un net décrochement de l'intensité expérimentale pour
6 A de depot qui n’est pas reproduit par la simulation. Les courbes simulées de la figure 1.14 sont
obtenues pour des valeurs Ay, = 9.6 Aet Are= 16 A. Ces valeurs des libres parcours moyens sont trés
élevées puisqu’avec ces énergies d’électrons Auger, les valeurs attendues devraient étre inférieures de
50 % {33]. De plus, nous avons di ajuster les courbes a l'aide de facteurs pré-exponentiels qui valent
respectivement 0.95 et 1.05 pour le niobium et le fer.

Pour ’ensemble de ces raisons, nous avons formulé une nouvelle hypothése quant 4 la croissance.
Cette hypothese suppose un phénoméne d’interdiffusion entre le fer et le niobium dés la température
ambiante et se justifie grace a I’évolution des diagrammes de diffraction d’électrons et de la période
des oscillations de l'intensité RHEED. D’aprés ces études, Uinterdiffusion n’interviendrait que sur
une petite gamme en épaisseur, autour d'une dizaine d’angstroms.

La méthode de simulation de la cinétique Auger dans cette hypothése est plus complexe. Elle consiste
& considérer 3 phases successives dans le processus de croissance.
1) La premiére phase correspond & une croissance sans interdiffusion d’un film de fer sur un substrat
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de niobium. Les intensités des pics Auger peuvent donc étre ajustées & partir des lois présentées
précédemment.

ii) La deuxiéme phase correspond a Papparition d’un alliage de niobium et de fer. Nous avons utilisé
une loi de Végard pour caractériser la concentration de ’alliage formé: la densité de 1'alliage est
égale a la somme des densités des deux constituants pondérées par les concentrations atomiques.
Notons Cs la concentration en niobium dans lalliage formé, e, ’épaisseur de fer & partir de laquelle
I'interdiffusion apparait et e, I’épaisseur a partir de laquelle il y a de nouveau croissance de fer pur.
Sie <e, <e,, les expressions littérales des intensités Auger deviennent:

Iy, =Cs + [(1 - CS) ’ eXp(“ep/)‘Nb)]

Ipe = (1= Cs) - (1 — exp(—e,/Ar.))

avec

e 7.87+5.23-Cs
T 1—Cs T87+0.71-Cs
Nous introduisons ici e, qui est ’épaisseur d’alliage formé. Celle-ci dépend de e, mais aussi des den-
sités (8.58 et 7.87 g/cm?® pour le niobium et le fer respectivement, soit une différence de 0.71g/cm?).
Les masses molaires des deux éléments sont 92.9 et 55.8 g/mole pour le niobium et le fer respective-
ment, soit 5.23 aprés pondération de la différence par le nombre de moles par cm?.
iii) La derniére phase du processus de croissance est caractéristique de la croissance de fer pur sur
cet alliage. Les expressions littérales des intensités Auger deviennent maintenant si e, >e,

€

Iy = Cs +[(1 = Cs) - (1 — exp(—e,5/Awn)) - exp(—(er — €)/Axs)]
In. = [(1 = Cs) - (1 — exp(—ep2/Ar.)) - exp(—(e2 — €0)/Are)]
+[1 — exp(—(e; — €)/Ar.)]

avec
€y 7.87+523-Cs

T 10 T87+0.71-Cs

€

Les intensités dépendent de e,, 'épaisseur de la couche d’alliage pondérée par la densité de Dalliage
et sa valeur limite d’existence.

La figure 1.15 représente I’évolution expérimentale et simulée des intensités des pics Auger du
substrat de niobium et du dépét de fer.

Les trois paramétres Cg, e, et e, sont ajustables et les résultats optimaux sont obtenus pour une
concentration d’alliage Cs = 0.28 et des épaisseurs limites ;= 8 A et ¢, = 10 A. Les libres parcours
moyens valent alors Ay, = 6 A et Ape= 13.5 A qui sont des valeurs plus réalistes que celles obtenues
précédemment. Si la simulation en supposant une interdiffusion rend compte du décrochement dans
I'intensité du niobium, accord entre les valeurs expérimentales et les courbes simulées n’est pas
toujours complétement satisfaisant.

Néanmoins, 4 la fois les parameétres physiques extraits de la simulation (qui sont acceptables) et les
analyses de diffraction d’électrons rapides en incidence rasante autorisent I’hypothése d’interdiffusion
dés la température ambiante.

D’aprés la composition déterminée ci-dessus, la steechiométrie du composé de surface formé est
proche de celle de NbFe;. Ce dernier appartient a I'état massif au groupe d’espace P63,y avec des
parameétres de maille a = 4.81 Aetc=787A.
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Fia. 1.15 - Ewvolutions expérimentale et simulée des intensités des pics Auger pendant la croissance
de Fe sur (110) Nb & 20 °C, dans Uhypothése d’une interdiffusion

D’aprés le RHEED, autour de 10 A de dépot, le réseau de surface présente une symétrie rec-
tangulaire avec des parameétres 2.82 + (.1 Aet3+£0.1 A Il gavére donc impossible d’identifier le
réseau de surface & aucun des plans cristallographiques de lalliage stcechiométrique.

Il faut préciser que pour les deux types de simulations présentées, la croissance est supposée
parfaitement bidimensionnelle. Les désaccords qui subsistent, notamment pour des épaisseurs de fer
importantes, peuvent certainement étre attribués & une croissance tridimensionnelle de la couche
de fer: nous avons en effet constaté que pour de grandes épaisseurs de dépét, les diagrammes de
diffraction d’électrons deviennent pointilleux.

En résumé, en dépit d’'un désaccord paramétrique important (-13%), le fer croit sur Nb(110)
couche par couche a température ambiante. Pour des épaisseurs de dép6t inférieures a 8 A, la surface
n’est composée que de fer. Durant cette phase, les deux paramétres principaux dans le plan ont un
comportement différent; la distance entre rangées de type [110] (selon I'azimut [001] du niobium) est
contrainte puis oscille avant de relaxer, processus directement associé a I'évolution de la distance de
type [001] (selon I'azimut [110]).

Des que Dépaisseur de dépot atteint 8 A, la spectroscopie Auger montre qu'il y a interdiffusion du
niobium et du fer: un composé proche de NbFes est mis en évidence.

Si le dépét de fer se poursuit, l'alliage de surface se transforme rapidement en un film de fer avec
une symétrie voisine de celle d’un plan (110), contraint méme pour de grandes épaisseurs de dépot,
probablement & cause de la présence de dislocations dont l'effet de moyenne est mesuré.

1.5.2 Croissance de fer sur Nb(110): influence de la température du substrat

Aprés un dépét & température ambiante, nous avons étudié l'influence de la température du
substrat sur la croissance du fer. Cette étude a d’abord consisté en une série de recuits sur un film
de 20 A de fer deposé a température ambiante sur la couche tampon de niobium (110).

Les diagrammes de diffraction RHEED fournissent des résultats qualitatifs mais révélateurs de
I’évolution de la structure. Ils sont contrastés jusqu’a une température de recuit de 300°C et repré-
sentent un plan de fer déformé. Lorsque la température augmente, un bruit de fond diffus et des
surstructures apparaissent, alors que la position des raies principales de diffraction change de facon
importante. Nous avons déterminé la symétrie et les parameétres de cette surface d’alliage 4 550°C.
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Le réseau de surface obtenu est rectangulaire avec une maille de parameétres a — 4.8 + 0.1 A et
b =7 + 0.1 A. La structure observée est bidomaine, avec deux domaines cristallographiques tournés
de 70° autour de la normale & I’échantillon. Il y a deux orientations possibles dans le plan pour les
vecteurs de base de la maille NbFe:

a nbre || [111] xp ou [111] np

b NbFe H [112] Nb Ou [112] Nb

Une telle structure bidomaine a déja été observée [16, 17].
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FiG. 1.16 — Evolution thermique du rapport d’intensité Auger I ny /I pe pendant les recuits d’une
couche de 20 A de fer déposée o température ambiante sur une couche tampon de niobium (110)

Afin de déterminer I’évolution de la nature chimique de la surface lors des expériences de recuits,

nous avons suivi I’évolution des intensités Auger relatives du pic de fer et du pic de niobium avec la
température. La figure 1.16 présente I’évolution thermique du rapport I np / I pe.
Jusqu’a 300°C, il n’y a que trés peu d’évolution et la surface reste essentiellement une surface de fer.
L’évolution au-dela de cette température est assez brutale puisque la proportion de niobium devient
égale a celle de fer dés que la température atteint 600°C. Il n’a pas été possible d’identifier de fagon
plus précise la composition de I’alliage formé. Il est simplement possible d’affirmer qu’aucun des deux
éléments ne prédomine devant Pautre. Nous n’avons pas trouvé dans le diagramme de phase Fe /
Nb de composé dont la structure cristallographique permettrait de retrouver le réseau observé par
RHEED.

1.5.3 Dépot de 15 A de fer sur Nb(110) a Ty = 550°C

Nous avons ensuite déposé 15 A de fer sur la couche tampon de niobium (110) & Tg = 550°C.
Un tel dépdt s’est avéré étre un bon substrat pour la croissance des composés TRFey(110). Nous
I’avons utilisé comme tel dans la suite de notre travail. La diffraction d’électrons en incidence rasante
a permis la détermination des paramétres du composé de surface appelé NbFep a la température du
substrat: a Nppe, = 4.8 £ 0.1 Aetb NbFep — 1 = 0.1 A
Les relations d’épitaxie entre ce réseau et le niobium sont: a nNprey || [110] Nb €t b NbFep || [001] b

Notons que la surface obtenue ici est monodomaine, contrairement & celle de mémes parameétres
obtenue par recuits, qui est bidomaine.
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La spectroscopie Auger effectuée sur le dépot de 15 A de fer sur la couche tampon de niobium
(110) & Tg = 550°C a permis de déterminer les proportions relatives de fer et de niobium dans le
composé NbFep. Les proportions de fer et de niobium sont équivalentes mais une détermination plus
précise de la composition reste illusoire.

La figure 1.17 présente les diagrammes de diffraction RHEED selon les deux azimuts principaux
de la couche de 20 A de fer (110) (i.e. [001] et [110]), ceux de Dalliage obtenu aprés recuit et
interdiffusion (b) et ceux obtenus selon les mémes azimuts par dépot direct de 15 A de fer a 550°C
sur le niobium (c).

FIG. 1.17 — Diagrammes de diffraction RHEED dans les azimuts [001] (colonne de gauche) et [110]
(colonne de droite) pour:

(a) 20 A de fer déposé a 20°C

(b) 20 A de fer déposé a 20 °C et recuit jusqu’a 550 °C

(c) 15 A de fer déposé a 550 °C
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Les diagrammes de diffraction associés & la surface de fer, trés contrastés, sont pointilleux et
caractéristiques d’une surface rugueuse (Fig. 1.17a). Le composé obtenu par recuits présente des dia-
grammes de diffraction avec un bruit de fond diffus plus important (qui apparait avec le processus
d’interdiffusion) et des surstructures. Ces diagrammes restent néanmoins assez pointés (Fig. 1.17b).
La surface obtenue par dépét & chaud présente des diagrammes de diffraction RHEED avec un fond
diffus important mais exclusivement constitués de lignes (Fig. 1.17c¢).

L’échantillon NbFep / Nb(110) / Al;O3 a été étudiée ez situ, immeédiatement aprés sa sortie de
la chambre d’épitaxie, en microscopie en champ proche. La figure 1.18 présente une image de lum
X lpm obtenue en mode non contact. La surface est lisse avec une rugosité moyenne de 2.7 A. Elle
présente des terrasses, difficiles & discerner & 1'ceil nu sur 'image. Néanmois, celles-ci sont distantes
d’environ 2500 A. Le dépét de fer a lissé la surface.

0.0 0.2 0.4 06 0.8 1.0 um

F1G. 1.18 — Image AFM Ium x lum de 15 A Fe / 500 A Nb / AlyO3 déposé o Ts = 550 °C

Conclusion

La croissance de fer sur la couche tampon de niobium est donc une épitaxie fortement influencée
par la température du substrat. Dés la température ambiante, 'interdiffusion entre les deux éléments
conduit & la formation d’un alliage de type NbFey. Celui-ci est peu stable et est rapidement enfoui
quand D'épaisseur de fer augmente. Lorsque le systéme est chauffé jusqu’a une température de 600°C,
une interdiffusion donne naissance & un nouvel alliage de surface, avec des proportions de niobium
et de fer équivalentes. Cet alliage présente une maille rectangulaire et il est bidomaine.

Un alliage monodomaine, de méme nature et de structure de surface similaire est obtenu par
dépot direct de fer sur niobium & 550°C. Ce composé NbFey présente la symétrie requise pour
I’épitaxie des phases de Laves et permet de réduire le désaccord paramétrique par rapport a
celui existant avec la couche tampon de niobium.
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1.6 Epitaxie de TRFey(110)

Dans ce paragraphe, nous allons étudier les spécificités de la croissance des TRFey(110) et les
relations d’épitaxie qui lient les TRFey(110) aux réseaux des couches tampon.

1.6.1 Conditions d’élaboration des TRFe,(110)
Contraintes liées a la stoechiométrie

Les couches de TRFes ont été obtenues par coévaporation des atomes de terre rare et de fer. La
calibration des sources d’évaporation pour obtenir la composition requise est essentielle et elle est
effectuée a I’aide d’un oscillateur & quartz inséré a la place de 1’échantillon (voir annexe D-1). Les
vitesses de dépdt sont de Pordre de 5 A par minute. La composition des échantillons est vérifiee a
posteriori par microanalyse X et les systémes présentent un écart a la composition requise n’excédant
pas 2% (voir annexe D-2).

La calibration des flux d’évaporation devient encore plus cruciale lorsqu’il s’agit d’élaborer des
composés ternaires. Nous avons épitaxié des films (110) de Terfenol-D, composé Dyg 7 Tbg sFe,, de
trés grande qualité cristalline comme le montrent les diagrammes de diffraction RHEED présentés
figure 1.19. La réussite de la croissance de ce composé ouvre les portes & d’intéressantes applications
car, comme nous le verrons au chapitre 4, le Terfenol-D est & ’état massif trés utilisé pour sa forte
magnétostriction accompagnée d’un faible couplage magnéto-mécanique.

.................................... Lb

FiG. 1.19 — Diagrammes de diffraction RHEED SUT Un film de 1000 A de Dyo.7Tby 3Fey(110) déposé
a 550 °C': (a) le long de [112] et (b) le long de [111]

Pour des épaisseurs déposées supérieures & quelques centaines d’angstréms, les diagrammes sont
composeés de raies bien définies, intenses et fines (cette épaisseur est variable selon les conditions d’éla-
boration et le composé). Différentes zones de Laue sont visibles selon certains azimuts comme cela
apparait figure 1.19. L’étude détaillée des premiers stades de la croissance est présentée au chapitre 2.

Température de substrat

Les films minces TRFey(110) que nous avons élaborés avec des températures de substrat com-
prises entre 450°C et 660°C sont des monodomaines du point de vue cristallographique. Ce caractére
monodomaine a été vérifié par RHEED et par diffraction de rayons X en incidence rasante (cha-
pitre 3).
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Pour des températures de dépdt inférieures & 300°C, les diagrammes de diffraction RHEED ob-

tenus ne contiennent ni raies ni points, mais seulement un bruit de fond diffus caractéristique des
matériaux amorphes. Lorsque la température du substrat est comprise entre 300°C et 425°C, les
raies de diffraction apparaissent sur les diagrammes de diffraction RHEED mais le bruit de fond
reste élevé et les raies sont d’autant moins visibles que la température du substrat est faible. La
qualité de I'épitaxie s’améliore lorsque la température du substrat augmente dans cette gamme de
température.
Au dela d’une température de substrat de 675°C, les couches obtenues ont une qualité cristallogra-
phique moins bonne voire médiocre. Les diagrammes de diffraction RHEED sont constitués de raies
et de points avec superposition d’anneaux, ce qui signifie que les couches ne sont plus parfaitement
monocristallines mais présentent un caractére polycristallin texturé.

Echantillons réalisés

Nous avons réalisé deux types d’échantillons: des phases de Laves TRFes épitaxiées directement
sur NbFey puis des films épitaxiés sur une couche de 1000 A d’YFe; qui joue alors le role de substrat.
La figure 1.20 représente ces deux types d’échantillons.

Y
TRFe ,
Y
TRFe YFe ,
2
Fel5A Fel5 A
Nb 500 A Nb 500 A
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Fia. 1.20 - Schéma des deux types d’échantillons réalisés

Pour la préparation des films de TRFes, le substrat est généralement maintenu & Tg = 550°C
durant toute la croissance. Pour les bicouches YFey / TRFeq, la couche de 1000 A d’YFeq est déposée
4 550°C également puis la température du substrat est diminuée et maintenue & 350°C lors du dépét
de la couche TRFes pour éviter 'interdiffusion entre YFeq et TRFes.

Finalement, les échantillons sont recouverts de 200 A d’yttrium, épaisseur qui est un compromis
entre la protection contre oxydation et la possibilité d’effectuer des mesures de diffraction X en
incidence rasante, d’effet Kerr et de spectrométrie Mdssbauer.

Cas particulier du SmFe,

L’épitaxie du SmFey s’est révélée étre plus complexe que celle des autres composés. Les premiéres
tentatives d’épitaxie ont été infructueuses et les contréles de composition a posteriori ont montré
un déficit important en samarium. En fait, les atomes de samarium, dont la température d’évapo-
ration est plus faible que celle des autres terres rares utilisées dans ce travail (voir tableau D-1 en
annexe), se réévaporaient du substrat maintenu a 550°C. Ce probléme a été rencontré par d’autres
équipes qui n’ont jamais pu obtenir I’épitaxie de SmFey [22]. Nous avons donc décidé de diminuer
considérablement la température du substrat. Cependant, il s’est révélé impossible d’épitaxier SmFes
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sur la surface NbFey tout en maintenant le substrat a une température inférieure 4 la température
d’évaporation du samarium. La raison de cet échec est probablement liée a la fois & la température
trop basse (comme nous l'avons vu au paragraphe précédent) et au désaccord paramétrique entre
le SmFesy et le substrat, qui est plus élevé que celui de tous les composés que nous avons épitaxiés.
Nous avons trouvé une alternative en déposant 15 A d’YFey a 550°C sur la surface NbFeyp pour
initier ’épitaxie du SmFes. Des films de SmFe,(110) monocristallins sont ensuite obtenus pour des
épaisseurs variant de 150 & 5000 A avec un substrat maintenu & environ 300°C.

1.6.2 Relations d’épitaxie et désaccords paramétriques
Les relations d’épitaxie entre les composés TRFes et la couche tampon sont les suivantes:
[110] b || & NoFep I [110] TREe,
[001] Nb | b NbFep [ [001] TRFe,

Elles sont schématisées sur la figure 1.21 o1 sont également notées les distances caractéristiques.
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FiG. 1.21 - Représentation schématique des relations d’épitazie entre les couches TRFey(110) et la
couche tampon.

Sont représentés le plan (110) de niobium (les points noirs représentent les atomes de niobium), la
maille de surface NbFeyp (trait pointillé simple) et une maille de TRFey(110) (trait pointillé double),
avec leurs dimensions associées.

Le désaccord paramétrique avec le niobium a été explicité au paragraphe 1.5. Les désaccords

paramétriques entre les composés et la couche tampon de niobium sont isotropes et de 'ordre de
10%.
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Les désaccords paramétriques avec la surface NbFey dépendent des directions cristallographiques
et sont calculés & Tg = 550°C:

. .y — b .
désaccord parameétrique le long de [001] = aTRr, NbFey
NbFee
. - o V2—2. .
désaccord paramétrique le long de [110] = ATRFey ;CleF ANbFep
e

Ils sont inférieurs de quelques pourcents aux précédents et anisotropes comme le montrent les
résultats figurant dans le tableau 1.2. L’épitaxie des TRFes sur la surface NbFep est probablement
favorisée par la diminution du désaccord paramétrique, particuliérement dans la direction [001].

Le tableau 1.2 présente également les désaccords paramétriques entre le composé TRFey et un
film d"YFey(110) a Tg = 350 °C.

TRFey Désaccord paramétrique
TRFey/Nb TRFe,/NbFep TRFes/YFey
a) selon [001] b) selon [110]

LuFey +9.92 +4.17 +7.42 -1.79
ErFey +10.53 +4.75 +8.01 -1.24
DyFes +11.2 +5.39 +8.67 -0.645
Dygy.7Thg.3Fes +11.31 +5.49 +8.78 -0.56
ThbFeq +11.57 +5.73 +9.03 -0.33
GdFey +12.20 +6.34 +9.65 +0.24
SmFes +12.58 +6.69 +10.02 +0.58
YFeqy +11.77 +5.92 +9.23 -

TAB. 1.2 — Désaccords paramétriques en % entre:

- le composé TRFey et le niobium & Ts = 550 °C (any = 3.817 A & cette température)

- le composé TRFey et NbFep 6 Tg = 550 °C:

a) le long de la direction [001] du composé (le paramétre dans le plan de NbFep vaut 7 A)

b) le long de la direction [110] du composé (le paramétre dans le plan de NbFep vaut 4.8 /f)

- le composé TRFes et un film d’YFey o Tg = 350 °C (le paramétre dans le plan du film d’YFes vaut
7.408 4)

1.7 Conclusion

Nous avons dans un premier temps procédé a une étude de la structure du substrat et des couches
tampon.

Nous avons observé que le substrat de saphir AlyO3 d’orientation (1120) est d’excellente qualité
cristallographique. Sa surface est lisse: elle présente des terrasses et une rugosité moyenne de 24A.
La couche tampon est constituée d’un film de 500 A de niobium (110) sur lequel est déposée a chaud
une fine couche de fer afin d’obtenir la surface qui permet 1’épitaxie des TRFez(110). Le composé
obtenu est noté NbFeyp.

La nature du composé de surface NbFeyp est complexe. Néanmoins, ses propriétés structurales sont
adaptées & I’épitaxie des phases de Laves, & la fois de par les paramétres cristallins du réseau mais
aussi de par la faible rugosité de surface et son caractére cristallographique monodomaine. Le désac-
cord paramétrique entre la surface NbFeyp et les composés TRFey passe de 4.17% a 6.69% (selon la
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direction [001]) lorsque la terre rare change du lutétium au samarium.

Pour la couche tampon de niobium et le composé de surface NbFey, nous avons effectué une
étude spécifique, respectivement, des premiers stades de la croissance et de la croissance du fer sur
Nb(110), en fonction des paramétres d’élaboration.

Tout d’abord, nous avons démontré l'existence d’une structure de surface hexagonale durant les pre-
miers stades de la croissance de niobium sur saphir.

Pendant la croissance de Fe sur Nb(110) & température ambiante, bidimensionnelle, nous avons mis
en évidence un processus d’interdiffusion entre le niobium et le fer puis "apparition d’un film de fer
contraint, avec une symétrie voisine de celle d’un plan (110).

Enfin, le dépot de 15 A de fer effectu¢ a Ty = 550°C sur la couche de 500A Nb(110) permet la
formation du composé de surface NbFey.

Dans le dernier paragraphe, nous avons developpé les conditions d’élaboration spécifiques de
couches de TRFey(110) par épitaxie par jets moléculaires.
En résumé, afin de réaliser la croissance épitaxiale de composés TRFes, il nous a fallu résoudre deux
problémes:
1) Trouver un substrat adéquat permettant de réaliser la croissance d’échantillons monocristallins,
monodomaines.
2) Maitriser précisément les flux d’évaporation afin d’obtenir des composés de stoechiométrie définie.
Nous avons réussi a obtenir des échantillons dont la composition ne s’éloigne pas de plus de 2 % de
la valeur théorique en utilisant plusieurs capteurs et en procédant & des étalonnages soignés.
Nous avons montré que nous pouvons obtenir des films monocristallins de TRFey(110) pour un
ensemble de composés, allant de LuFey & SmFe,. Les relations d’épitaxie et les désaccords paramé-
triques ont été précisés.
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Chapitre 2

Morphologie des composés TRFes(110)

2.1 Introduction

Le substrat adéquat étant trouvé et les flux d’évaporation maitrisés, nous avons réussi, en jouant
sur les différents parametres d’élaboration, a obtenir des couches épaisses (de plusieurs centaines
d’angstroms), continues, de bonne qualité cristallographique et de faible rugosité. Au cours du pro-
cessus de fabrication, nous avons observé que lors des premiers stades, la croissance des composés
TRFey(110) était tridimensionnelle. A titre d’illustration, la figure 2.1 présente une vue en trois di-
mensions de plots de DyFes(110) aprés un dépot de 150 A.

150A DyFe, (110)

Fi1G. 2.1 - Image AFM tridimensionnelle de 5um x 5um de nanostructures de DyFey(110): couche
de 150 A élaborée & 660 °C

1l apparait que les ilots, de taille nanométrique, sont isolés et allongés selon une direction préféren-
tielle. Nous avons donc procédé a I'étude de ta morphologie de ces dépdts en fonction des conditions
d’élaboration.

Ce chapitre présente tout d’abord un résumé non exhaustif des connaissances existant dans la
littérature sur la croissance 2D-3D (paragraphe 2.2). Les premiers stades de la croissance des compo-
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sés TRFey(110) par épitaxie par jets moléculaires font 'objet du paragraphe 2.3. La partie suivante
rassemble tous les résultats concernant la morphologie des composés, déterminée par RHEED et
AFM. Nous avons principalement étudié 'influence de 3 paramétres:

i) la température du substrat

ii) Pépaisseur nominale déposée pour des systémes de DyFey(110)

iii) le désaccord paramétrique grace a étude de couches de 150 et 300 A de LuFe,(1110), ErFey(110)
et DyFeg(HO).

Avant de conclure dans le paragraphe 2.6, nous présenterons quelques éléments d’interprétation de
la croissance des composés TRFez(110) dans la partie 2.5.

2.2 Croissance 2D-3D: I’état de ’art

2.2.1 Modes de croissance

Les mécanismes de nucléation et de croissance en phase vapeur font l'objet d’études intensives
[34]. Des études spécifiques de croissance ont permis de mettre en évidence trois types de modes de
croissance bien caractérisés et déterminés par la cinétique du dépdt et par la thermodynamique des
systémes étudiés.

- Si la croissance s’effectue couche par couche, c’est-a-dire que la croissance d’un plan mono ou di-
atomique ne débute que lorsque la couche précédente est achevée, elle est appelée croissance de type
Frank van der Merwe (FvdM) {35, 36].

- Si la croissance débute couche par couche pour devenir tridimensionnelle, la croissance est de type
Stranski-Krastanov (SK).

- Lorsque la croissance est initiée par la naissance d’ilots tridimensionnels, la dénomination consacrée
est Volmer-Weber (VW) [37].

Les paramétres influant sur le mode de croissance sont le désaccord paramétrique et les énergies
libres d’interface et de surface des différents constituants. Introduisons 4 1’énergie libre de surface de
I’adsorbat, vg celle du substrat et v44 celle de 'interface entre A et S. Le terme d’énergie interfaciale
prend en compte ’énergie élastique de contrainte ainsi que ’énergie d’interaction entre le substrat
et le film. C’est donc essentiellement au travers de ce terme qu’apparait le désaccord paramétrique.

- Dans le cas de la croissance Frank van der Merwe, le mouillage entre le substrat et la couche épi-
taxiée est parfait et c’est la situation idéale de ’épitaxie [36, 38|. Les énergies du systéme vérifient
alors nécessairement y45 + 74 < vs. Dans ce cas particulier, des amas bidimensionnels de grandes
tailles latérales critiques sont obtenus. Cependant, les films épitaxiés sont ainsi déformés pour s’adap-
ter au substrat et la théorie prévoit une épaisseur critique au-dela de laquelle le systéme va relaxer
par création de dislocations, de fagon & évacuer une partie de I’énergie élastique emmagasinée dans la
couche épitaxiée. La théorie de I'élasticité et la loi de Hooke décrivent ces systémes et sont vérifiées
pour les faibles désaccords paramétriques et/ou pour les faibles épaisseurs.

- Lorsque la croissance est de type Volmer-Weber, la tendance est au démouillage (il est énergéti-
quement favorable de conserver une partie de la surface de substrat libre) et y45 + v4 > vs. Cette
condition se caractérise par I'apparition d’ilots trés peu liés au substrat. Cette condition permet de
comprendre qualitativement que les amas eux-mémes peuvent étre mobiles puisqu’ils sont peu liés
a leur substrat. Le mode de croissance de type Volmer-Weber est fréquemment rencontré dans la
croissance de métaux sur des isolants et de systémes a fort désaccord paramétrique.

- Lorsque les valeurs relatives des différentes énergies de surface dépendent de I’épaisseur de la couche
d’adsorbat, c’est la croissance mixte (SK) qui est favorisée.
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2.2.2 Modélisation de la croissance en ilots

Nous présentons dans ce paragraphe deux aspects de la croissance en ilots figurant dans la
littérature. En premier lieu, I’évolution de la densité de structures tridimensionnelles est analysée
en fonction des paramétres d’élaboration. Dans un deuxiéme temps, nous utilisons un ensemble de
résultats de simulations numériques sur la relaxation de structures tridimensionnelles pour introduire
la notion de désaccord paramétrique effectif.

Densité d’ilots et température de substrat

J.A. Venables a montré que les paramétres nécessaires a Uinterprétation du mode de croissance
Stranski-Krastanov sont en nombre limité [39].
Les variables expérimentales a considérer sont le taux d’arrivée des atomes sur le substrat (noté R)
et la température de celui-ci Tg. Si le taux de réévaporation des atomes peut étre négligé, on parle
de condensation compléte; cette hypothése s’applique au mode de croissance de type SK. Il est alors
suffisant de n’utiliser que les parameétres énergétiques que sont 1’énergie de cohésion E; d'un amas
contenant j atomes et ’énergie d’activation E, de la diffusion de surface.
La figure 2.2 présente de facon schématique les processus associés au mode de croissance SK. Les
seules entités mobiles & la surface sont les atomes. Ceux-ci forment des amas bidimensionnels qui se
transforment en ilots tridimensionnels lorsque la croissance se poursuit. Plusieurs processus concur-
rentiels peuvent conduire & la formation des flots: I'incorporation directe des atomes, la nucléation
d’un nouveau cluster ou la diffusion des atomes & la surface.

Taux d'arrivée

Couiche intermédaire

. Substrat

Fi1a. 2.2 - Schéma des processus associés au mode de croissance SK

i) Avec R et Tg fixés, les atomes vont pouvoir diffuser sur la surface avec un coeflicient de diffusion,
isotrope ou non, qui dépend de E,. Simultanément au processus de diffusion, la réévaporation des
atomes est possible et 'expérimentateur doit connaitre la durée de séjour moyen & la surface des
atomes déposés. Si ce n’est pour des éléments particuliers et des températures de substrat supérieures
aux températures d’évaporation de ces matériaux, celle-ci tend vers l'infini et chaque atome déposé
reste & la surface.

ii) L’étape suivante du processus de nucléation est la formation de petits amas, caractérisés par leur
taille et par leur énergie de liaison F;. Cette derniére peut étre positive ou négative, en fonction de
la nature et des propriétés thermodynamiques des éléments constituant le substrat et le dépot.

iii) Lorsque la phase de croissance a débuté, tous les amas ne sont pas stables. Il existe une taille
critique & partir de laquelle les ilots sont stables et ne peuvent que croitre.
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Selon I’évolution du processus de croissance, deux situations sont rencontrées.
- Les atomes diffusent & la surface et viennent rejoindre les amas stables ou rentrent directement au
sein des amas de sorte que la densité surfacique des ilots ne peut qu’augmenter ou au mieux saturer.
- On a coalescence de deux amas en un et cela se traduit par une diminution de la densité des ilots.

Les simulations numériques ont montré que, dans la majorité des cas, la nucléation est négligeable
devant les autres processus alors que le processus de diffusion, thermiquement activé, qui suit une
loi d’Arrhénius, est prédominant [39].

Une loi qui explicite la densité de “clusters” stables en fonction des parameétres E;, E,, Tg et R
a été établie.
Si la taille critique en dessous de laquelle les ilots ne sont pas stables est notée 4, la densité maximale
d’ilots de taille ¢ s’écrit: .
B, + 1B,

N(R,Ts) R ea:p(m

)

ou kp est la constante de Boltzmann.

Cette expression est cohérente avec un grand nombre de résultats expérimentaux, dans le do-
maine des métaux comme dans celui des semi-conducteurs: Ag / W(110), Ag / Mo(100), Ag /
Si(100),. .. (39, 40, 41].

Relaxation de contraintes dans les structures tridimensionnelles

Pour des systémes qui croissent couche par couche, dans le cas de ’hétéroépitaxie avec de faibles
valeurs de désaccords paramétriques, I'état de déformation de la couche épitaxiée est bien mo-
délisé par une distribution de contrainte constante. Les nombreuses études effectuées sur Si/Ge,
InAs/GaAs. ..ont montré que la croissance conduit & la formation d’ilots tridimensionnels et cette
approche n’est alors plus valable [42]. La hauteur critique déterminée expérimentalement peut étre
60 fois plus élevée que celle déterminée a partir du calcul pour un film bidimensionnel [43, 44].

Ces évidences expérimentales peuvent étre justifiées si on considére la réduction de ’énergie de
déformation élastique dans les ilots, en comparaison & celle qui existe dans un film continu de méme
épaisseur. En effet, la croissance de nanostructures tridimensionnelles, voire auto-assemblées, est en
grande partie pilotée par des processus de relaxation de contraintes. Le processus physique peut étre
décrit assez simplement et associé aux modes de croissance Stranski-Krastanov ou Volmer-Weber
[42, 45, 46, 47].

Il est alors possible de décrire la réduction de I'énergie de déformation élastique dans les ilots en
terme de diminution du désaccord paramétrique effectif dans des structures tridimensionnelles
isolées sur un substrat [42, 45, 48].

Le calcul de la réduction de I’énergie associée & la formation de structures tridimensionnelles est
trés difficile & traiter de fagon analytique et les résultats figurant dans la littérature sont obtenus
par simulations numériques pour des géométries d’ilots bien définies. Celles-ci sont effectuées avec
des ilots dont les dimensions caractéristiques sont variables mais dont la forme est imposeée: ils sont
représentés par des pyramides & base carrée (L), dont les cotés forment un angle « avec la couche.
La hauteur H, variable également, permet de modéliser des pyramides entiéres ou tronquées. Les
parameétres pertinents sont en général le rapport d’aspect L/ H et «. La distance entre les structures
est supérieure ou égale a 2L et le substrat a une épaisseur au moins égale & 6 fois I’épaisseur de la
couche déposée [42, 45, 48|.

Le réseau de plots est supposé régulier, ce qui permet d’introduire des conditions de bouclage.
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Les calculs sont de type éléments finis, et effectués aprés discrétisation des structures en volumes
élémentaires.

Pour chaque élément de volume, la densité moyenne d’énergie élastique est calculée en introduisant
le désaccord paramétrique nominal entre la couche et le substrat, la déformation thermique créée
dans le plan par la différence de coeflicients de dilatation thermique entre le substrat et le film et
la, déformation selon la direction de croissance en réaction a la sollicitation dans le plan [42]. Pour
un grand nombre de géométries d’ilots, la densité moyenne d’énergie élastique, par unité de volume,
dans les structures tridimensionnelles est évaluée et normalisée par rapport & celle associée & une
couche bidimensionnelle [42]. Ce rapport noté ¢ ne dépend que de la géométrie des ilots et vérifie:

Esp

o = O(L/H,0) = V1 —exp(~A . L/H)

oll A est une fonction qui ne dépend que de a. La dépendence de A en « est déterminée numérique-
ment; cette fonction décroit lorsque a augmente,

Pour un rapport L/H de 10, soit une pyramide 10 fois plus large que haute, et un angle o de 45°
pour des facettes de type {001} (respectivement 35.7° pour des facettes de type {111}), la fonction ¢
vaut alors 0.08 (respectivement 0.05). Pour les mémes valeurs angulaires, si les structures s’étendent
dans le plan pour étre 40 fois plus larges que hautes, le rapport devient 0.21 (respectivement 0.18).
Quand L/H tend vers l'infini, le rapport ¢ tend vers 1 et la situation d’un film continu est bien
reproduite.

Le systéme est alors décrit de fagon équivalente par un désaccord paramétrique effectif, produit
du désaccord de maille nominal par la fonction ¢ de limitation [42, 46, 47]. En introduisant ce désac-
cord paramétrique effectif dans la relation qui donne la hauteur critique déterminée par Matthews
et Van der Merve [49, 50|, pour le cas spécifique d’ilots Sip.15Geg g5 sur Si(001), les valeurs calculée
et expérimentale pour la hauteur critique sont toutes deux de 220 A.

Les simulations de Ponchet et al. ont montré que ’énergie élastique totale dépend fortement de la

géomeétrie des ilots et la répartition de I’énergie entre le substrat et les structures peut &tre également
déterminée [48]. Les résultats obtenus peuvent étre résumés ainsi:
- Pour une distance entre les structures trés supérieure a leurs dimensions latérales, I’énergie élas-
tique emmagasinée dans les ilots E3p augmente quand leur rapport d’aspect diminue et tend vers une
valeur limite dés que L/H est inférieur & 4. De plus, le substrat contribue pour un tiers & ’énergie
totale du systéme, qui est inférieure d’'un facteur 6 & celle d’un film continu de méme épaisseur Eop.
- Le rapport Esp/Eop diminue lorsque le rapport d’aspect diminue: il est plus favorable pour les
structures de croitre en hauteur plutét que de s’étendre latéralement. Si de plus, 'influence de la
distance entre les ilots est prise en considération, plus ’espacement entre les structures est impor-
tant, plus celles-ci forment des pyramides pointues; la majorité de I’énergie élastique du systéme est
transférée dans le substrat.

La formation des ilots 3D est donc une conséquence directe de la relaxation élastique de la
contrainte. Un systéme contraint ne peut relaxer si sa surface reste lisse et la formation d’ilots 3D
permet de diminuer I'énergie élastique emmagasinée au cours de la croissance. Cependant, cette ru-
gosification augmente la surface, ce qui cotite cher en énergie. Les ilots ne se forment donc que lorsque
le gain en énergie élastique compense le cofit en énergie de surface et différentes modélisations de
croissance ont été proposées pour les systémes 4 forts désaccords paramétriques [51, 52, 53].
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2.2.3 Quelques exemples expérimentaux de croissance en flots

Les systémes qui présentent une croissance en ilots sont trés nombreux dans la littérature. Les
exemples qui suivent concernent des matériaux de natures variées mais tous sont représentatifs de la
croissance désaccordée. Cette présentation de la croissance et des modes de relaxation de systémes
contraints ne se veut en aucun cas exhaustive.

Systémes de semi-conducteurs

De nombreuses combinaisons de semi-conducteurs I1I-V ont été étudiées: les alliages SiyGe_g)/Si,
les alliages InAs/In,Gag_z)As et les composés & base de phosphore ou d’antimoine. Les premiers
systémes illustrent le mode de croissance (SK) alors que les derniers croissent selon le mode (WV).

Mode de croissance Stranski-Krastanov

Dans le cas de Ge sur Si(100), il a été montré qu’une croissance SK a lieu sans création de dislo-
cations {43]. Il y a accommodation partielle du désaccord paramétrique et croissance cohérente par
un phénomeéne de déformation élastique locale des ilots et du substrat. Des ilots déformés avec une
hauteur moyenne 10 fois plus importante que la hauteur critique théorique restent contraints. Ces
ilots, sans défaut, sont de trés grande qualité cristallographique et apparaissent avant I'introduction
de dislocations [44]. Les parameétres d’élaboration et leur influence sur la taille, la forme et la densité
d’flots ont été intensivement étudiés [54, 55, 56, 57]. Le passage d’une croissance couche par couche
vers ’amplification d’une rugosité implique nécessairement l’existence d’une instabilité de croissance.
Ces systémes qui présentent des instabilités de croissance sont étudiés de fagon théorique et il existe
différents modeles dans la littérature. Toujours basés sur la relaxation des contraintes par les bords
libres de structures 3D, ils proposent une approche cinétique ou thermodynamique: instabilité de
Grinfeld, de “step-bunching” ou de bords de marches [54]. L’influence du désaccord paramétrique (de
0 2 4%) a éte étudiée en épitaxiant les systémes SizGe(;_z)/Si [58].

Les systémes InAs et In,Ga(;_4)As présentent des désaccords paramétriques compris entre 0 et
7.2 %. Pour des épaisseurs inférieures & un recouvrement critique (2 & 3 monocouches), la crois-
sance de InAs sur GaAs est pseudomorphe et la couche est totalement contrainte. Au-dela de ce
recouvrement critique, il y a relaxation de la couche et la croissance est de type Stranski-Krastanov
[69, 60, 61]. Par la suite, des études effectuées sur les systémes IngGa(i_q)As sur InAs par Wahley et
al. ont conclu & une croissance de type SK [62]. L’étude de InAs sur IngyGag_g)As par N. Lebouché
durant son travail de thése lui a permis de mettre en évidence un mode de croissance intermédiaire
appelé mode de consommation [63]: la croissance est initialement bidimensionnelle et, dans certains
cas, les ilots croissent en utilisant la matiére 2D juste autour d’eux.

Mode de croissance Volmer-Weber

Les systémes InAs/GaP et InAs/InSb sont caractérisés par un mode de croissance VW avec for-
mation directe d’flots tridimensionnels. Dans ces systémes, les désaccords paramétriques atteignent
15%. Les structures tridimensionnelles ont des dimensions supérieures a celles des ilots obtenus aprés
une croissance SK pour des systémes tels InGaAs/GaAs cités précédemment. De plus, la distribution
de taille des ilots InAs/GaP est plus large que celles des ilots de type SK [64, 65].

Systémes métalliques

Les métaux s’accommodent en général bien mieux de grands désaccords paramétriques que les
matériaux covalents; la croissance de type SK est fréquente dans le cas de la croissance métal sur
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métal. Néanmoins, peu de systémes métalliques a fort désaccord paramétrique ont été étudiés et
nous ne citerons que le systéme plomb sur cuivre.

Ces deux éléments, immiscibles, de structure cubique faces centrées, ont des paramétres de maille
trés différents: ag,=3.615 A et app=4.95 A. La croissance du systéme plomb sur cuivre est de type
SK: apreés la complétion d’une monocouche bidimensionnelle, des flots tridimensionnels sont formeés.
La position des atomes de plomb, pour des taux de couverture inférieurs au taux de complétion d’une
monocouche, a été comprise trés récemment [66]. La formation d’un alliage de surface semble favo-
rable énergétiquement: un modéle qui prend en compte les mécanismes d’échange entre les atomes
de plomb et les atomes de cuivre a été développé et permet de rendre compte des diverses conclu-
sions expérimentales. Pour des dépé6ts & température ambiante, un alliage de surface désordonné se
forme, que les plans étudiés soient de type (001), (110) ou (111) [67]. La formation d’amas ordonnés
bidimensionnels a lieu pour les dépéts & basse température, préférentiellement aux bords de marche
[68]. Lorsque les dépots ont lieu & haute température sur la surface Cu(110), la diffusion du plomb
est fortement anisotrope. Elle dépend peu de la température, en accord avec les importantes énergies
d’activation associées aux processus de diffusion sur les plans (110) et (001).

2.2.4 Morphologie de composés Terres Rares / Métaux de transition épitaxiés

Comme nous l'avons vu au chapitre 1, quelques groupes de recherche ont commencé & s’intéres-
ser & la croissance de composés Terre Rare / Métaux de transition depuis 1993. Peu de résultats
concernant la morphologie de ces systémes existent dans la littérature et ce paragraphe en constitue
un bref résumé.

Les couches de ThFey(111), obtenues par pulvérisation cathodique, sont composées de deux do-
maines cristallographiques, tournés I’'un par rapport & Uautre de 60° par rapport & la normale au plan
des couches. Les auteurs ne font cependant aucune allusion & la morphologie des couches [19]. Il en est
de méme en ce qui concerne I’étude qu’ils ont menée sur des films monodomaines de TbFey(110) [69].

Le composé YCoy(111) a été épitaxié avec deux domaines équivalents dans le plan {70, 71].
La morphologie de couches TbCoq(111) bidomaines a été observée par microscopie & balayage. Les
images ont montré 'existence de deux stades de croissance: un stade de nucléation est mis en évi-
dence pour des épaisseurs de 10 A suivi d’un stade de croissance qui se manifeste par ’élargissement
latéral des ilots observé dés 60 A de dépot. Le désaccord paramétrique entre la couche tampon de
tungsténe et le composé est relativement faible et vaut 3 %.

Les couches de ThFey(111), obtenues par ablation laser, étudiées par S. Jaren et al. présentent
deux domaines cristallographiques tournés de 60° dans le plan des couches [22]. Des observations de
microscopie en champ proche sur ces systémes ont montré I'influence des conditions d’élaboration sur
la morphologie des couches. Lorsque le substrat de molybdéne est maintenu a température constante
de 450°C, le dépot est constitué d’flots non jointifs. Lorsque la température initiale du substrat est
plus faible et que la croissance est effectuée en augmentant progressivement la température du sub-
strat jusqu’a 450°C, les couches sont quasi-continues avec des flots trés larges. Pour une épaisseur de
120 A, dans le cas d’un dép6t sur molybdeéne, les ilots présentent une forme triangulaire en accord
avec la symétrie d’ordre trois liée aux relations d’épitaxie. Le désaccord paramétrique entre ThFeq
et la couche tampon de molybdéne est de I'ordre de 10 %.

Au laboratoire, V. Oderno a montré par microscopie & balayage la présence d’ilots allongés, dans
les composés épitaxiés TRFeg(110) {16]. Ces observations mettent en évidence des ilots de tailles
variables avec une répartition dépendant des conditions d’élaboration (en particulier de I’épaisseur
nominale déposée). Néanmoins, aucune étude détaillée de la morphologie de ces systémes n’a jusqu’a
présent été effectuée.
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Plus récemment, M. Hutch et al. se sont attachés & étudier la structure et la morphologie de
couches de TbFey(111) [23]. Les couches sont discontinues et présentent des ilots dont les dimensions
sont influencées par la nature de la couche tampon. Si la couche tampon est constituée d’une couche
de 400 A Mo(110) sur 300 A Ta(110), la rugosité est plus faible que lorsque les couches sont direc-
tement épitaxiées sur 400 A Mo(110) et semble corrélée a la nature de la couche tampon.

Un des points communs & toutes les études présentées est donc la morphologie discontinue
des couches de composés Terres Rares /| Métaux de Transition, souvent constituées d’tlots disjoints
ou présentant dans les cas les plus favorables une forte rugosité.

2.3 Les premiers stades de la croissance des composés TRFe;(110)

Les premiers stades de la croissance des composés de TRFey(110) ont été étudiés par RHEED
lors du dépét. Ainsi, la figure 2.3 - A présente les ajustements de quelques profils d’intensité obtenus
selon I'azimut [001] pendant le dépot des 15 premiers angstroms d’ErFes, 4 Tg = 550°C. La couche
a été élaborée avec des flux de 5 A par minute; cette vitesse correspond au dép6t d’environ quatre
monocouches par minute.

épaisseur de dépdt (A)
& 5 1¢ 15

paramétre (A) ' T '
10.5 a TRFe,,
10
—t=170s

a
NbFe:
¢ 9.5

——t=135 s
~ 9

—— =120 s
intensité (u. a.)

. ——t=110s 150
: N 100
i ety

B . ,/\ 50
. v/‘\\' t=10s

f L L L + . 0 40 80 120 160
o 20 40 o) 80 106 120
position (u. a.) temps (s)

intensité (u.a.)

A B

F1G. 2.3 — Pour une épaisseur de dépot inférieure a 15 A d’ErFey(110) o Ts = 550 °C:
A - Variation des profils d’intensité RHEED en fonction du temps selon Uazimut [001] .
B - Evolution du paramétre dans le plan et de Uintensité RHEED

Différents stades successifs de croissance sont mis en évidence:
i) Pendant les premiéres secondes, les clichés sont caractéristiques des diagrammes de diffraction
obtenus sur la couche NbFep et évoluent peu (Fig. 2.3 - A, t= 10 et 50 s).
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ii) Lorsque le dép6t se poursuit, les diagrammes de diffraction sont ensuite caractérisés par l'appa~
rition d’un bruit de fond important et une nette diminution de l'intensité des lignes de diffraction
(Fig. 2.3 - A, t= 80 s et 110 s).

iii) Brusquement, lorsque ’épaisseur du dép6t atteint une dizaine d’angstroms, le bruit de fond s’es-
tompe et des points nets et intenses apparaissent, sans aucune trace de raies (Fig. 2.3 - A, t= 120 s,
135 s et 170 s). Les profils ont été mesurés a travers ces points intenses.

La figure 2.3 - B présente I’évolution du parameétre dans le plan et de lintensité des pics de
diffraction. Nous avons calibré le paramétre par rapport a la maille de surface NbFey et pris comme
référence 2 fois le parameétre aypre, qui est directement comparable au paramétre [110] de I’ErFes,
conformément aux relations d’épitaxie présentées Fig. 1.21.

i) Jusqu’a un dépot de 4 A, soit environ 3 monocouches, le parametre du film n’évolue pas: le dépot
est contraint et le paramétre de I’ErFey s’adapte parfaitement dans le plan & celui de la couche
tampon.

ii) Entre 4 et 7 A de dépét, simultanément & I’apparition du bruit de fond et a la diminution de
Iintensité, la valeur du parameétre diminue. 1l est assez difficile d’interpréter cette diminution du
paramétre qui coincide avec le dépédt d’environ 2 monocouches.

iii) La phase suivante met clairement en évidence la relaxation du film: le parameétre dans le plan
augmente brusquement lorsque les taches de diffraction, intenses, apparaissent. Le parameétre n’évo-
lue plus lorsque le dépét se poursuit et vaut 10.33 A (soit /2 x 7.32 A); si elle est ramenée au
paramétre du cube, cette valeur correspond & celle du paramétre de ’ErFey massif a Tg = 550°C.
Le film est donc complétement relaxé dés que Pépaisseur du dépét atteint 10 A.

Le mode de croissance des composés TRFeq(110) est donc de type Stranski-Krastanov: aprés
dépo6t de 3 monocouches dont le paramétre s’adapte 4 celui de la couche tampon, le film relaxe. En
effet, les désaccords paramétriques importants qui existent entre le film et la couche tampon (voir
tableau 1.2) rendent cette situation trés défavorable du point de vue énergie élastique et le film relaxe
en adoptant un mode de croissance tridimensionnel qui conduit a la formation d’ilots. La relaxation
est certainement basée sur la nucléation de dislocations d’interface qui accompagne le passage & une
croissance tridimensionnelle.

Lorsque l’épaisseur augmente et atteint une épaisseur comprise entre 300 A et 600 A selon les
composés, les diagrammes de points se transforment en des diagrammes de lignes que nous avons
présentés figure 1.19.

2.4 Morphologie de nanostructures de TRFe,(110)

Nous présentons ici 'étude de la morphologie des nanosystémes épitaxiés TRFeo(110). Nous dé-

taillons tout d’abord la morphologie des composés épitaxiés en fonction de la température du substrat
pour des systémes de DyFe, d’épaisseur nominale 50A. Nous mettons ensuite en évidence I'évolution
de la morphologie avec 1’épaisseur, toujours pour les systémes de DyFes pour deux températures
de substrat. Nous présentons enfin I'influence du désaccord paramétrique sur la morphologie des
couches; pour cela nous avons étudié des systémes de TRFey différents avec TR=Lu, Er, Dy. La
morphologie des systémes est étudiée par RHEED in situ et par microscopie & force atomique ez situ
(AFM).
Dans tous les cas, les images de microscopie en champ proche qui figurent dans ce manuscrit ont été
obtenues sur des systémes non recouverts afin d’exclure toute influence de la couverture de protec-
tion. Les mesures ayant été effectuées a I'air, nous avons minimisé le temps de passage & air des
couches en synchronisant ’élaboration des échantillons et les observations de microscopie: celles-ci
ont été réalisées dans I’heure qui a suivi leur sortie du bati d’épitaxie.
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2.4.1 DyFe;(110): Influence de la température du substrat

Nous allons examiner ici la morphologie de trois échantillons de DyFes, d’épaisseur nominale
50 A, déposés avec des températures de substrat croissantes: 460°C, 550°C et enfin 660°C. Nous
avons réduit nos investigations au domaine de température pour lequel nous obtenons des structures
monocristallines et monodomaines (paragraphe 1.6).

La figure 2.4, colonne de gauche, présente les images de microscopie & force atomique, de 2um X
2um.

[ —

pourcentage plots

20z o 4 6 ,8 10 (x 10000)
‘ Tg= 460°C surface (nm?)

0o 03 1 13

25
P 20 -
=]
B
o 15| 4
on
]
=
s 10 p
=
2
S
5 4
0 i i thm
. L . - : 0 2 4 6 8 10 (x10000)
0o as 1.0 L3 2.0 pam TS: 55OOC surface (nm 2 )

pourcentage plots

10 x10000)

Do o5 10 15

2.0 jm Ts— 660°C surface (nm?)

FIG. 2.4 — Images AFM Zum x Zum, et distributions de tailles associées: 50 A de DyFey(110) pour des
températures de substrat croissantes (Ts = 460 - 550 - 660 °C). Les directions [110] sont représentées
par des traits continus sur les images.
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Pour ces trois échantillons, quelle que soit la température de croissance, les dépots de 50 A de
DyFe; sont constitués de particules isolées. L’influence de la température de substrat sur la mor-
phologie de ces nanosystémes, préparés par ailleurs dans des conditions identiques, est trés nette.
Lorsque la température de croissance augmente, le nombre de particules par unité de surface diminue
et ce, parallélement & une augmentation de leur taille moyenne.

Les histogrammes (figure 2.4 colonne de droite) représentent la répartition du nombre d’ilots en
fonction de leur surface, exprimée en nm?; I’échelle horizontale a été multipliée par un facteur 10000
pour faciliter la lecture. Afin d’obtenir une statistique raisonnable, les dimensions des ilots ont été
déterminées & 1’aide d’images de taille 5um x 5um, conformément & la méthode explicitée annexe
D-4. Les histogrammes permettent de mettre en évidence trois points:

i) Lorsque la température est de 460°C, la dispersion de taille des amas est la plus faible. De plus,
& cette température, les particules semblent réparties de fagon homogéne sur la surface.

ii) Lorsque la température de croissance est de 550°C, la distribution de surface est plus étalée. Elle
est bimodale avec un maximum principal centré sur une valeur moyenne de 20000 nm?. Les ilots sont
alors anisotropes, allongés le long de la direction cristallographique [110].

iii) Pour une température de substrat supérieure, la distribution de surface des structures, toujours
anisotropes, présente un maximum fin pour de trés faibles valeurs (3000 nm?) et un maximum se-
condaire & plus forte valeur (50000 nm?). Ce dernier est trés élargi, comparativement aux résultats
obtenus pour les systémes précédents, élaborés & plus faible température.

Les distances moyennes entre les structures sont de 'ordre de grandeur des dimensions des struc-
tures elles-mémes. Ainsi, pour une température de substrat de 460°C, la distance moyenne entre
plots est faible et de Pordre de 1000 A. Pour les échantillons élaborés 4 550°C et 660°C, les distances
moyennes entre ilots sont comprises entre 5000 et 7500 A.

La figure 2.5 montre I’évolution du nombre de plots par unité de surface, de la hauteur moyenne
et du taux de couverture des 3 systémes de DyFesy, en fonction de la température du substrat.
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FIG. 2.5 - Tauz de couverture (ronds vides), hauteur moyenne (carrés vides) et nombre de plots /um?
(ronds pleins) en fonction de la température de substrat: systemes de 50 A de DyFey(110). Les traits
continus sont des guides pour les yeuz
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L’incertitude sur la hauteur moyenne des structures est d’autant plus importante que la hauteur
moyenne augmente: elle est égale & 5% (en valeur relative), tout comme celle liée a la détermination
du taux de couverture. L’incertitude sur le nombre de plots est évaluée & 5 plots par um?.
L’évolution de ces trois grandeurs, ainsi que celle de la surface moyenne des structures présentée par
les histogrammes de la figure 2.4 permet de déterminer trois domaines de température de croissance:
- Lorsque la température du substrat est de 460°C, le taux de couverture (39%) est lié au grand
nombre de particules par unité de surface (69 particules/um?). Celles-ci sont de petite taille (10 nm?)
et leur hauteur moyenne est de 120 A. Notons que le produit de la hauteur moyenne par le taux de
couverture est légérement inférieur & I’épaisseur nominale des couches pour I'ensemble des systémes
présentés. Ce constat est cohérent avec la croissance de type SK.

- Lorsque la température du substrat devient supérieure & 500°C, le taux de couverture et le nombre
de plots par unité de surface diminuent fortement alors que la hauteur moyenne et la surface des
ilots augmentent.

- Entre 550°C et 660°C, la variation de ’ensemble des grandeurs semble se stabiliser. Le grand nombre
de plots de trés petites dimensions contribue au taux de couverture a Tg= 660°C, de quelques pour-
cents supérieur & celui du systéme équivalent élaboré 4 550°C. Il n’est toutefois pas possible d’affirmer
que la valeur mesurée se situe dans 'intervalle de confiance de la mesure.

Cette premiére étude permet d’identifier I'influence de la température du substrat: lorsque celle-ci
augmente, les atomes déposés vont migrer plus facilement vers un ilot existant (et s’entourer ainsi
d’atomes de méme nature). Le cotit énergétique lié & la formation d’un nouvel ilot semble défavorable
alors que le mirissement des amas existants dés les premiers stades de la croissance semble favorable.

2.4.2 DyFey(110): Influence de ’épaisseur nominale

Cette partie rassemble les résultats concernant des dépots de DyFey d’épaisseur croissante entre
50 A et 1000 A, élaborés pour deux températures de substrat différentes: 550°C et 660°C. Nous
présentons dans un premier temps les observations in situ réalisées par diffraction d’électrons en
incidence rasante, puis, les observations de microscopie & force atomique.

Diffraction d’électrons en incidence rasante

Bien que les diagrammes de diffraction aient été enregistrés pour I’ensemble des échantillons réa-
lisés, nous présenterons ici uniquement les résultats concernant les systémes les plus représentatifs.

Ts = 550°C

Les diagrammes de diffraction présentés sur la figure 2.6 sont obtenus pour les couches de 50 A
et 1000 A de DyFey déposées sur un substrat maintenu a 550°C. Nous avons choisi de montrer les
azimuts [001], [112] et [110]. Ces clichés de diffraction ont été enregistrés a température ambiante.

Pour une couche de 50 A d’épaisseur nominale (fig 2.6 colonne de gauche), les diagrammes
RHEED sont constitués selon tous les azimuts, de points intenses reliés par de fines lignes de diffrac-
tion verticales. Ces diagrammes de diffraction sont caractéristiques de la diffraction par un réseau
cristallographique tridimensionnel, similaires & ceux obtenus pour des épaisseurs de dépdt plus faibles.
Lorsque 'épaisseur du dépot est de 1000 A, les lignes pointilleuses se sont transformées en des lignes
continues, fines et intenses, trés contrastées. Ces diagrammes de diffraction révélent une trés grande
qualité cristallographique et une faible rugosité de surface a I’échelle de la cohérence du faisceau
d’électrons. Ils sont semblables & ceux obtenus pour le film de Terfenol-D(110) présentés figure 1.19.
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F1G. 2.6 — Diagrammes de diffraction RHEED des systemes DyFeg_(IIO) d’épaisseurs nominales 50
et 1000 A avec Ts = 550 °C selon trois azimuts: [001], [112] et [110]
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Pour la couche de 50 A de DyFe,, les diagrammes de diffraction obtenus selon les azimuts [110]
et [001] sont principalement constitués de lignes de diffraction verticales et de points. A ces lignes
se superposent des surstructures, peu intenses, qui forment un diagramme de diffraction RHEED
incliné (agrandissement figure 2.7). Ces lignes de diffraction inclinées, appelées chevrons, peuvent
étre interprétées comme la diffraction des électrons sur des plans obliques, formant des facettes par
rapport & la surface de I’échantillon. L'annexe B présente de facon détaillée la méthode d’indexation
des facettes.

FiG. 2.7 — Agrandissement d’un cliché de diffraction RHEED selon les azimuts [110] et [001] sur une
couche TRFeq(110) déposée a 550 ° C: chevrons

L’ensemble des échantillons de TRFeo(110) de faibles épaisseurs nominales présentent des che-
vrons lorsque le faisceau d’électrons est paralléle a la direction [110]. Comme cela apparait figure
2.7, Pangle formé par les deux lignes de diffraction inclinées vaut 53° £ 1°. Ces lignes de diffraction
correspondent donc a de la diffraction sur des plans dont la normale fait un angle entre 26° et 27°
par rapport & la normale aux couches. Les lignes de diffraction inclinées obtenues selon l'azimut [001]
forment un angle de 90° et correspondent & de la diffraction sur des plans formant un angle de 45°
avec la direction [110].

Sachant que des plans inclinés ne donnent lieu & de la diffraction que si leur intersection avec la
surface des couches est parallele & 'azimut considéré, les facettes sont des plans de type {001} dans
Pazimut [001] et de type {332} dans l’azimut [110].

Nous avons également envisagé ’hypothése selon laquelle les facettes seraient constituées des
plans les plus denses selon lesquels la croissance est a priori favorisée. Dans les composés de TRFey,
ces plans sont de type {311}. Cette hypothése peut paraitre plausible car les plans {311} forment un
angle de 26° avec la normale aux couches. Cependant, les intersections des plans {311} avec la surface

(110) sont les directions <221> et nous n’avons jamais observé expérimentalement de chevrons selon
Pazimut [221].

En conclusion, les couches de 50 A de DyFey (110) élaborées a 550°C, présentent des structures
tridimensionnelles dont la forme peut étre schématisée par la figure 2.8.

L’intersection des facettes avec la surface (110) est de forme rectangulaire. En effet, I’intersection
entre le plan (110) et la structure pyramidale dont les plans inclinés forment, selon deux azimuts
orthogonaux, des angles de 26° et 45° avec la normale, conduit & une surface dont les dimensions ne
sont pas identiques selon les deux directions perpendiculaires. Ces structures tridimensionnelles sont
assimilables & des pyramides de base rectangulaire dont le sommet aurait été tronqué. Rappelons
que la couche tampon utilisée pour 'épitaxie des ces composés présente également une symétrie de
surface rectangulaire.

Ces structures ont de toute évidence disparu lorsque I’épaisseur de la couche de DyFe, atteint
1000 A.
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F1G. 2.8 — Représentation schématique de la forme des plots DyFey(110). Les dimensions des struc-
tures seront déterminées par microscopie & force atomique.

Ts = 660°C

Les diagrammes de diffraction obtenus selon trois azimuts sur des systémes DyFes(110) d’épais-
seurs nominales 50 et 1000 A, déposés & Tg = 660°C sont présentés sur la figure 2.9. Nous avons
choisi de montrer les azimuts [001], [112] et [110].

Les diagrammes de diffraction RHEED collectés pour une couche de 50 A d’épaisseur nominale
(fig 2.9 colonne de gauche) sont constitués de points intenses, reliés par de fines lignes de diffraction.
Selon I’azimut [110], nous observons des renforcements d’intensité sans qu’il s’agisse de véritables
taches de diffraction.

Lorsque I’épaisseur de la couche est de 1000 A, les diagrammes de diffraction sont toujours consti-
tués de lignes pointilleuses, contrairement & ce qui a été observé pour la couche de méme épaisseur
mais élaborée & température plus faible (550°C).

Pour les deux épaisseurs nominales présentées, les diagrammes de diffraction, caractéristiques de
la diffraction par des structures tridimensionnelles, présentent selon l’azimut [001] des raies dédou-
blées et inclinées de part et d’autre de la verticale. L’angle entre deux lignes de diffraction est de
5 £ 1°, quelle que soit 1’épaisseur de la couche. Ces raies dédoublées sont également visibles pour
les couches d’épaisseurs les plus faibles, selon les azimuts proches de I’azimut [001]; elles sont par
exemple visibles selon Pazimut [112] de la couche DyFes de 50 A. L’origine de ces raies de diffraction
supplémentaires est identique & celles des chevrons que nous avons observés dans le paragraphe pré-
cédent: des facettes inclinées donnent lieu a de la diffraction. Néanmoins, la faible valeur de I’angle
de désorientation des facettes nous autorise a qualifier cette structure de “structure en toits d’usine”,
dont la direction principale est alignée avec la direction [001] (figure 2.10). Celle-ci a été confirmée
par diffraction de rayons X [16]

Nous n’avons pas observé de chevrons nets liés & des facettes cristallographiques fortement déso-
rientées par rapport & la surface, contrairement & ce qui a été mis en évidence pour des couches
DyFe, élaborées & Tg = 550°C.
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DyFe; - Tg= 660°C

50 A 1000 A

F1G. 2.9 — Diagrammes de diffraction RHEED des systémes DyFez(110) d’épaisseur nominale 50 et
1000 A avec Ts = 660 °C selon trois azimuts: [001], [112] et [110]
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F1G. 2.10 - Représentation schématique de la structure en “toits d’usine” des couches de DyFe,(110)
élaborées a 660 °C

Microscopie a force atomique

Cette partie est consacrée & la présentation des résultats obtenus ez situ par microscopie en champ
proche. Nous avons de nouveau analysé I'influence de I’épaisseur nominale entre 50 A et 1000 A surla
morphologie de nanosystémes de DyFe, pour les deux températures de substrat de 550°C et 660°C.

Ts = 550°C

Sur la figure 2.11 sont présentées les images de microscopie & force atomique de systémes de
DyFe,(110) d’épaisseurs croissantes, de taille 5um X 5um, en paralléle avec les profils de hauteur
correspondants.

L’évolution de la morphologie avec I’épaisseur nominale des systémes est trés nette: elle passe de
structures isolées anisotropes et allongées préférentiellement dans la direction [110] & un film continu
de faible rugosité lorsque I’épaisseur nominale atteint 1000 A.

Pour le systéme de 50 A (déja présenté au paragraphe 2.4.1), les profils sont présentés dans les

directions [110] (en trait gras) et [001] (en trait pointillé). Le long de ces directions, les dimensions
latérales des ilots sont respectivement d’environ 4000 A (L) et 1000 A (1) pour une hauteur moyenne
de 260 A (H).
Les structures ont une forme ellipsoidale trés allongée selon le grand axe de la conique, lui-méme
paralléle a la direction [110]. Cette forme peut étre en accord avec les résultats obtenus par diffraction
d’électrons en incidence rasante. Ceux-ci nous ont amenées & représenter les structures diffractantes
comme des pyramides tronquées a base rectangulaire. Conformément a ce qui a déja été observé par
Lee et al., la microscopie en champ proche, probablement & cause du lissage lié & 1’effet de pointe,
ne permet pas de reproduire les formes nettes du rectangle, bien que confirmant ’allure générale des
structures [61, 72].

La figure 2.12 présente un agrandissement des profils de hauteur obtenus pour la couche de
DyFey(110) de 50 A.
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FiG. 2.11 — Images AFM 5um x 5um et profils de hauteur: systémes de DyFes(110) d’épaisseurs
croissantes, avec Ts = 550 °C. Les profils en trait gras sont obtenus selon la direction [110]; ceuz en
pointillés selon la direction [001].
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Fic. 2.12 — Agrandissement des profils de hauteur obtenus sur une couche de 50 A DyFe,(110)
élaborée o Ts = 550 ° C: (a) selon [001] et (b) selon [110]

11 est possible de déterminer I'angle des facettes des structures a partir des profils: dans la direc-
tion [001], le long de laquelle les plots sont étroits, I’angle moyen des facettes vaut 27°. Cette valeur
est en accord avec les informations collectées en RHEED et confirme I'orientation {332} des facettes.
Les facettes de type {010}, caractérisées par un angle de 45° avec la surface, ne se retrouvent pas
sur la hauteur totale des structures mais, lorsque les profils sont obtenus le long de la direction [110],
des ruptures de pente au sommet des structures forment une angle de 45° avec la normale.

Pour une épaisseur nominale de 150 A, le taux de couverture a considérablement augmenté et
les structures conservent une orientation privilégiée avec une anisotropie assez marquée. La hauteur
moyenne et les dimensions des structures ont peu évolué.

Lorsque l’épaisseur nominale augmente davantage, le taux de couverture croit et les structures ne
présentent plus d’orientation privilégiée; nous avons choisi de ne présenter les profils de hauteur que
dans la direction [110].

Lorsque 1’épaisseur atteint 500 A, les couches de DyFey(110) sont quasi continues avec une rugo-
sité d’environ 75 A. Pour un film de 1000 A, le systéme est continu avec une rugosité de surface de
20 A. Lorsque les systémes sont continus ou quasi continus, il n’est plus possible de tirer des infor-
mations quantitatives des profils de hauteur puisque la ligne de base des profils n’est plus confondue
avec la ligne de fond du dép6t; la grandeur issue du profil n’est révélatrice que de la rugosité de surface.

Ts = 660°C

Sur la figure 2.13 sont présentées les images de microscopie & force atomique de systémes de
DyFey d’épaisseurs nominales croissantes, avec Tg = 660°C, en paralléle avec les profils de hauteur
correspondants.

De méme que pour la température de substrat plus faible, I'évolution de la morphologie avec
I’épaisseur nominale du dépoét est trés nette.
Néanmoins, deux différences importantes doivent étre soulignées:
- Lorsque I’épaisseur est de 1000 A, des ilots non jointifs subsistent, alors que le film de méme épais-
seur élaboré & 550°C est continu.
- Les structures restent fortement anisotropes pour toutes les épaisseurs et conservent une orientation
privilégiée. Les profils de hauteur sont donc présentés pour tous ces systémes le long des directions
cristallographiques [110] (en trait gras) et [001] (en trait pointill¢).
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Fi1G. 2.13 — Images AFM 5um x 5um et profils de hauteur: systémes de DyFey(110) d’épaisseurs
croissantes, avec Ts= 660 °C. Les profils obtenus selon [110] sont représentés par un trait gras; ceux
obtenus selon [001] sont en pointillés.
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Pour une épaisseur de 50 A, les dimensions moyennes des structures majoritaires sont légérement
supérieures a celles du systéme de méme épaisseur élaboré a 550°C. Lorsque 1’épaisseur vaut 150 A,
les dimensions le long de la direction [001] ont augmenté plus rapidement, en moyenne, que dans
la direction [110]. Pourtant, lorsque I’épaisseur augmente encore, les évolutions des dimensions laté-
rales s’inversent puisque la direction [110] reste trés favorisée. Lorsque 1’épaisseur nominale atteint
1000 A, la longueur moyenne des ilots est alors de 8600 A pour une largeur de 2100 A et une hauteur
moyenne de 1250 A

La figure 2.14 est un agrandissement des profils de hauteur sur la couche de 1000 A de DyFe,(110)
élaborée a 660°C.
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F1G. 2.14 - Agrandissement des profils de hauteur obtenus sur une couche de 1000 A DyFey(110)
élaborée a Ts = 660 ° C:(a) selon [001] et (b) selon [110]

La couche de 1000 A présente dans la direction [001] des faces dont I’angle avec la normale aux
couches correspond & celui entre les plans {332} et la surface; néanmoins, celles-ci n’ont pas été
identifiees grace au RHEED alors que ce fut le cas pour les couches de faibles épaisseurs élaborées
4 550°C. Dans la direction [110], le sommet des ilots présentent des plateaux larges. Le relief de ces
plateaux n’est pas régulier et la surface semble formée d’une succession de plans faiblement déso-
rientés. Ceux-ci correspondent probablement aux “toits d’usine” mis en évidence par RHEED.

Récapitulatif des grandeurs caractéristiques

La figure 2.15 présente, en fonction de I’épaisseur nominale, I’évolution du taux de couverture
(a), du nombre de plots par unité de surface (b), de la hauteur moyenne des structures (c), de la
surface moyenne (d) et enfin du rapport d’anisotropie (e) pour les deux températures de substrat.
Sont également ajoutés les résultats obtenus pour des couches élaborées &4 460°C dont seul le dépot de
50 A d’épaisseur nominale a déja été présenté dans le paragraphe 2.4.1. Le rapport d’anisotropie est
défini comme le rapport de la longueur moyenne des particules (L) sur leur largeur (1) et I'incertitude
absolue sur ce rapport est évaluée a 0.4. La surface moyenne des plots (L x 1) est déterminée a 20000
nm? prés.

Pour une épaisseur nominale donnée, le taux de couverture (figure 2.15a) croit lorsque la tem-
pérature du substrat diminue. Avec Tg = 460°C, nous pouvons extrapoler que la surface serait
complétement couverte pour une épaisseur nominale de 400 A; un dépot d’épaisseur double est né-
cessaire pour obtenir une couverture totale avec une température de substrat de 550°C. Lorsque
la température de substrat est plus élevée, il faut atteindre des épaisseurs de dép6t supérieures &
1000 A pour recouvrir uniformément la surface.
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Fic. 2.15 — Ewolution en fonction de l’épaisseur nominale de DyFes, pour trois températures de
substrat (carrés vides Ts = 660 ° C, ronds vides Ts = 550 ° C et ronds pleins Ts = 460 °C):

- Tauz de cowverture (a)

- Nombre de plots par unité de surface (b)

- Hauteur moyenne des structures (c)

- Surface moyenne (d)

- Rapport d’anisotropie (e).

Les lignes continues sont des guides pour les yeuz.
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Pour les faibles épaisseurs de dépot, plus la température du substrat est faible, plus le nombre
de germes est grand (Fig. 2.15b). De fagon cohérente avec ’évolution des taux de couverture, les
plots ont des dimensions (hauteur (2.15¢) et surface (2.15d) moyennes) d’autant plus petites que la
température du substrat est basse et leur densité surfacique est importante. Les structures ont un
rapport d’anisotropie qui augmente avec la température du substrat.

Lorsque 'épaisseur augmente, la croissance se poursuit ensuite en deux phases.

i) Le nombre de germes augmente rapidement lorsque 1’épaisseur augmente et reste inférieur a 200 A.
Pour les deux températures de susbtrat les plus faibles, cette hausse ne s’accompagne d’une évolu-
tion importante, ni de la hauteur moyenne des structures, ni de leur surface. Pour Tg = 660°C, la
croissance est non seulement assurée par l'augmentation plus rapide de la hauteur mais aussi par
I’étalement des structures en largeur.

ii) Lorsque I’épaisseur atteint 200 A, la densité surfacique d’ilots diminue. Simultanément, les dimen-
sions de ces derniers augmentent. La croissance se poursuit et la coalescence des structures donne lieu
& des systémes trés recouverts pour les températures de dépét les plus basses. Lorsque le substrat est
maintenu & 660°C, 'augmentation de la couverture s’accompagne d’une augmentation de la hauteur
moyenne et de la surface des ilots qui conservent leur rapport d’anisotropie (le rapport d’anisotropie
d’un film de 1000 A est sensiblement le méme que celui d’un dépét de 50 A)

La morphologie des couches de DyFey(110) évolue donc fortement avec ’épaisseur déposée. Quelle
que soit ’épaisseur de la couche, nous avons observé que la température du substrat est également un
facteur déterminant pour la morphologie. Lorsque Tg augmente, la diffusion des atomes se produit
plus facilement. Ainsi, méme pour des épaisseurs de dépét importantes, des ilots subsistent a haute
température: la diffusion permet aux atomes de rejoindre un ilot existant et ce processus semble plus
favorable que la création d’une nouvelle structure. Les iflots de petites tailles dépérissent au profit
des gros, de fagon analogue & ce qui est observé dans les processus de murissement d’Ostwald [73].

2.4.3 Influence du désaccord paramétrique

Nous allons maintenant nous intéresser a l'influence du désaccord paramétrique entre le film
déposé et la couche tampon. Dans le cas des semi-conducteurs, comme nous l'avons rapporté au
paragraphe 2.2.3, le désaccord de maille a en effet une influence prépondérante sur le mode de crois-
sance. L’étude des effets de désaccord paramétrique se fait en général en variant la composition d’un
alliage sur un substrat donné (par exemple, Si;Ge(;_,) sur Si). Pour étudier cet effet, nous avons
utilisé le fait que les paramétres des composés TRFes augmentent lorsque ’on parcourt la ligne des
lanthanides, des terres rares lourdes vers les terres rares légéres (voir tableau 1.1). Nous avons donc
épitaxié des épaisseurs fixées de différents composés TRFey ayant un paramétre de maille qui aug-
mente. Nous avons travaillé sur un substrat donné (NbFey) et & température de dépodt donnée afin
d’étudier I'influence du désaccord paramétrique sur la morphologie des systémes (les désaccords pa-
ramétriques sont donnés tableau 1.2). Cette analyse simplifiée ne prend pas en compte les processus
de diffusion probablement différents selon la nature de la terre rare.

Cette partie est consacrée a étude de films de 150 A et de 300 A de LuFey, ErFey et DyFes,
élaborés avec une température de substrat de 550°C.

Diffraction d’électrons en incidence rasante

_ La figure 2.16 présente les diagrammes de diffraction RHEED collectés selon les azimuts [001] et
[110] sur les couches de 150 A de LuFey, ErFey et DyFey(110).
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F1G. 2.16 ~ Diagrammes de diffraction RHEED oblenus sur les sysiémes LuFey, ErFey el DyFe; (110)
d’épaisseur nominale 150 A avec Ts = 550 °C (selon les azimuts [001] et [110])
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Alors que ces dépots ont tous la méme épaisseur nominale, les diagrammes de diffraction RHEED
évoluent avec la nature du composé et donc avec le paramétre cristallin (tableau 1.1).

Pour une couche de 150 A de LuFey, composé qui présente le plus petit parameétre de la série et

donc le plus faible désaccord paramétrique avec le substrat, les clichés sont majoritairement consti-
tués de lignes de diffraction verticales. Des renforcements d’intensité attestent qu’il existe cependant
une part de diffraction tridimensionnelle.
Selon tous les azimuts, la contribution relative des points par rapport a celle des lignes de diffraction
augmente avec le parameétre du composé épitaxié. La distance verticale entre les points de diffraction
donne accés au parameétre [110] le long de la direction de croissance. Pour les trois composés, la
distance verticale est inférieure & celle déterminée entre les lignes de diffraction selon 'azimut [001].
Cette derniére donne accés au parameétre [110] dans le plan des couches. Donc, pour les trois compo-
sés, le paramétre le long de la direction de croissance, de ’ordre de 7.25 A, est inférieur au parametre
équivalent dans le plan. Une étude compléte des paramétres cristallographiques par diffraction de
rayons X est présentée au chapitre 3 et confirme cette tendance.

Les diagrammes de diffraction obtenus selon [IIO] pour la couche d’ErFe; présentent des em-
bryons de chevrons qui sont nettement visibles pour la couche de DyFes.

Microscopie a force atomique

La figure 2.17 présente les images de microscopie & force atomique (2um x 2upm) pour les sys-
témes LuFey, ErFey et DyFeq(110) déposés & Tg = 550°C. Dans la colonne de gauche, sont présentés
des systémes de 150 A d’épaisseur nominale. Les systémes de la colonne de droite ont une épaisseur
nominale de 300 A (les images correspondant au DyFes ont déja été présentées dans la partie précé-
dente).

Lorsque I’épaisseur des couches est de 150 A, le dépot de LuFe, est quasi continu; la surface est
formée d’un ensemble trés serré de serpentins, qui semblent eux-méme étre formés de petits grains
légérement allongés.

Pour cette méme épaisseur, la couche d’ErFe; ne couvre que la moitié de la surface et est constituée
de particules non jointives. Aucune orientation privilégiée ou nette anisotropie de forme n’apparait
clairement pour ces deux composés.

Le systéeme de DyFes présente des structures isolées, orientées préférentiellement le long de la direc-
tion cristallographique [110].

Le caractére anisotrope et les dimensions des structures sont ainsi nettement sensibles & la nature
du composé: le systéme de DyFey est plus anisotrope et montre des structures de plus grandes di-
mensions.

Les mémes systémes sont ensuite observés & un stade de croissance plus avancé.
Le film de LuFey est continu; il est, pour cette épaisseur de dépot (300 A), impossible de distinguer
les particules ayant été & l'origine des germes de croissance. Pourtant, il subsiste un grand nombre
de trous, trés profonds. La surface présente une rugosité d’environ 40 A.
Le film d’ErFe; de 300 A est complétement couvert et constitué¢ d'un ensemble de petits grains
agglomérés, formant des rangées orientées préférentiellement selon la direction {110]. Ces grains ont
des dimensions légérement supérieures & celles des structures observées pour une épaisseur de dépot
de 150 A.
La morphologie de la couche DyFes(110) a déja été présentée au paragraphe précédent.
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F1G. 2.17 — Images AFM 2um X 2um de systémes de 150 A et 800 A de TRFey, avec Tg= 550°C,
TR= Lu, Er, Dy. La direction [110] est indiquée par un trait sur les images pour les systémes ErFey
et DyFe,.
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Nous avons étudié un grand nombre de systémes de TRFes mais la plupart des couches fabriquées
ont été recouvertes d’une couche épaisse d’yttrium de protection. Ainsi, nous n’avons pas pu obtenir
de résultats quantitatifs concernant les systémes de Terfenol-D, Tb¥Fey, GdFey et YFes. Nous pouvons
néanmoins affirmer que les systémes (110) de ces composés ont une morphologie qui ne présente au-
cun comportement atypique en comparaison a celui des systémes présentés (LuFey, ErFes et DyFes):
plus le paramétre du composé augmente, plus la morphologie des couches est tridimensionnelle, avec
des ilots disjoints.

L’influence de la terre rare et donc du désaccord paramétrique sur la morphologie des systémes
présente des tendances générales résumées par la figure 2.18. Le taux de couverture (a), la densité
surfacique de plots (b) et la hauteur moyenne des structures (c) sont représentés en fonction du
désaccord paramétrique pour deux épaisseurs nominales (150 A et 300 A).

Pour le film de LuFes, continu, la hauteur moyenne des structures ne peut étre évaluée & partir des
profils de hauteur et elle est posée égale a I’épaisseur nominale des couches, c’est-a-dire 150 A. De la

méme facon, la hauteur moyenne de la couche d’ErFes de 300 A n’a pas pu étre extraite des profils
de hauteur.
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F1G. 2.18 — Ewolution en fonction du désaccord paramétrique entre les composés TRFey(110) et la
couche tampon pour deus épaisseurs nominales (150 A = ronds pleins et 300 A = carrés vides):

- Tauz de couverture (a)

- Nombre de plots par unité de surface (b)

- Hauteur moyenne des structures (c)

Les lignes continues sont des guides pour les yeux
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Pour les systémes de 150 A, le taux de couverture (figure 2.18a) diminue lorsque le désaccord
paramétrique augmente: il passe de 90 % pour LuFe; jusqu’a une valeur de 50 % pour ErFey alors
que le désaccord de maille n’a augmenté que de 0.6%. Lorsque le désaccord paramétrique augmente
a nouveau de 0.7% (DyFez), le taux de couverture tend vers une valeur limite d’environ 45 %.

Lorsque le désaccord paramétrique augmente, la hauteur moyenne augmente et atteint environ
350 A. Cette valeur peut étre corrélée a la diminution du taux de couverture (figure 2.18b). La
densité de plots est en accord avec le taux de couverture: elle tend vers 30 plots par micron carré
pour un taux de couverture de 45 %.

Pour les couches de 150 A d’épaisseur nominale, tous les parametres (taux de couverture, hauteur
moyenne et nombre des structures) évoluent de fagon importante puis tendent vers une valeur limite
lorsque le désaccord de maille augmente davantage.

Pour une épaisseur nominale de 300 A, un comportement similaire est observé: lorsque le désac-
cord paramétrique augmente, le taux de couverture, la hauteur moyenne des structures ainsi que leur
densité surfacique tendent & nouveau vers des valeurs limites qui sont respectivement 65% , 450 A
et 10 plots par unité de surface.

En résumé, les couches TRFey(110) apparaissent d’autant plus continues que le désaccord para-
métrique avec la couche tampon est faible.

2.5 Eléments d’interprétation de la morphologie

L’objet de ce paragraphe est d’apporter quelques éléments d’interprétation de la morphologie
des nanosystémes TRFe3(110), en s’appuyant sur les différentes approches présentées au paragraphe
2.2.2. Nous tentons de rendre compte de la variation du nombre de plots en fonction de la température
du substrat dans un premier temps puis de la morphologie des structures observées.

2.5.1 Influence de la température

Dans le paragraphe précédent, nous avons mis en évidence I'influence de la température du sub-
strat sur la morphologie des couches DyFe;(110) et, en particulier, sur la densité des ilots. Nous
avons par ailleurs montré que le mode de croissance de composés TRFey(110) est de type Stranski-
Krastanov (voir paragraphe 2.3). Dans ce mode de croissance, une couche bidimensionnelle intermé-
diaire se forme sur le substrat. Les ilots tridimensionnels se développent sur cette couche intermé-
diaire.

Nous avons présenté, au paragraphe 2.2.2, une loi qui permet d’obtenir la population stationnaire
d’tlots {39]. Dans les études de croissance que nous avons menées, le taux d’arrivée des atomes sur le
substrat est fixe (la vitesse d’évaporation est constante). Les grandeurs pertinentes sont la densité
des amas, I’expression de leur énergie de cohésion en fonction de leur taille et ’énergie d’activation
associée a la diffusion des atomes.

Nous avons utilisé cette loi établie par Venables pour ajuster les résultats obtenus par microscopie
a force atomique sur les couches DyFep(110).
Nous avons tracé, a partir des résultats de la figure 2.15.b, pour les trois premiéres épaisseurs étudiées
(50, 150 et 300 A), évolution de cette densitée d’amas avec la température du substrat (figure 2.19).
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Dans les composés TRFeq, I’enthalpie de formation d’une molécule est tabulée et vaut -0.07 eV
soit F; = —0.074 [74] ou 4 est la taille critique des ilots. L’énergie d’activation de diffusion de surface
n’est pas disponible directement dans les tables; néanmoins, elle peut étre encadrée par l’énergie
d’activation des systémes TR/Nb et Fer/Nb [75] et nous avons utilisé la valeur E, = 0.7 eV.

Nous avons alors ajusté les courbes expérimentales a 1’aide de 'expression C' x exp(%);;ﬁ).
Pour les trois épaisseurs considérées, nous avons obtenu m = 0.6 = %& et un préfacteur multi-
plicatif entre 2 1075 et 8 1075,

Les valeurs calculées reproduisent bien les résultats expérimentaux, comme cela est illustré par la
figure 2.19.
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Fic. 2.19 — Evolution de la densité d’ilots en fonction de la température de substrat pour des couches

de DyFey(110); les traits continus sont les simulations a partir des lois de nucléation formulées par
Venables [39].

L’ajustement permet d’obtenir le nombre ¢ de molécules TRFey nécessaires a la formation d'un
ilot stable. I est égal & 40, ce qui est relativement élevé par rapport aux résultats figurant dans la
littérature. Une maille élémentaire contenant 8 molécules TRFey (voir fig. 1.1), les premiers ilots
stables auraient donc une taille minimale qui correspondrait & cing mailles de la structure “phases
de Laves”. Malgré 'accord entre les simulations et les résultats expérimentaux, I’hypothése selon
laquelle la population d’ilots est stationnaire n’est pas vérifiée de fagon évidente dans notre situation
expérimentale. L’observation par microscopie a force atomique de couches d’épaisseur nominale plus
faible que celles que nous avons étudiées est envisagée pour tenter de visualiser les ilots précurseurs.

2.5.2 Désaccord paramétrique effectif

Désaccord paramétrique

Les calculs présentés au paragraphe 2.2.2 prédisent que le rapport d’aspect L/H des structures
obtenues diminue lorsque le désaccord paramétrique nominal augmente [48]. Nos résultats sont en
parfait accord avec ces prédictions puisque le rapport L/H, infini dans le cas de LuFeq(110), chute a
environ 5 selon [001] pour les dép6ts ErFey(110) et DyFey(110) de 150 A (Fig. 2.18). Parallélement,
le taux de couverture diminue.
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Anisotropie de forme et morphologie des ilots de DyFey(110)

Nos systémes présentent des rapports d’aspect différents selon [001] et [110]. Pour ’ensemble des
systémes DyFe(110), le rapport L/H est plus élevé selon [110] que selon [001]: les structures sont
allongées selon [110].

Selon les simulations présentées au paragraphe 2.2.2, le désaccord paramétrique effectif dans les
structures tridimensionnelles est fonction de 'angle entre les facettes et la surface [42]. Dans les
nanosystémes DyFey(110), cet angle vaut 27° selon [110] et 45° selon [001] (paragraphe 2.4.2).

Le facteur ¢ de diminution du désaccord paramétrique augmente lorsque ’angle augmente [42]. Nous
n’avons pas pu effectuer le calcul exact (une approche numérique est nécessaire) mais nous pouvons
conclure que:

- le paramétre effectif dans les couches DyFe,(110) doit différer selon [001] et [110], d’aprés les angles
des facettes cristallographiques.

- la valeur de ¢ selon [001] doit étre supérieure & celle selon [110].

En conséquence, bien que les désaccords paramétriques nominaux soient plus faibles selon [001]
que selon [110] (tab. 1.2), il est probable que les désaccords paramétriques effectifs selon [110] soient
au contraire plus faibles que selon [001].

Dans ce cas, en accord avec les considérations de Tersoff et al. [76], les structures croissent préféren-
tiellement dans la direction de plus faible désaccord paramétrique effectif. Cette hypothése permet
d’interpréter la croissance anisotrope des structures selon la direction [110].

Nous pouvons de plus penser que la vitesse de croissance est plus élevée selon les facettes {332}
paralleles a [110] que selon les faces {001}, moins denses. Ceci tendrait & renforcer ’anisotropie de
forme observée.

Nous avons tenté de comparer la forme de structures épitaxiées & la forme d’équilibre des com-
posés massifs; malheureusement, nous n’avons trouvé aucune information spécifique & la croissance
des composés massifs de structure “phases de Laves”. Enfin, un processus de diffusion anisotrope ne
peut justifier Panisotropie de forme des ilots TRFeo(110), qui augmente lorsque la température du
substrat augmente (voir rapport d’anisotropie fig. 2.15).

Considérons ensuite les films de DyFeq(110) élaborés pour trois températures de substrat. Nous
avons montré que la densité d’flots diminue lorsque la température d’élaboration augmente. Paral-
lelement, en accord avec les résultats présentés figure 2.4 puis figure 2.15, la distance moyenne entre
les structures augmente et le nombre de structures tridimensionnelles diminue. De plus, lorsque la
hauteur moyenne des structures augmente, celles-ci passent de pyramides tronquées & des pyramides
pointues; ces résultats sont en parfait accord avec les considérations théoriques de Ponchet et al. [48].

2.6 Conclusion

L’étude des premiers stades de la croissance a permis d’identifier le mode de croissance Stranski-
Krastanov pour les composés TRFeq(110). Le systéme relaxe aprés un dépét de 10 A, avec certaine-
ment création de dislocations d’interface. La croissance est ensuite tridimensionnelle.

L’influence de trois parameétres d’élaboration sur la morphologie de nanostructures de TRFe2(110)
a été étudiée: la température du substrat, I’épaisseur nominale des couches et le désaccord paramé-
trique entre le composé épitaxié et la couche tampon.
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- Pour une épaisseur nominale de 50 A, les couches de DyFes(110) sont constituées d’ilots isolés,
pour les températures de substrat de 460°C, 550°C et 660°C. Le nombre d’ilots augmente et leur
taille diminue quand la température d’élaboration diminue.

- Pour une température de substrat de 550°C, la morphologie des composés DyFe,(110) épitaxiés
évolue d’'un ensemble d’ilots isolés fortement anisotropes vers un film continu de faible rugosité
lorsque ’épaisseur de dépét passe de 50 A 21000 A.

Pour une température de dépot plus élevée (660°C), des ilots non jointifs et anisotropes subsistent
lorsque I’épaisseur nominale atteint 1000 A

- Pour une épaisseur nominale donnée et une température de substrat fixée, les films de composés
TRFe2(110) sont d’autant plus continus que le désaccord paramétrique est faible.

En résumé, nous avons montré qu'en fonction des parameétres de fabrication, il est possible d’ob-
tenir soit des films continus, soit des structures isolées (plus ou moins anisotropes), soit un enchevé-
trement dense de ces structures.

Des considérations simples figurant dans la littérature permettent d’interpréter les résultats expéri-
mentaux.

Notre objectif prochain est I'obtention de nanostructures auto-organisées de TRFez(110). Les
résultats présentés dans ce chapitre sont les premiers pas vers l'obtention de telles structures.
La fabrication de nanostructures auto-organisées, trés avancée dans le domaine des semi-conducteurs
[43, 54, 60], en est & ses débuts en ce qui concerne les métaux [66, 77, 78]. Cette croissance tridimen-
sionnelle représente une alternative légére aux procédés de lithographie. De plus, elle peut permettre
d’obtenir des objets de dimensions latérales plus faibles.
Nous avons élaboré pour la premiére fois, par épitaxie par jets moléculaires, des systémes de plots,
dont les formes, les dimensions et l'orientation privilégiée nous autorisent a penser que des plots
TRFe, véritablement auto-organisés peuvent étre obtenus, moyennant quelques améliorations des
processus d’élaboration (Fig. 2.1).
Afin d’obtenir des structures mieux organisées, plusieurs solutions peuvent étre envisagées et en
particulier I'utilisation d’un substrat présentant lui-méme une organisation. Par exemple, des sub-
strats présentant une topologie modulée liée a des surfaces vicinales et des accumulations de marches
permettent la croissance auto-organisée de métaux (Co) sur des substrats de semi-conducteurs déso-
rientés {79] ou sur des substrats métalliques tels le Cu(111) [77, 80]. Des réseaux de dislocations
peuvent également permettre une croissance trés préférentielle [81]. Nous envisageons d’optimiser le
choix de notre substrat et de notre couche tampon afin d’améliorer la qualité de 'organisation des
structures.
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Chapitre 3

Déformations des nanosystémes de
TRFey(110)

3.1 Introduction

Les propriétés magnétiques (en particulier magnétostrictives) des phases de Laves sont intime-
ment liées & leur structure cristalline et aux déformations. Une étude structurale des films épitaxiés
de TRFey et de leur état de déformation doit donc systématiquement accompagner toute étude du
magnétisme de ces systémes.

Diverses études structurales sur des couches de TbFe, figurent dans la littérature. Différentes
méthodes ont été utilisées par les auteurs pour déterminer les déformations dans les couches. Ini-
tialement, C.T. Wang et al., avec la méthode des sin? (), ont mis en évidence une déformation de
+0.5% dans le plan de couches TbFey(111) / Mo(110) [19].

Par la suite, différentes équipes américaine et francaise, ont obtenu des résultats analogues [23].
Néanmoins, S. Jaren et al. ont montré que lorsque le protocole de croissance des couches minces est
complexe, les déformations peuvent également étre positives selon la direction de croissance [22].
En utilisant un substrat de CaFq (111), C.T. Wang et al. ont obtenu des déformations négatives
dans le plan des couches de TbFey (111) [19]. Ils ont mis en évidence le role des coefficients de di-
latation thermique des différents éléments sur les déformations créées pendant le refroidissement de
I’échantillon.

L’état de contraintes de couches TbFes(110) a finalement été étudié par C.T. Wang et al. en utili-
sant la diffraction de rayons X asymétrique sur les plans (224) équivalents mais aussi en incidence
rasante. Les déformations valent respectivement -0.37 %, +0.47 % et +0.37 % le long de la direction
[110] (perpendiculaire au plan des couches) et le long des directions [001] et [110] (dans le plan des
couches) [69].

En ce qui concerne leur qualité structurale, tous ces dépots de TbFey présentent des mosaicités de
Vordre de quelques degrés. Plus récemment, des films de TbFey(110) / Ta (110) ont été obtenus avec
des mosaicités plus faibles et des déformations identiques [24].

En résumé, la plupart des résultats figurant dans la littérature montrent que les paramétres des
films de TbFey épitaxiés sur un substrat de saphir sont contractés selon la direction de croissance,
que celle-ci soit de type <111> ou <110>. Le mécanisme qui donne naissance & ces déformations
dépend de facon cruciale du substrat utilisé et des conditions d’élaboration.

Nous avons effectué une étude systématique de la qualité cristalline et des déformations pour un
grand nombre de couches et de bicouches a base de TRFey(110).
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Des expériences de diffraction de rayons X en mode w/20, également appelées “rocking curve”,
autour des pics (220) et (220) ont été effectuées afin de caractériser la désorientation selon les plans
paralléles mais aussi perpendiculaires a la surface.

De par la symétrie de la surface (110), les déformations dans les films minces TRFes(110) ont été
déterminées dans trois directions non équivalentes: la direction [110] perpendiculaire au plan de
I’échantillon et les directions [110] et [001] situées dans le plan des couches.

Les résultats obtenus & partir des mesures de diffraction de rayons X aux grands angles (voir ’annexe
D-3 pour la présentation du dispositif expérimental) permettent de déterminer la distance dogg entre
les plans (220) paralléles a la surface de I’échantillon et d’obtenir ainsi le paramétre perpendiculaire
au plan des couches a; = 2 dagggp - V2 .

Les études de diffraction de rayons X en incidence rasante (voir annexe D-3) ont permis la détermi-
nation des deux types de paramétres paralléles:

- la distance dy3q entre plans (220) a conduit au parameétre a//990 = 2 dagg - V2.

- la distance dggq entre plans (004) a conduit au paramétre a; /004 =4 doo4.-

Les substrats de saphir d’excellente qualité cristallographique sont utilisés comme référence pour la
détermination des paramétres.

Nous avons également effectué des mesures de diffraction de neutrons pour obtenir une déter-
mination de paramétres a ’aide d'un seul montage expérimental (annexes C et D-3). Les neutrons
n’étant que trés peu absorbés, en utilisant leur faculté & traverser ’échantillon, il est possible d’ob-
tenir les différents parametres (ay, a //230 €t &) /004) par simple rotation de I'échantillon autour de
la verticale. Ce type d’expériences permet d’exclure des erreurs systématiques de calibration dues
a T'utilisation de deux installations différentes. Grace & cette derniére technique, nous avons aussi
déterminé I’évolution thermique des paramétres cristallographiques.

Dans ce chapitre sont présentés successivement les résultats caractérisant la qualité cristalline
des films (110) de TRFey (paragraphe 3.2), 'état de déformation des composés lorsqu’ils sont direc-
tement épitaxiés sur la couche tampon de NbFey (paragraphe 3.3) puis lorsque la couche tampon
est un film de 1000 A d’YFe, (paragraphe 3.4). Nous nous attachons ensuite & étudier U'influence
de Pépaisseur du dépdt et de la température du substrat sur les déformations de nanosystémes de
DyFes(110) (paragraphe 3.5). La partie 3.6 est consacrée & la modélisation des déformations dans
les nanosystémes épitaxiés TRFey(110). Nous présentons pour terminer I’évolution thermique des
parameétres cristallographiques (paragraphe 3.7).

3.2 Qualité cristalline des films TRFe,(110)

Un spectre de diffraction typique, obtenu sur un film de 1000 A de DyFey est présenté figure
3.1. En accord avec les relations d’épitaxie rapportées au paragraphe 1.6.2, le spectre montre les pics
de Bragg du DyFey (220) et du niobium (110), ainsi que le pic de diffraction extrémement fin du
substrat de saphir AlyO3 (1120).

Pour tous les films de TRFeq(110), le parameétre perpendiculaire a été évalué a partir de la
position du pic de Bragg (220) (paragraphe 3.3) et la largeur a mi-hauteur de ce pic Aq a permis la
détermination de la longueur de cohérence, L, , dans la direction de croissance:

27
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Aqq est la largeur & mi-hauteur du pic du saphir (prise égale & la résolution instrumentale).
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F1G. 3.1 - Spectre de diffraction X auz grands angles en mode spéculaire sur une couche de DyFey(110)

de 1000 A élaborée a 550 ° C

La figure 3.2 présente, en fonction du paramétre massif et pour la réflexion (220), a la fois les
longueurs de cohérence et les mosaicités pour la série de couches minces de 1000 A, déposées sur

NbFey & 550°C.
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dans la direction de croissance pour les films minces de 1000 A de TRFey(110) en fonction du

paramétre massif du composé
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La mosaicité des couches par rapport & la normale a été déterminée a partir de la largeur a
mi-hauteur des “rocking curve” effectuées autour des réflexions (220).

Les longueurs de cohérence varient entre 260 et 620 A et les valeurs les plus élevées sont obtenues
pour les composés LuFey et ErFey. Les mosaicités de ces composés sont parmi les plus faibles: la
mosaicité du film d’ErFes vaut 1°. La valeur relativement élevée de la mosaicité du film de LuFe,
reste & ce jour inexpliquée. Les films d'YFes, de GdFe; et de SmFey présentent quant & eux les
longueurs de cohérence les plus faibles et les mosaicités les plus élevées: par exemple, la mosaicité
du SmFey vaut 2.3°.

L’évolution de la longueur de cohérence et de la mosaicité dans la direction de croissance est
reliée au désaccord paramétrique: plus le désaccord paramétrique est faible, plus la mosaicité est
faible et la longueur de cohérence élevée. Les valeurs des désaccords paramétriques sont reportées
tableau 1.2.

Des mesures similaires ont été effectuces le long des réflexions (220) et (004), dans le plan des
couches.
La largeur & mi-hauteur des pics obtenus aux grands angles en incidence rasante est supérieure pour
un composé donné & celle obtenue pour les pics de diffraction sur les plans paralléles & la surface. La
résolution instrumentale des expériences de diffraction en incidence rasante est moins bonne qu’en
mode spéculaire (annexe D-3) mais ne peut expliquer cette augmentation de largeur & mi-hauteur
imputée & la longueur de cohérence L,. Celle-ci est de 'ordre de 200 A pour tous les films.
La mosaicité déduite des “rocking curve” autour des réflexions (220) est comprise entre 1 et 2.7°. En
général, les valeurs obtenues pour les mosaicités dans le plan sont légérement supérieures & celles
obtenues le long de [220]: & titre d’exemple, la mosaicité autour de [220] vaut 1.6° alors qu’elle est
de 1.35° autour de la direction [220] pour une couche de DyFe,.

Nous avons également étudié la qualité cristallographique des couches de DyFes(110) élaborées
4 660°C. Les mosaicités de ces couches sont analogues & celles des films déposés 4 Tg = 550°C.

Dans le cas des bicouches 300 A TRFey / 1000 A YFey, les mosaicités dans la direction de crois-
sance sont de l’ordre de grandeur de la mosaicité du film d”YFes seul (2.4°). Dans le plan des couches,
elles sont égales ou légérement supérieures et valent environ 2.5°. Les mosaicités des bicouches ne
varient pas avec la nature du composé TRFes épitaxié sur le film d’YFey. Les longueurs de cohérence
le long de la direction de croissance sont de 260 A pour le film d’YFe, et d’environ 200 A pour le film
de 300 A de TRFe,. Une nouvelle fois, ces valeurs sont légérement inférieures dans le plan des couches.

Dans tous les cas, les valeurs des longueurs de cohérence et des mosaicités sont caractéristiques
de la bonne qualité cristalline des couches.

En conclusion, 'évolution de la qualité cristalline des nanosystémes TRFez(110) en fonction de
la terre rare est corrélée a 1’évolution du désaccord paramétrique par rapport a la surface NbFeyp: la
qualité des couches augmente lorsque le désaccord paramétrique diminue. Dans le chapitre précédent,
nous avons montré que la morphologie en dépend également et que les composés qui présentent les
plus petits désaccords paramétriques avec la couche tampon sont également les plus continus.
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3.3 Déformations de films minces TRFe;(110) sur NbFep

Nous présentons ici les résultats expérimentaux concernant les films de TRFey de 300 et 1000 A,
épitaxiés directement sur NbFep (TR =Y, Lu, Er, Dy, Tb, Gd, Sm).

Les spectres de diffraction obtenus aux grands angles pour des films de 1000 A, en spéculaire,

et pour des films de 300 A, en incidence rasante, sont présentés sur la figure 3.3 pour le SmFey et
I’ErFes. Nous avons choisi de montrer les spectres de diffraction de ces deux composés qui présentent
des désaccords paramétriques extrémes avec la couche tampon (voir tableau 1.2 au chapitre 1).
Les pics de Bragg (220) du SmFey et de 'ErFey (Fig. 3.3a) sont décalés positivement par rapport
aux positions correspondant aux composés massifs (traits gras verticaux). Les pics de Bragg (220)
sont décalés vers les faibles valeurs de ¢ par rapport aux pics (220) du SmFe, et de 'ErFe, et par
rapport aux positions des composés massifs. Pour chaque échantillon, le décalage en position entre le
pic de Bragg (220) et le pic correspondant au massif est inférieur 4 0.01 A~1; le décalage entre le pic
de Bragg (220) et le pic correspondant au massif vaut environ 0.01 A-1. Ces décalages correspondent
a une variation d’environ 1% entre les deux parameétres; cette variation ne dépend pas du composé.
Les pics ont des largeurs & mi-hauteur tres différentes sur la figure 3.3a; les longueurs de cohérence
dans la direction de croissance pour les deux composés sont telles que L (SmFey) = L} (ErFey) / 2
(Fig. 3.2).

Les décalages entre les pics de diffraction étant faibles, nous avons effectué des mesures de dif-

fraction de neutrons. Il est alors possible d’accéder successivement aux parametres asgog et azsg en
plagant I’échantillon dans un plan vertical, avec la direction [001] verticale. Aprés avoir effectué un
balayage aux grands angles en spéculaire de type (220), il suffit d’effectuer un balayage identique
aprés une rotation de I’échantillon de 90° autour de la verticale pour obtenir la réflexion (220). Les
spectres obtenus sur un film de 1000 A d’ErFe, sont présentés figure 3.4. Le décalage de I'ordre de
0.02 A 1 entre le pic de Bragg (220) et le pic de Bragg (220) est confirmé, soit une variation de 1%
entre les deux parameétres mesurés.
La largeur & mi-hauteur du pic de Bragg (220) est de Pordre de grandeur de la résolution instru-
mentale (annexe D-3). La largeur & mi-hauteur du pic (220) est la méme que celle du pic obtenu par
diffraction X. Ceci confirme que la longueur de cohérence dans le plan des couches est plus faible
que la longueur de cohérence perpendiculaire.

La figure 3.5 représente les parameétres des films mesurés selon les deux directions principales
du plan d’épitaxie [004] et [220] et la direction de croissance [220]. L’erreur estimée sur la mesure
des paramétres est de # 0.0125 A. Les barres d’erreurs ont été omises pour ne pas surcharger la figure.

Le parameétre perpendiculaire des films (ronds vides et pleins) est systématiquement inférieur au
paramétre massif figuré par la droite d’équation y = . Il est réduit de 0.4% par rapport a ce dernier
et ce, quel que soit le composé. De méme, les paramétres dans le plan (carrés et triangles vides et
pleins) sont supérieurs au paramétre massif et ’accroissement est de 0.6% pour tous les composeés.
Il est important de noter que, pour un composé donné, les parameétres dans les deux directions
du plan d’épitaxie sont égaux. Les paramétres des films de TRFes sont donc isotropes dans le
plan: app4 = 2307 a//-

De plus, linfluence de I’épaisseur des films sur les déformations est négligeable: il n’y a aucune
différence significative entre les parameétres des films de 300 A (symboles vides) et ceux de 1000 A
(symboles pleins).
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F1G. 3.3 — Spectres de diffraction de rayons X aux grands angles
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FIG. 3.4 — Spectres de diffraction de neutrons autour des réflexions (220) et (220) sur un film de
1000 A d’ErFe,
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F1a. 3.5 — Parameétres des films de TRFey déposés sur NbFep en fonction du paramétre massif.

Les ronds vides et pleins représentent le parameétre perpendiculaire pour les films de 300 et 1000 A
respectivement.

Les carrés (respectivement les triangles) vides et pleins, représentent le paramétre selon [004] (res-
pectivement [220]) pour les films de 300 et 1000 A.

La droite y = z, en trait continu, correspond au paramétre massif.

En résumé, tous les films TRFeq(110) déposés sur NbFep présentent des parameétres contractés

de -0.4% dans la direction de croissance et des paramétres dans le plan augmentés de +0.6%. Les
déformations sont & la fois indépendantes du composé, c’est-a-dire du désaccord paramétrique
et de I’épaisseur du film (dans le domaine d’épaisseur 300-1000 A).
Le plan de croissance des couches et les directions cristallographiques sont représentés sur la figure
3.6, a droite. La figure de gauche présente une projection dans le plan {xOy} du cube non déformé
des composés massifs (en trait pointillé) et du cube déformé (en trait plein). Cette situation corres-
pond & un cisaillement €., négatif.

plan (110)

110

F1G. 3.6 — Représentation schématique des déformations obtenues par épitaxie de TRFey (110)
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3.4 Déformations des bicouches 300 A TRFe, / 1000 A d’YFey(110)

De fagon analogue, les systémes bicouches ont été étudiés et la figure 3.7 représente ’ensemble
des spectres de diffraction obtenus pour (300 A SmFe; / 1000 A YFey) et (300 A ErFe, / 1000 A
YFe,). Ces deux cas sont typiques car, ainsi que cela est rappelé table 1.2, le désaccord paramétrique
entre le SmFe, massif et le film d’YFey est positif (+ 0.58%), alors qu'il est environ double en valeur
absolue et négatif entre I'ErFe, massif et le film d’YFe, (-1.24%).

Les spectres obtenus en géométrie spéculaire pour les bicouches ErFe, / YFep (Fig. 3.7a) et
SmFe, / YFes (Fig. 3.7b) montrent un pic correspondant a la réflexion (220) pour chaque compo-
sante de la bicouche. En accord avec la valeur de la longueur de cohérence d'un film unique de
1000 A d"YFe, (fig.3.2), la largeur a mi-hauteur du pic d’YFey est de 0.023 A=, De par la plus
faible épaisseur des couches, les pics d’ErFes et de SmFe, sont plus larges que ceux rapportés sur la
figure 3.3, obtenus sur des films de 1000 A. Les positions des pics (220) sont proches de celles des
films de SmFeqy et d’ErFe, déposés sur NbFep. Pour le film d'ErFey sur 1000 A d’YFey, le pic de
Bragg est légérement décalé vers les plus grandes valeurs de gq.

En incidence rasante, la couche d’YFe; ne peut étre atteinte par les ondes évanescentes et de ce

fait n’apporte aucune contribution aux spectres de la figure 3.7¢. Le pic unique observé correspond
a la réflexion (220) de ’ErFe; ou du SmFey selon 1’échantillon.
Des expériences de diffraction de neutrons complémentaires ont été réalisées autour des réflexions
(220) et (004) des bicouches. Les spectres ne présentent pas de contributions séparées du film d’YFe,
et de la couche de TRFey. Une contribution unique confirme indubitablement ’accord parfait entre
les paramétres dans le plan des TRFey et du film d’YFe,.

Sur la figure 3.7c, nous observons également que la réflexion (220) du SmFey est presque a la
méme position que celle du film unique alors que la position du pic (220) d’ErFe, est nettement
décalée vers les petites valeurs de q. L’effet de décalage faible existant dans le cas du systéme SmFe,
/ YFey peut étre expliqué a partir du faible désaccord paramétrique existant entre le SmFes et le film
d’YFey. A l'opposé, dans le cas de la bicouche ErFey / YFey, I'expansion du paramétre dans le plan
et la réduction du paramétre perpendiculaire du film d’ErFe, sont attribués a la grande différence
entre les paramétres de 'ErFes et ceux du film d’YFes, et & 'accord entre les deux réseaux. Comme
dans les films uniques, la largeur des pics pour les systémes TRFes / YFe, révele que la longueur de
cohérence perpendiculaire est plus grande que la longueur de cohérence dans le plan.

La figure 3.8 regroupe les paramétres obtenus pour les différents composés épitaxiés sur 1000 A
d’YFe, en fonction des parameétres massifs.

Le parameétre perpendiculaire des films est de facon systématique inférieur au paramétre du

composé massif mais le décalage par rapport au massif évolue avec la nature du composé. Le décalage
est maximum pour I’ErFes et minimum pour GdFe; et SmFe,.
Les paramétres dans le plan d’épitaxie sont supérieurs a ceux du massif. Comme dans les films uniques
épitaxiés sur NbFe,, ces parametres sont identiques: aggs = agz0= a //- Leur valeur varie faiblement et
linéairement, de 7.415 A pour le composé SmFes & 7.38 A pour ErFe,. Néanmoins, et contrairement
a ce qui a été observé dans les films déposés sur NbFeyp, le décalage entre les paramétres du composé
massif et les films TRFes inclus dans les systémes 300 A TRFe, / 1000 A YFe,, dépend du composé.
Il est d’autant plus grand que le désaccord paramétrique entre le composé massif et le film d’YFeo
est important (voir tableau 1.2).
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F1G. 3.7 — a-b) Spectres de diffraction de rayons X auz grands angles en spéculaire sur les bicouches
autour des réflezions (220) des TRFey:

800 A ErFe, /1000 A YFe, (a) et 300 A SmFey /1000 A YFey (b)

¢) Spectres de diffraction de rayons X auz grands angles en incidence rasante sur les bicouches autour
des réflezions (220) des TRFey:

300 A SmFey / 1000 A YFey et 300 A ErFey /1000 A YFe,
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F1G. 3.8 — Paramétres des films de 300 A de TRFey dans les bicouches TRFey / YFe o en fonction
du paramétre massif.

Les ronds pleins représentent le paramétre perpendiculaire pour les films de 300 A . Les carrés (res-
pectivement les triangles) vides représentent le parameétre selon [004] (respectivement [220]) pour les
films de 300 A .

La droite y = z, en trait continu, correspond au paramétre massif.

3.5 Influence de I’épaisseur et de la température du substrat

Nous avons vu que, dans la gamme d’épaisseur 300-1000 A, les parameétres des couches TRFey(110)
ne varient pas avec ’épaisseur lorsque les films sont élaborés directement sur NbFew. Une étude plus
compléte a été effectuée sur des films de DyFey(110) dont I’épaisseur nominale varie de 50 & 10004,
pour une température de substrat fixe de 550°C. La figure 3.9 présente les paramétres perpendicu-
laires et paralléles de ces nanosystémes DyFes(110).

Dans la limite des erreurs expérimentales (£ 0.0125 A), nous pouvons conclure que les para-
meétres moyens, déterminés par diffraction de rayons X, ne dépendent pas de 1’épaisseur, méme pour
les dépots les plus minces. L’écart entre les valeurs des parameétres peut s’expliquer par le fait que
les parameétres mesurés sont des parameétres moyens et qu’il existe vraisemblablement des variations
de contraintes & l'intérieur des échantillons auxquelles nous n’avons pas accés par cette technique.
Quelle que soit ’épaisseur, les déformations moyennes conduisent & un cisaillement de -0.55 £ 0.05%.

Cette étude spécifique permet donc de généraliser les résultats obtenus pour des épaisseurs no-
minales de 300 et 1000 A sur les films (110) de composés TRFey: les déformations sont dans les
nanosystémes TRFeo(110) indépendantes de I'épaisseur du dépot et ce, en dépit des morphologies
trés différentes de ces systémes que nous avons observées au chapitre 2.

Nous avons également étudié U'influence de la température du substrat sur les déformations de
DyFes(110). La encore, alors que la morphologie des systémes varie notablement, les mesures de
diffraction de rayons X n’ont mis en évidence aucune influence significative de la température du
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F1G. 3.9 — Parameétres perpendiculaire et paralléle de nanosystémes de DyFey déposés sur NbFep en
fonction de Uépaisseur nominale avec Ty = 550°C .

substrat sur les paramétres. Les déformations dans les systémes déposés a Ty = 660°C sont analogues

a celles des systémes déposés & T, = 550°C. Les systémes déposés & Ts = 460°C sont en cours
d’investigation.

3.6 Modélisation des déformations.

Deux types de déformations ont été calculées a partir des paramétres expérimentaux: les déforma-
tions dans le plan e/, pour les réflexions de type (004) et (220) et les déformations perpendiculaires
au plan des couches ¢, déterminées a partir des réflexions de type (220).

o _Apog —A9  Agpg —dg
8//—6004——a—~5220——

Dans ces expressions, a, est le paramétre de réseau non déformé. Dans la grande majorité des
cas, et particuliérement dans le cas des systémes texturés, celui-ci n’est pas égal au parameétre du
composé massif [84] en raison de Pexistence d’anomalies telles que des écarts a la stoechiomeétrie, la
présence d’impuretés ou de défauts d’interface [85, 86, 87]. La méthode des sin? (¥) permet de dé-
terminer ag. Cette méthode consiste & mesurer ’angle de diffraction 26 d’une famille de plans {hkl}
pour différentes inclinaisons W. Si, par hypothése, les contraintes sont biaxiales et isotropes dans le
plan de surface par rapport & la surface du filin, les angles de Bragg sont reliés 4 la contrainte, aux
angles U, aux constantes élastiques du matériau et au paramétre de maille libre de contraintes ag.
Pour ’ensemble de nos films et pour les réflexions {220}, la valeur de a, que nous obtenons & I'aide
de cette méthode des sin? (U) n’est jamais différente de amassir de plus de 0.04%. Cette valeur est
inférieure d’un ordre de grandeur aux valeurs des déformations mesurées dans nos films.
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(a1 —ay))

Foas - ou <a>

Rappelons que dans un systéme cubique, le cisaillement est donné par: e, =

. aj +a . .
est le paramétre moyen qui vaut w Le cisaillement est un paramétre important car, comme
nous le verrons aux chapitres 4 et 5, il intervient de fagon prépondérante dans le calcul de I’énergie

magnétoélastique.

3.6.1 Déformations dans les films TRFe,(110) déposés sur NbFep

Dans les films minces épitaxiés, les déformations sont en général la conséquence du désaccord
paramétrique entre la couche tampon et la couche déposée. Les couches épitaxiées adoptent les pa-
rameétres dans le plan du substrat et les parameétres perpendiculaires s’ajustent de fagon a satisfaire
aux lois de I’élasticité.

Dans les films TRFey déposés sur NbFew, le mécanisme de déformation semble étre totalement
différent. En effet, pour tous les films déposés sur NbFeyp, les déformations dans le plan sont positives
et proches de +0.6 % alors que les déformations perpendiculaires sont négatives et proches de -0.4 %.
Le premier point important est de constater que les déformations sont indépendantes de la nature
du composé et par conséquent du désaccord paramétrique. Le second point & souligner est lié 4 la
valeur des déformations: elles sont considérablement plus faibles en valeur absolue que celles atten-
dues d’aprés les valeurs des désaccords paramétriques figurant dans le tableau 1.2, qui varient entre
+4 et 10%. De plus, une épitaxie classique avec adaptation des parameétres dans le plan conduirait
a des déformations expérimentales de signe opposé a celles que nous obtenons.

En conséquence, dans les films TRFey(110) déposés sur NbFeyp, les déformations ne sont pas dues &
I’accord des paramétres dans le plan du composé avec ceux de la couche tampon.

Le comportement des films pourrait étre relié a leur mode de croissance. Celui-ci est de type Stranski-
Krastanov et caractéristique des systémes a fort désaccord paramétrique [60, 82]: si les trois premiéres
monocouches adaptent leur paramétre dans le plan & celui de la couche tampon, aprés le dépot des
cinq monocouches suivantes, le film est complétement relaxé (voir paragraphe 2.3). Dans les systémes
fortement désaccordés, l’apparition d’objets tridimensionnels permet la relaxation des contraintes
[83, 76]. Ainsi, les déformations existant dans nos systémes trouvent leur origine aprés la relaxa-
tion des contraintes importantes associées au trés grand désaccord paramétrique.

Le signe inattendu des déformations nous a amenées & considérer un processus lié 4 la différence de
coefficients de dilatation thermique entre le substrat et la couche déposée |19, 88]. Le tableau 3.1
présente les coefficients de dilatation thermique des différents éléments mis en jeu dans les échan-
tillons. Ils sont reportés & température ambiante et & Tg = 550°C, température d’élaboration de la
plupart des couches.

Température  Saphir  TRFey

(°C)
550 8.6 10°% 16 10°°
20 541076 121076

TAB. 3.1 — Evolution thermique des coefficients de dilatation (en %.°C~') du saphir et des composés
TRFe; [19]

Les deux hypothéses de notre modéle sont les suivantes:
- A haute température, durant le processus de dépdt, les contraintes sont complétement relaxées
- Pendant le refroidissement des échantillons, le substrat et les couches sont solidaires. De par la
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différence de coefficients de dilatation thermique qTrre, €t Qsaphir, des déformations sont induites
pendant la phase de refroidissement. Dans un modéle trés simplifié, les déformations dans le plan
sont données par:

£/) = €004 = €930 = —(QTRFe; ~ Osaphir) * (20°C — T5°C)

Avec les coefficients de dilatation thermique reportés table 3.1 et Tg = 550 °C, ¢/, = + 0.38 %.
Notons que la couche tampon de niobium a une contribution intermédiaire qui s’annule.

Dans cette expression, la déformation est bien positive, indépendante de la terre rare mise en jeu
dans le composé et indépendante de ’épaisseur de la couche.

Les déformations perpendiculaires sont calculées & partir des lois de I’élasticité. Le tableau 3.2 pré-
sente les coefficients élastiques Cj; des composés TRFe; [89].

TRFes Cu Cro Cus

(x 107! dynes/cm?) (x 107! dynes/cm?) (x 107! dynes/cm?)
DyFe, 14.58 6.8 4.7
Terfenol-D 14.1 6.48 4.87

TAB. 3.2 ~ Coefficients élastiques (en 107! dynes/cm?) des composés TRFey & 300K [89]

Nous considérons que les coefficients élastiques sont proches pour tous les composés TRFe; et
leurs variations thermiques ne sont pas prises en compte. En réponse a la sollicitation dans le plan,
la déformation perpendiculaire au plan est:

€1 = €20 = — “CL'Q/
Cu + Cr2
La valeur calculée pour la déformation perpendiculaire vaut -0.13 %.

Les valeurs calculées des déformations z—:IRFeZ et 67/RF62 sont reportées figure 3.10a sous forme
de traits continus. En comparant ces valeurs aux valeurs expérimentales, nous constatons que les
valeurs calculées sous-estiment 1’écart existant entre ¢ /) eteL. Ainsi, le cisaillement calculé avec ce
modéle est de -0.25 % alors que tous les films sont soumis & un cisaillement 5%3%2 de -0.55 %, calculé
directement & partir des valeurs expérimentales des paramétres cristallographiques. Néanmoins, ce
modele simple permet de retrouver a la fois le signe et l’ordre de grandeur des déformations.

3.6.2 Déformations dans les bicouches 300 A TRFe, / 1000 A d’YFe,(110)

L’analyse des déformations dans les films de 300 A TRFe, inclus dans des bicouches présente
des différences significatives. Contrairement aux films déposés directement sur NbFeyp, les valeurs
des déformations expérimentales (2 la fois du point de vue de leur signe et de leur valeur absolue),
permettent de faire ’hypotheéses selon laquelle le film de TRFes s’adapte au film d’YFes dans le plan.
Le paramétre perpendiculaire peut alors étre déterminé a partir des lois d’élasticité.

Nous pouvons considérer que les déformations dans ces films sont induites pendant les trois étapes
successives de ’élaboration de la bicouche [88]:
1) Au cours de la premiére étape, la déformation provient de 'effet thermique pendant le refroidis-
sement d’un film de 1000 A d’YFe; de 550°C (température du substrat pour la croissance du film
d’YFey) & 350°C (température de dépot de la couche de 300 A de TRFey).
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F1G. 3.10 — Déformations dans les films épitaziés TRFey en fonction du paramétre massif des com-
POSEs.

a) Déformations €| "% (cercles) et E/T/RF82 (triangles et carrés) pour les films de 300 A (pleins) et
de 1000 A (ouverts) TRFey déposés sur NbFep

b) Déformations 5IRF“’2 (cercles pleins) et 5/T/RF82 (triangles et carrés ouverts) pour les films 300 A
TRFey / 1000 A YFe,

¢) Cisaillement EE{F” (losanges pleins) pour les films 300 A TRFey / 1000 A YFe,.

Les traits continus sont les résultats des calculs présentés dans le texte.
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2) Au cours de la deuxiéme étape, le film de TRFes est déposé & Tg = 350°C sur la couche tampon
d’YFe, et il v a adaptation des paramétres dans le plan.

3) La troisieme étape est similaire & la premiére et c’est le processus de refroidissement du systéme
300 A TRFe, / 1000 A YFe, de Ts = 350°C & la température ambiante qui donne naissance aux
déformations.

La premiére étape correspond au procédé décrit dans la partie précédente. Le film d’YFey est
refroidi de 550°C & 350°C et non jusqu’a température ambiante comme dans le cas précédent.
Le paramétre calculé dans le plan de la couche d’YFes est noté a*Y¥2 ou le symbole * signifie que le
calcul est effectué a Tg = 350°C. Le désaccord paramétrique reporté dans le tableau 1.2 est donc en
fait le désaccord paramétrique entre la valeur calculée du parameétre aﬁFeQ et le parameétre massif

du composé TRFey a cette température.

La seconde étape est I’étape d’épitaxie classique. Il s’agit de I’adaptation dans le plan des para-
métres des deux composantes de la bicouche. Le film d’YFesy et le composé TRFe; sont isomorphes
et ont des paramétres proches. Ainsi, lorsque le composé TRFey est déposé sur la couche tampon
d’YFey, le parameétre dans le plan est identique pour les deux composantes et est noté <a;,>. 1l
correspond & une augmentation du paramétre dans le plan de celle des deux composantes de la bi-
couche qui a le plus petit paramétre et, corrélativement, & une diminution du paramétre dans le plan
de Vautre composante.

A la température de dépdt T, comme dans une couche unique, la bicouche se comporte librement
par rapport au substrat et les déformations & 1’équilibre sont données par la minimisation de I’énergie
élastique totale Eglagt. tor. du systéme TRFey / YFes:

Eelas.tot. = PYFes Eelas.YFeg + PTRFe, * Eelas.TRFeg

ou
_ €TRFe, . €Y TFey
PTRFe, = ———————— €l PyFg, = —————————
€TRFe; T €YFe, €TRFe, T €YFes

Dans le cas de nos bicouches, errpe, = 300 A et eyre, = 1000 A
Dans un systéme cubique, I’énergie élastique est donnée par [89):
E —lc-(2+2+2)+0 ( + + )+10-(
elas. = 5 11 Cpa T Eyy T &2z 12 " \Ezzlyy T Exxlaz T Eyylaz 5 44~ (Ezy T Egz + Eyz)

Les déformations qui interviennent dans cette expression sont reliées aux déformations mesurées par:

oo o 220 + €959
xr — yy — 2
€220 — €230
Eqy = —
€2z = €004

Comme cela a été démontré expérimentalement, les paramétres de la couche tampon d'YFey et du
composé de TRFey vérifient: agoa = agsg = a,,. Nous pouvons faire ’hypothése que les déformations

sont elles aussi isotropes:
ETRFQQ _ ETRFez

004 =220
et

YFes __ _YFey
€004~ = €039



82 CHAPITRE 3. DEFORMATIONS DES NANOSYSTEMES DE TRFE,(110)

L’accord parfait des paramétres dans le plan des deux composantes de la bicouche permet d’écrire:

TRFez __ _YFes __

La minimisation de I’énergie élastique totale, avec les multiplicateurs de Lagrange, conduit aux
déformations d’équilibre a Tg:

Aa
*TRFes
& s — B
/ <a> PYFes
et A
*YFey __ a
8// T PTRFes

=52 est le désaccord paramétrique effectif et il vaut:

*TRFes  _*YTes
Aa  Zmassit — 3y

<a> <a>

A la méme température, les déformations perpendiculaires sont déduites des lois de ’élasticité:

a*TRFez — C'12 . a*TRFQQ
- - 12
Cii+Crp /7
et
a*YFez - 012 . E*YFez
R o __ 2
Cii+Crp /!

La troisiéme étape correspond au refroidissement de la bicouche depuis T's = 350°C jusqu’a tem-
pérature ambiante. La bicouche se comporte comme un systéme unique qui subit un effet thermique
supplémentaire. Ce dernier conduit & une déformation de +0.21% dans le plan de ’échantillon et a
une déformation perpendiculaire par réponse élastique de -0.07%. Ces déformations sont indépen-
dantes de la terre rare intervenant dans le composé.

Les déformations totales calculées & température ambiante EERFQZ et ET/RFe? sont représentées par
des traits continus figure 3.10b. Les cisaillements calculé et expérimenta,{ apparaissent figure 3.10c.
L’accord entre les résultats expérimentaux et les valeurs calculées est trés bon. Ce modele élastique
explique 'augmentation de I’écart entre le paramétre perpendiculaire et le parameétre paralléle des
couches lorsque le paramétre massif du composé diminue.

3.7 Evolution thermique des parameétres

L’évolution thermique des paramétres des films TRFey(110) a été obtenue par diffraction de neu-

trons & partir de la position des pics de Bragg (Annexe D-3). A notre connaissance, I’évolution des
paramétres dans le massif n’a été déterminée que pour le composé ErFes, par diffraction de neutrons
[90]. Les parametres du composé ErFey massif dépendent linéairement de la température entre l’am-
biante et 10K.
Nous avons choisi d’utiliser le composé massif ErFes comme référence. L’évolution linéaire de son
paramétre nous permet d’estimer 1’évolution des paramétres des autres composés massifs qu’il n’a
pas été possible de trouver dans la littérature. Dans le cas du DyFey massif, cette approximation
est probablement légitime car la direction d’aimantation n’évolue pas avec la température comme
nous le verrons dans le chapitre 4. En revanche, cette approximation est certainement abusive dans
le cas du Terfenol-D qui présente une réorientation de spin en température. La réorientation doit
effectivement contribuer aux variations de parameétres en raison de forts effets magnétostrictifs.
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La figure 3.11 présente la variation thermique des parameétres dans le plan des couches et le long
de la direction de croissance pour des films d’ErFey(110), de DyFey(110) et de Terfenol-D(110). Le
trait continu correspond & 1’évolution supposée du paramétre du composé massif.
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F1G. 3.11 — Evolution thermique des paramétres de films de DyFey(110), d’ErFey(110) et de Terfenol-
D(110).

Les ronds pleins représentent le paramétre perpendiculaire. Les carrés (respectivement les triangles)
pleins représentent le paramétre selon [004] (respectivement [220]). Les traits pointillés sont de
simples guides pour les yeuz.

Le trait fin continu correspond & l’évolution supposée du paramétre massif du composé correspondant.

A température ambiante, les paramétres des films minces sont en accord avec les résultats pré-
cédents de diffraction de rayons X: les films sont soumis & un cisaillement d’environ -0.55 %.
L’évolution en température des parameétres dans le plan de I’échantillon est similaire dans les deux
directions mesurées.

Selon [220] et [004], 'évolution relative du paramétre cristallographique en fonction de la température
est inférieure & 0.1 %. L’évolution des paramétres dans le plan des couches, quel que soit le composé,
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semble corrélée & la variation correspondante des parameétres du substrat de saphir entre ’ambiante
et 10K. En effet, d’aprés le coefficient de dilation thermique du substrat qui vaut 4.5 107%% °C~1,
en référence au tableau 3.1, la variation relative de parameétres du saphir vaut 0.12 % entre 10K et
300K. Le film mince est donc accroché au substrat de telle sorte que les variations de ses paramétres
dans le plan suivent celles du substrat.

L’évolution thermique des paramétres paralléles des films TRFey(110) confirme le modeéle présenté
au paragraphe 3.6.1, selon lequel les déformations sont imputées a la différence de coefficients de
dilatation thermique entre le substrat et les couches.

Dans la direction de croissance, ’évolution du parameétre est linéaire et paralléle & celle du com-
posé massif jusqu’a une température critique qui dépend de la nature du composé. A partir de cette
température, I’évolution reste linéaire mais une rupture de pente a eu lieu pour les trois systémes.
Ces températures critiques sont probablement reliées aux propriétés magnétiques de ces composés
magnétostrictifs épitaxiés.

Notons que la variation des paramétres implique une évolution du volume des composés.
Nous n’avons trouvé 1’évolution thermique des constantes élastiques dans aucune référence biblio-
graphique. En conséquence, une modélisation de I’évolution en température des paramétres cristal-
lographiques s’est révélée impossible.

3.8 Conclusion

Nous avons réalisé une étude trés détaillée de la qualité cristalline et de 1’état de déformations
d’un ensemble important de couches et bicouches de TRFe(110).

Pour des films de TRFey(110) directement épitaxiés sur NbFep, le désaccord paramétrique entre
le composé et la couche tampon est compris entre 5 et 10 %. Le mode de croissance est de type
Stranski-Krastanov. En conséquence, les couches épitaxiées relaxent et 1’état de déformations des
couches ne peut se calculer dans le cadre d’un modéle élastique utilisé lorsque I’épicouche s’adapte
dans le plan de la couche tampon. Nous avons montré que ensemble des films uniques sont soumis
a un cisaillement négatif, qui trouve son origine dans la différence de coefficients de dilatation ther-
mique entre le substrat et le film [91]. Il apparait lorsque I’échantillon passe de la température de
croigsance & la température ambiante. Ce cisaillement ne dépend ni de la nature du composé TRFey
ni de 1’épaisseur de la couche.

Lorsque les systémes élaborés sont des bicouches TRFes / YFeq, le désaccord paramétrique entre
le composé et le film d’YFes est de 'ordre du pourcent. Contrairement au cas précédent, 1’épicouche
s’adapte dans le plan du film d’YFe; et les déformations expérimentales peuvent étre modélisées a
partir d'un modéle élastique. Les déformations induites dans la couche TRFe; sont ici complétement
maitrisées par le choix d’un substrat adapté.

L’évolution thermique des parameétres cristallographiques permet d’étudier le lien existant entre
structure et magnétisme pour ces composés magnétostrictifs épitaxiés.

Nous envisageons de déterminer I’évolution des paramétres cristallographiques sous champ ma-
gnétique. Des transitions magnétiques forcées, sous champ appliqué, peuvent en effet conduire &
des variations de paramétres importantes. Des mesures de constantes de magnétostriction, par la
méthode du levier capacitif, sont en cours en collaboration avec ’équipe du professeur Arnaudas a
Saragosse. L’objectif serait de comparer les valeurs des constantes magnétoélastiques obtenues par
les mesures microscopiques (diffraction de rayons X) et macroscopiques.
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Chapitre 4

Magnétisme des composés massifs et
épitaxiés TRFey: étude bibliographique

Ce chapitre constitue une présentation des propriétés magnétiques des composés TRFes.

Nous nous sommes attachées a dégager les propriétés remarquables des composés TRFey & 1'état
massif, en présentant rapidement les éléments les constituant (Terre Rare et Fer) au paragraphe
4.1.1, puis, en établissant un bilan des différentes interactions d’échange dans les composés (para-
graphe 4.1.2). Nous abordons ensuite les propriétés d’anisotropie magnétique des systémes TRFey
(paragraphe 4.1.3) avec deux approches: I’étude de ’anisotropie magnétocristalline dans le modéle
4 un ion puis une approche phénoménologique. Le paragraphe 4.1.4 est consacré aux propriétés ma-
gnétostrictives de ces composés.

La relation étroite entre structure et magnétisme dans ces composés est la source de 'intérét des
études sur des systémes épitaxiés déformés. La deuxiéme partie de ce chapitre est consacrée au bilan
des résultats existant dans la littérature sur des systémes TRFey épitaxiés.

4.1 Propriétés magnétiques des composés TRFe; massifs

4.1.1 Concepts de magnétisme des terres rares et métaux de transition
Les terres rares

La série des métaux de terres rares, ou lanthanides, s’étend du lanthane au lutétium et correspond
au remplissage progressif de la couche électronique 4f.
Les terres rares ont une configuration électronique du type [Xe| 4f* 5d' 6s2. Dans leur état meé-
tallique, les électrons 5d et 6s sont délocalisés et forment la bande de conduction. Les électrons 4f
sont trés localisés au voisinage du noyau et sont peu affectés par 'état des électrons de conduction.
L’interaction entre électrons 4f est trés forte. Les terres rares dont la couche 4f n’est pas & moitié
remplie sont appelées terres rares légéres; celles pour lesquelles le nombre d’électrons 4f est supérieur
a 7, i.e. pour une couche plus qu’a demi remplie, sont dites lourdes. L’yttrium qui se situe dans la
ligne supérieure du tableau périodique présente des propriétés électroniques et cristallographiques
trés proches de celles des terres rares bien qu’il ne posséde pas d’électrons 4f. Il sera donc considéré
comme une terre rare non magnétique.

Ce sont les électrons 4f qui, dans les métaux de terre rare, sont a l'origine des propriétés magné-
tiques.
Dans cette couche 4f, I'interaction coulombienne est plus forte que le couplage spin-orbite. La des-
cription des moments magnétiques s’opére en deux étapes:
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- les moments cinétiques orbitaux d’une part et les moments de spin des électrons 4f d’autre part se
couplent de maniére indépendante et donnent naissance au moment cinétique orbital total L et au
moment de spin total S

- le couplage spin-orbite, fort dans les terres rares, conduit & la formation du moment angulaire total
J=L+85.

En premiére approximation, les métaux de terre rare sont considérés comme un ensemble d’ions
trivalents porteurs de moments magnétiques 4f localisés et bien déterminés. Les valeurs de S, L et
J sont données classiquement par les régles de Hund (selon lesquelles le spin d’un systéme doit étre
maximal). Les terres rares lourdes sont caractérisées par J = L + S alors que dans les terres rares
legéres J = |L — S|.

Conformément aux lois de composition des moments cinétiques, la valeur théorique du moment
magnétique & saturation a 0K est proportionnelle au facteur de Landé total g; et au magnéton de
Bohr upg:

Psat = pB 9J \/J(J + 1)
avec
J(T+1) +S(S+1) = L(L +1)

—1
gr=1+ 27(J + 1)

En raison de la diversité des interactions entre les moments magnétiques d’une part et entre les
moments magnétiques et le réseau cristallin d’autre part [75, 92, 93|, la composante magnétique de
Ihamiltonien comprend trois termes: un terme d’échange, un terme de champ cristallin et un terme
de magnétostriction.

- Le couplage d’échange entre moments magnétiques est de type RKKY (de Ruderman, Kittel, Ka-
suya, Yosida). L’interaction est une interaction & longue portée qui oscille avec la distance et décroit
en 773, Elle est due & Iinteraction locale entre les électrons 4f et les électrons de conduction 5d et
6s: il s’établit une polarisation des électrons 5d et 6s qui conduit & un couplage indirect entre les
moments 4f localisés.

- L’anisotropie magnétocristalline est due & l'interaction coulombienne entre le nuage électronique
associé au moment localisé et les ions voisins situés aux neeuds du réseau cristallin.

- Enfin, les effets de magnétostriction se décomposent en un terme purement élastique et un terme
magnétoélastique. Le terme élastique est dit & la déformation du cristal et varie de fagon quadratique
avec cette déformation. Le terme magnétoélastique varie linéairement avec les déformations. La dis-
torsion du réseau cristallin associée 4 un changement d’état magnétique est appelée magnétostriction.

La structure magnétique d’équilibre des métaux de terre rare est celle qui minimise ’hamilto-
nien total associé & I’ensemble de ces interactions. Les variations thermiques des différents termes
conduisent & une succession de phases magnétiques complexes (75, 92, 93]. Notons que les tempéra-
tures d’ordre magnétique des terres rares sont genéralement inférieures & la température ambiante.
A titre d’exemple, le dysprosium est paramagnétique jusqu’a 178K il présente ensuite une phase
hélicoidale stable jusqu’a 89K, température en dessous de laquelle il est ferromagnétique.

Les métaux de transition

Les propriétés magnétiques des métaux de transition sont liées & ’existence de couches électro-
niques nd se remplissant progressivement lorsque le numéro atomique augmente.

Dans ces métaux, le magnétisme est plutdt interprété en terme de magnétisme itinérant [94].
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Dans le modéle de structure de bande, il apparait une aimantation lorsque les nombres d’électrons

de spin 1 et | sont différents [95]. L’aimantation M est reliée au magnéton de Bohr et a la différence
des nombres (p) d’électrons de chaque spin: M = pp X (pr —py)
Les bandes d 1 et | sont simplement décalées d'une quantité constante AEy représentant la valeur
moyenne du potentiel magnétique. Ce décalage s’écrit: - AEq = J x (py — py) et est qualitativement
proportionnel & 'aimantation. J représente la variation d’énergie d’interaction entre deux électrons
lorsqu’ils passent de la configuration spin paralléles & spin antiparalléles et est de U'ordre de I’électron
volt.

La structure de bandes associée est schématisée sur la figure 4.1.

n(E)y

F1G. 4.1 ~ Représentation de la structure de bandes dans un métal de transition ferromagnétique fort

Dans une représentation simple de Stoner [96], la condition d’apparition du ferromagnétisme
dans la bande d & T= 0K s’écrit: I. n(Eg) >1 avec I I’énergie de répulsion coulombienne et n(Eg) la
densité d’états au niveau de Fermi. L’apparition du ferromagnétisme exprime le fait que ’abaisse-
ment de I’énergie causé par I'interaction d’échange est supérieur a ’augmentation d’énergie cinétique.

Le fer est le seul métal de transition apparaissant dans ce travail. Souvent, en raison de la loca-
lisation des électrons d, on décrit le magnétisme du fer en moments localisés couplés entre eux par
une intégrale d’échange. La valeur élevée de 1’échange J conduit & des températures d’ordre ferro-
magnétique élevées. Pour le fer pur, la température de Curie vaut 1043K. Le moment magnétique
du fer vaut 2.2 a 0K.

4.1.2 Energie d’échange dans les composés TRFe; massifs

Les alliages terres rares / fer présentent un intérét particulier puisqu’ils bénéficient a la fois de
la forte anisotropie magnétocristalline des terres rares et de ’échange important du fer.

Les premiéres études concernant les propriétés des intermétalliques TRFey ont permis d’établir
plusieurs faits marquants:
1) les températures d’ordre magnétique T de ces composés sont élevées (entre 542K et 698K pour
les composés étudiés dans ce travail)
2) les structures magnétiques sont colinéaires avec un couplage entre moments magnétiques de fer et
de terre rare paralléle pour la premiére moitié des lanthanides et anti-paralléle pour les terres rares
lourdes
3) les moments magneétiques des terres rares sont ceux des ions libres & basse température puis dé-
croissent lorsque la température augmente pour s’annuler & T¢
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4) le moment magnétique du fer est réduit et n’est que faiblement affecté par celui de la terre rare.

L’évolution thermique des moments magnétiques et des températures d’ordre d'un grand nombre
de composés TRFey a été déterminée par Clark [89]. A titre d’exemple, le tableau 4.1 donne les
principales caractéristiques magnétiques des composés YFes, TbFes, DyFes, ErFes et SmFep. <pu>
est 'aimantation moyenne par atome en magnétons de Bohr:

<p>= 3 (urR - 2WFe)-

Composé TRFey <pu>(pp/at) ppe (up/at) Tc (K)

42K 300K 300K
YFe, 0.93 0.93 1.4 542
ThFes 1.94 1.42 1.66 698
DyFey 225 142 1.59 635
ErFey 193 048 1.6 091
SmFes 0.7 0.7 1.7 688

TAB. 4.1 — Caractéristiques magnétiques de composés TRFey massifs.

Dans les alliages terres rares / métaux de transition, trois interactions d’échange, d’inégales
importances, doivent étre considérées: 'interaction TR-TR entre moments de terres rares, les inter-
actions M-M entre moments des métaux de transition et les interactions M-TR.

L’interaction entre moments d’atomes de terres rares a été étudiée dans des composés TRM, oi
M est un métal non magnétique ou un métal de transition ne portant pas de moment. C’est la plus
faible des trois interactions et elle est, comme dans les terres rares, de type RKKY. L'importance
de l'interaction TR-TR dépend de la structure (ou plus directement des distances interatomiques)
et de la densité d’électrons de conduction.

Le couplage M-M est le plus important. La mesure des interactions a été effectuée sur des com-
posés dans lesquels les atomes de terres rares ne portent pas de moment magnétique. La forte
température de Curie du composé YFes (540K) montre 'importance du couplage entre les moments
des atomes de fer. Les fonctions 3d sont spatialement plus étendues que les fonctions 4f et peuvent
donner lieu & un recouvrement entre “atomes de fer voisins”. Ce constat est d’autant plus vrai que les

distances entre atomes de fer sont inférieures & celles entre atomes de terres rares dans les composés
TRFey (voir figure 1.1).

Le couplage entre les atomes de terres rares et le métal de transition est intermédiaire entre ceux
décrits précédemment.
Campbell a proposé une description du mécanisme d’interaction terre rare / métal de transition [97].
Il considére un mécanisme d’échange positif 4f-5d sur les sites de terre rare, associé & un échange
direct 5d-3d entre les atomes de terre rare et ceux du métal de transition. En accord avec les régles
établies par Friedel, le couplage des moments de spin des atomes de terre rare avec ceux des atomes
de fer doit é&fre antiparalléle. Les terres rares, caractérisées par un couplage spin-orbite fort liant
de facon rigide le spin des électrons 4f & leur orbite, ont des moments orbitaux 4f en général plus
importants que les moments de spin.

Les effets de couplage entre moments magnétiques qui résultent de ces constats sont schématisés
figure 4.2.
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Fi1G. 4.2 — Couplages des moments magnétiques entre Terre Rare (notée TR) et Métal de transition
(noté M)

Les alliages de TRFeg comportant une terre rare lourde sont ferrimagnétiques avec les moments
de fer orientés antiparallélement aux moments de la terre rare, alors que ceux comportant une terre
rare légére ont leurs moments ferromagnétiquement couplés.

Le bilan des diverses interactions d’échange dans les composés TRFes permet d’appréhender les
grandeurs présentées dans le tableau 4.1.
Le moment magnétique du fer vaut environ 1.6 5 et n’évolue pas entre 4.2K et la température am-
biante. A basse température, le moment porté par la terre rare dépend de la nature de cette derniére
et est en général proche de celles de l'ion libre. Les propriétés magnétiques des alliages terre rare
/ métal de transition résultent donc des effets combinés des magnétismes 8d et 4f de chacun des
composants.

4.1.3 Anisotropie magnétique des composés TRFe; massifs

De nombreux travaux ont été consacrés a l'étude de ’anisotropie magnétocristalline dans les com-
posés intermétalliques de terre rare ainsi qu’a la détermination de leur direction de facile aimantation,
par mesures d’aimantation macroscopiques, spectrométrie M&ssbauer ou résonance magnétique nu-
cléaire .

Le tableau 4.2 résume les directions de facile aimantation des composés TRFey massifs étudiés
dans ce manuscrit.

Composé TRFey Direction d’aimantation Références
4.2K 300K

YFeq <111> <111> [100, 101]
TbFe, <111> <111> [101], [102]
DyFe, <100> <100> [101]

ErFes <111> <111> [101]
Terfenol-D <100> <uuw> <111> [103, 104]
SmFe, <110> <uuw> <111> [101], [103, 105], [106]

TAB. 4.2 — Directions d’aimantation facile des composés TRFes massifs
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A la vue de ce tableau, il apparait différents types de comportements. Certains composés ont
une direction de facile aimantation qui n’évolue pas avec la température (c’est le cas entre autre des
composés DyFey et ErFes) alors que d’autres systémes présentent une réorientation thermique de
spin (c’est le cas du composé SmFes et des composés ternaires tels le Terfenol-D, dont la composition
est Dyp.7Tho.3Fey).

Origine de Panisotropie. Modéle & un ion

I’anisotropie magnétique peut avoir trois origines: les interactions dipolaires entre moments ma-
gnétiques, l'anisotropie des interactions d’échange et les effets de champ cristallin. Dans le cas des
composés intermétalliques comportant une terre rare (d’état spectroscopique non s), 'anisotropie
magnétocristalline provient essentiellement de 'interaction des couches incomplétes 4f avec le champ
cristallin des ions environnants. Les directions de facile aimantation et les rotations observées dans
les composés TRFe, peuvent s’interpréter dans un modéle de champ cristallin 4 un ion.

Dans ce modéle, 'ion TR3*, entouré de charges ponctuelles, est soumis & un hamiltonien H qui
s’écrit:
H = Hy + Hapis

Hy est isotrope et comprend les interactions électrostatiques et le couplage spin-orbite. L’hamiltonien
d’interaction anisotrope, noté H,;s, est la somme de deux termes:

ﬁam’s == ﬁc + ﬁe

H, représente U'interaction entre l'ion libre et le champ cristallin. 11 est exprimé en fonction des opé-
rateurs équivalents de Stevens [98]. La méthode consiste & utiliser un opérateur équivalent a H,, par
application du théoréme de Wigner Eckart. Les variables d’espace sont transformées en variables de
spin et Popérateur équivalent agit sur la partie angulaire de la fonction d’onde. Les opérateurs de
Stevens ont les mémes propriétés de symétrie que le potentiel cristallin. Dans la structure phase de
Laves cubique, ces opérateurs s’expriment en fonction des parameétres de champ cristallin Ag<r®>
et Ag<r%> avec r I'extension des orbitales 4f. S’il faut tenir compte d’un mélange d’¢tats J fon-
damentaux avec les premiers états excités, les opérateurs de Racah sont utilisés (cette situation est
rencontrée dans le composé SmFes) [99].

H, est ’hamiltonien d’échange agissant sur le spin de direction 7. Pour la plupart des terres rares, J
est un bon nombre quantique et 'hamiltonien d’échange est supposé isotrope. Il s’écrit en fonction
du champ d’échange H,:

H, =2up (95 — VHJ 7t

Les états propres de ﬁams, diagonalisé pour différentes directions de 7, permettent de calculer la
fonction de partition pour les 2J + 1 niveaux. La direction de facile aimantation M est alors celle qul
minimise 1’énergie libre F(7,T) en fonction des paramétres de champ cristallin (Ag<r®> et Ag<r9>)
et du champ d’échange .

Ce modeéle permet de retrouver les directions d’aimantation M paralléles aux directions ma-
jeures du cube de la structure phase de Laves pour tous les composés binaires TRFes, & 'exception
du SmFe, [103, 105, 106]. Les coefficients A4 et Ag ont des valeurs comparables. Ce modéle ne rend
pas compte des résultats expérimentaux dans les composés ternaires.

Les calculs ont été étendus et complétés afin d’expliquer I'existence de directions d’aimantation
complexes observées dans les composés ternaires massifs. Tout d’abord, Atzmony et al. ont montré
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que 'existence de directions complexes n’est pas incompatible avec la symétrie cubique du cristal
[103]: ils ont diagonalisé I’hamiltonien Hpis pour un grand nombre de directions 7, différentes des
directions principales du cube. Les minima de I’énergie libre sont obtenus pour des directions 7
non majeures, avec les mémes paramétres de champ cristallin Ay et Ag. Cette étude a permis la
construction de diagrammes théoriques de réorientation de spin d’un grand nombre de composés
ternaires T Rl(m)TRg(l_z)Feg. Le composé Terfenol-D (Dyg7Tbg.sFes) appartient a cette famille de
composeés et le diagramme de réorientation de spin théorique obtenu est représenté figure 4.3.

Température (K)
1
300+
200-1-
<111>
100
0 i
0 0.2 1
Tb Dy

FiG. 4.3 — Diagramme de réorientation de spin dans les composés massifs Dy, Thy_yFey [105]

Si les propriétés de réorientation de spin des composés ternaires sont en général bien reproduites
par ces diagrammes, il subsiste néanmoins quelques écarts systématiques entre la représentation
théorique et les résultats expérimentaux. Par exemple, expérimentalement, a 300K, la direction de
facile aimantation dans le Terfenol-D est <111>, ce qui n’est pas prévu par le modéle.

Dans les composés comprenant une terre rare non magnétique ou de symétrie s, une faible aniso-
tropie résiduelle demeure. Elle trouve son origine dans les interactions Fe-Fe et/ou dans 'anisotropie
du champ d’échange (relevant des interactions d’échange entre TR-Fe et TR-TR). Ces termes de-
viennent prépondérants dans les composés LuFey et YFey (o la terre rare est non magnétique) ou
dans le composé GdFe, (dont la terre rare posséde un état spectroscopique s).

Dans le composé YFey, anisotropie est due aux atomes de fer et elle induit une direction de
facile aimantation de type <111>. Les atomes de fer occupent les sommets de tétraédres placés
symétriquement autour des 4 axes <111> de la cellule cubique unité. La symétrie de chaque atome
de fer est de type 3m, avec ’axe d’ordre 3 le long d’une des directions <111>. En conséquence,
le gradient de champ électrique présente une symétrie axiale par rapport & cette direction <111>.
Cette anisotropie est plutot faible en comparaison de celle mesurée dans les autres composés TRFe,.

La compréhension des directions de facile aimantation du composé SmFey massif a constitué un
sujet de recherche & part entiére. En effet, en utilisant les paramétres de champ cristallin convention-
nels (c’est-a-dire utilisés 4 la fois pour la majorité de composés TRFey et les composés ternaires), il
est impossible de reproduire la réorientation de spin (<110> vers <111>) observée expérimentale-
ment dans le SmFe; massif. Si le modéle & un ion est suffisant pour calculer les directions de facile
aimantation dans la plupart composés TRFey binaires ou ternaires, la modélisation de la réorien-
tation des moments magnétiques dans le composé SmFey nécessite la prise en compte du mélange
des états excités (J= T/2 et 9/2, trés proches en énergie) avec le niveau fondamental J=5/2. Pour
tenir compte de ce mélange d’états, il faut utiliser les opérateurs de Racah [99] et les trois premiers



94 CHAPITRE 4. MAGNETISME DES COMPOSES MASSIFS ET EPITAXIES TRFE,

niveaux de Sm®* sont inclus dans la matrice de 'hamiltonien. En utilisant la procédure décrite pré-
cédemment, les directions de facile aimantation peuvent étre déterminées en fonction des paramétres
de champ cristallin. Néanmoins, elles sont obtenues avec un jeu de paramétres dont le rapport Ag/A4
est 8 fois plus grand que dans les autres composés TRFes.

Atzmony et al. suggérent que ce résultat peut étre associé a une symétrie non cubique. Comme nous
le verrons au paragraphe suivant (4.1.4), le composé SmFes est celui qui présente la plus grande
magnétostriction positive.

Citons enfin, méme §’il ne rentre pas dans le cadre de cette étude, le composé CeFey dans lequel
I'ion de cérium est & valence intermédiaire et qui a également donné lieu & des adaptations du modéle
a un ion [103].

En résumé:

A partir du modéle a un ion, qui prend en compte 'interaction de champ cristallin et une inter-
action d’échange isotrope agissant sur un ion TR3* dans la structure cubique TRFey, il est possible
d’analyser théoriquement les directions de facile aimantation de la plupart des composés binaires, en
fonction de la température.

Les propriétés de réorientation de spin des composés ternaires sont reproduites par le méme
modéle. Avec un jeu de paramétres de champ cristallin analogues & ceux utilisés pour les composés
binaires, il rend compte, dans un grand nombre de cas, des directions de facile aimantation expéri-
mentales qui ne sont pas des directions majeures du cube.

La réorientation thermique de spin du composé SmFes massif n’est reproduite par le modeéle
4 un ion que si, d’'une part, les premiers niveaux excités sont pris en compte et, d’autre part, les
parameétres de champ cristallin sont autorisés a prendre des valeurs trés différentes de celles utilisées
pour reproduire les propriétés magnétiques des autres composés TRFes.

Enfin, dans les composés GdFes, LuFes et YFeq, 'anisotropie de ’échange entre les moments de
fer doit intervenir afin de rendre compte des observations expérimentales.

Expression phénoménologique de ’anisotropie
Une seconde fagon d’expliciter I’anisotropie magnétique des composés TRFey consiste & écrire

I’énergie de maniére phénoménologique.

L’anisotropie magnétocristalline peut étre développée sur une base angulaire de I’espace en fonc-
tion des cosinus directeurs de la direction d’aimantation par rapport aux axes principaux du cristal.
Elle peut étre obtenue & partir du développement de ’énergie libre F(7,T) déterminée par le modele
4 un ion ou du terme d’interaction spin-orbite.

Dans un systéme cubique, I’énergie d’anisotropie magnétocristalline E, ., s’écrit:
_ 2.2 2 2 2 2 2 2 2 4 4 4 4 4 4
Eqom. = Ki(azay, + oga; + aya;) + Ko(agoagas) + Kz(agay + agpa; + agas)

K 23 sont les constantes d’anisotropie magnétocristalline et « 4 , sont les cosinus directeurs de
la direction d’aimantation.
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En limitant le développement de ’énergie d’anisotropie magnétocristalline au terme d’ordre 6
des cosinus directeurs de la direction d’aimantation, les directions de facile aimantation associées &
un minimum d’énergie sont paralléles a4 'une des directions cristallographiques principales du cube,
a savoir <100>, <111> ou <110>. Elles dépendent des signes et des valeurs relatives des constantes
Ky et Ky (tab. 43)

signe K; Ky >0 Ky <0

K5 >0 <100> <110> s1 12K9 >27 K3
<111> si 12K5 <27 K;

Ky <0 <100> si 9K >|K5| <111>
<111> si 9K, <|K5|

TAB. 4.3 — Directions d’atmantation facile des composés TRFes massifs en fonction des constantes
d’anisotropie magnétocristalline

L’introduction des puissances d’ordre 8 des cosinus directeurs de ’aimantation dans 'expression
de ’énergie d’anisotropie magnétocristalline permet d’obtenir des directions de facile aimantation
non paralléles aux directions cristallographiques principales citées précédemment.

Ainsi, Atzmony et al. ont montré que la minimisation de I’énergie d’anisotropie magnétocristal-
line par rapport aux cosinus directeurs peut conduire a des directions complexes de type <uuw> et
<uv0>, selon les valeurs relatives des constantes d’anisotropie [103].

Les résultats sont regroupés dans le diagramme théorique de réorientation de spin présenté figure
4.4 [103, 110]. Les coordonnées sphériques de la direction d’aimantation sont ® et ¥. Elles sont don-
nées dans le tableau 4.4 pour quelques directions cristallographiques, que nous utiliserons souvent
dans la suite de ce manuscrit .

Tous les points situés dans le triangle ABC correspondent & des minima de ’énergie magnéto-

cristalline obtenus pour des directions de facile aimantation de type <uuw>>, avec des valeurs de ¥
comprises entre 0° et 54.7°.
Des directions de type <uv0> sont visualisées dans la zone rectangulaire EFGH sur la figure. Un
déplacement le long d’une ligne verticale dans ce rectangle correspond & une augmentation de ’angle
® entre la direction <uv0> et la direction [100]. Pour ® compris entre 45° et 90°, la direction <uv0>
est comprise entre les plans (110) et (010), ce qui implique v supérieur & u.
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2 -
] | | ] | ] ]
2 1 0 1 2 3 4
K;/K;
[001]
[111]
[uuw] 010]
AN
[100] [uv0]
(I) [110]

FI1G. 4.4 — Rapport des constantes d’anisotropie magnétocristalline Ky 23 et différentes directions de
facile aimantation dans les composés TRFes.

D et U sont les coordonnées sphériques de aimantation.

L’évolution de U en degrés est précisée dans la zone grisée ABC.

direction @ (°) U (°)

[110] 45 90
[110] 135 90
[001] / 0
[010] 90 90
[111] 45 547
[111] 135 54.7
[uv0] / 90
[uuw] 45 /

TAB. 4.4 — Directions cristallographiques et coordonnées sphériques
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Constantes d’anisotropie magnétocristalline

Les constantes d’anisotropie magnétocristalline des composés TRFey ont été soit mesurées, soit
calculées. Elles sont en général déterminées expérimentalement a l’aide d’un magnétométre & couple
ou & partir des courbes d’aimantation; elles sont également calculées & partir des valeurs des para-
métres de champ cristallin du modéle & un ion.

Elles dépendent fortement de la température et le tableau 4.5 présente 'ensemble des valeurs
de ces constantes que nous avons trouvées dans la littérature, pour tous les composés étudiés
[89, 103, 106]. Lorsque nous disposions des deux types d’informations (valeurs calculées ou me-
surées), nous avons vérifié la pertinence des deux informations. En régle générale, les constantes ne
différent pas d’un facteur supérieur a 2, si ce n’est pour les valeurs indiquées & ’aide d’un signe +
dans le tableau. Nous avons alors utilisé pour les calculs présentés dans le chapitre suivant la valeur
permettant d’obtenir la direction de facile aimantation ad hoc.

Composé TRFes K Ky K;

4.2K 300K 4.2K 300K 42K 300K
YTFe, 10° / / / /
DyFe, 4108 42107 1.2510° (+) -4 108 4108 2106
ErFe, -8.710% -8510% -3.510° (+) négl. 8.7 10% négl.
Terfenol-D 410" -6.6 10° 1.810°(+) 3.410%(+) 8.810% 2108
SmFe,* -2 108 -107 6 108 107 2.5 10 5108

TAB. 4.5 — Constantes d’anisotropie K93 des composés TRFey massifs en ergs/cm3. Les valeurs
signalées par (+) (respectivement *) sont des valeurs calculées trouvées dans la littérature (respecti-
vement déterminées par nos soins).

Les constantes présentent des évolutions thermiques trés différentes, selon 'ordre du développe-
ment auxquelles elles sont associées. Ainsi, les constantes de type K3 sont celles qui diminuent le
plus rapidement et sont souvent inférieures d’un ordre de grandeur & K; a température ambiante.

Nous n’avons pas trouvé les valeurs des constantes du composé massif SmFey dans la littérature
et nous les avons donc estimées pour reproduire le comportement de la direction de facile aimantation
du composé massif SmFes.

Tout d’abord, nous avons encadré les valeurs des constantes d’anisotropie A partir des zones d’exis-
tence des directions de type <110>, <uuw> puis <111> déterminées expérimentalement par Atz-
mony et al. [103]. Ainsi, & basse température, pour obtenir une direction du type <110>, les
constantes d’anisotropie doivent vérifier:

Ky 11 16 Ky

K
Ky > 2K et =L < S N i
2 3ot g < 0avee B < TR,

Puis, par approches successives, nous avons tracé, de facon numérique, a I’aide du logiciel MAPLE,
les différentes nappes de 'énergie d’anisotropie magnétocristalline E, ,,,. en fonction des coordonnées
sphériques de la direction d’aimantation ® et W. Conformément & la géométrie cubique présentée
figure 4.4, les cosinus directeurs de la direction d’aimantation s’écrivent:
oz = sinW¥cos ¢, oy =sin¥sing et a, = cos ¥



98 CHAPITRE 4. MAGNETISME DES COMPOSES MASSIFS ET EPITAXIES TRFE;

La figure 4.5 présente en fonction des coordonnées sphériques de I'aimantation, les projections
des nappes d’énergie simulées & 4.2K et & 300K pour le composé massif SmFe,. Nous avons repré-
senté ces nappes d’énergie dans le plan (@, ¥) en limitant la zone d’investigation: ®=(45°,135°) et
U=(0°,90°). Ce cadre est adapté a la description d’un systéme épitaxié (110) puisque le plan corres-
pondant a ®=45° est alors le plan normal & la couche et le plan correspondant & $=135° est le plan
de la couche. Cette représentation de I’énergie permet de visualiser les extrema (et Iensemble des
positions équivalentes qui conduisent & un minimum). Nous utiliserons des représentations analogues
dans le chapitre suivant.

A basse température, la direction de facile aimantation est de type <110>; sur la projection

figurent les directions [110], [110] et [011]. A 300K, les minima sont clairement déplacés et sont ob-
tenus pour des directions de type <111>. Les constantes utilisées sont telles que %: -2 et %:2.

4.2K 300K

[110] [i10} [r10] ~ [ow01 ~ [1o]

e e s 135

43 & i35 o®

FiGa. 4.5 — Projections des nappes d’énergie simulées & 4.2K et ¢ 300K pour le SmFey massif, en
fonction des coordonnées sphériques @ et V de 'aimantation.

Si le jeu de constantes déterminées pour le composé SmFes massif permet de rendre compte des
directions de facile aimantation, nous ne pouvons affirmer qu’il est 'unique solution au probléme.

Parmi les composés présentés, les seuls dont les constantes d’ordre 1 sont négatives sur toute la
gamme de température sont ErFes et SmFes.

Notons également les faibles valeurs des constantes d’anisotropie magnétocristallines & tempéra-
ture ambiante pour le composé Terfenol-D. Cette particularité a justement rendu ce composé célébre:
la composition de ce dernier a pour effet de limiter I’anisotropie globale par compensation des ef-
fets d’anisotropie du terbium et du dysprosium alors qu’il posséde une forte magnétostriction et un
bon coefficient de couplage mécanique. C’est le composé massif le plus utilisé pour la fabrication de
transducteurs ou d’actionneurs.

4.1.4 Effets magnétostrictifs dans les composés TRFe; massifs

Les effets magnétostrictifs regroupent 'ensemble des effets qui couplent 'aimantation d’un ma-
tériau magnétique a ses déformations.
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Magnétostriction. Cas des composés TRFe,

Deux effets de magnétostriction doivent étre distingués.

- La magnétostriction spontanée se produit dans chaque domaine d’un matériau magnétique
lorsque celui-ci, méme sous champ magnétique extérieur nul, est porté en dessous de sa température
de Curie. Ainsi, lorsqu’un matériau cubique devient ferromagnétique avec une direction d’aiman-
tation facile le long de <001>, la symétrie passe de cubique & quadratique. Dans les métaux de
transition, cette distorsion se réduit & une distortion relative de 1075; elle est de quelques 1073 dans
les composés TRFey. Cependant, chaque domaine se déformant spontanément selon les différentes
directions équivalentes de 'aimantation en ’absence de champ magnétique appliqué, cette distortion
ne conduit a aucune déformation globale significative.

- La magnétostriction forcée ou magnétostriction de Joule se produit lorsqu’un systéme constitué
de plusieurs domaines aimantés (et donc déformés spontanément) devient monodomaine par applica-
tion d’'un champ magnétique extérieur. La déformation induite par le champ magnétique se produit
dans une seule direction et devient observable.

Dans les composés TRFeq, un modéle atomique de la magnétostriction anisotrope a été développé
par Clark et al. puis Cullen et Clark [107, 108]. Ce modéle repose sur la structure cubique des phases
de Laves (figure 1.1) oit Ay, A1go et A111 sont les constantes de magnétostriction.

- Mg est associée & la déformation en volume, qui est isotrope, et n’abaisse pas la symétrie du maté-
riau.

- A100 (ou A,) est la déformation relative que 'on mesure dans la direction [100] lorsque 'aimantation
est selon cette direction.

- A1 (ou Ag) est la déformation relative mesurée dans la direction [111] lorsque 'aimantation est
selon [111]. Dans les composés massifs TRFe,, les deux sites tétraédriques non équivalents tolérent
des distorsions internes selon la direction [111] et conduisent & des valeurs élevées de Ajq7 [89].

Ces trois constantes correspondent aux trois modes de déformations de magnétostriction du systéme
cubique, représentés schématiquement sur la figure 4.6.

~
~
~
~

Fic. 4.6 — Modes de déformation magnétostrictive pour une symétrie cubique

Finalement, la variation relative Al/l, dans une direction définie par ses cosinus directeurs f;,
s’exprime en fonction des cosinus directeurs de 'aimantation et des constantes de magnétostriction
par ce que 'on appelle ’équation de la magnétostriction:

Al 3

1
T = Ao + 5/\100 (aiﬁg + aiﬁ; + azﬁz - E);) + 3/\111(ax5xayﬁy + agfra, 8, + azﬁzayﬁy)

Lorsque I’aimantation est paralléle a [100], I'équation se simplifie puisque seul le terme o2 32 est
non nul. De méme, si 'aimantation est parallele a [111], tous les cosinus directeurs de 'aimantation
valent v/3.
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Effets magnétoélastiques et élastiques

En fait, avec la déformation du cristal et la modification des environnements locaux des atomes,
un terme supplémentaire apparait dans le développement de I’énergie d’anisotropie magnétique: c’est
I’anisotropie magnétoélastique qui, au premier ordre, est la dérivée de ’anisotropie magnétocristal-
line par rapport aux déformations [109]. Nous verrons de fagon plus approfondie dans le chapitre
suivant, au paragraphe 5.4, que celle-ci est d’importance majeure pour les propriétés magnétiques
de systémes déformés tels les films épitaxiés.

Dans une approche phénoménologique, I’énergie magnétoélastique E, .. est une fonction qua-
dratique des cosinus directeurs de la direction d’aimantation et linéaire des déformations. Dans une
structure cubique, elle s’écrit:

Ene = bO(Ezz + ey + Ezz) + b1 (aifzz + a?/gyy + agfzz) + b2(azay5zy + Qe + ayazfyz)

avec b; les coefficients magnétoélastiques et €;; les composantes du tenseur des déformations dans un
systéme d’axes cartésiens.

L’énergie élastique Egp,5. est quadratique en déformations et s’écrit classiquement:

1 1
Eeas. = 5 Ch1 - (Eiz + 5§y + Egz) + Ci2 (Ezzgyy + €x2€22 + Eyyfzz) + '2' Cyyq - (5zy + €z + Eyz)

ol les C;; sont les constantes élastiques habituelles. Ce terme est indépendant de la direction de
facile aimantation et apporte toujours une contribution positive a ’énergie.

La direction de facile aimantation étant fixée, les déformations a l’équilibre sont celles qui mini-
misent la somme des énergies magnétoélastique et élastique par rapport aux déformations e;;. Pour
une structure cubique, ces déformations a ’équilibre sont données par:

E{gg _ —bla? n -bg n Clgbl
w0 —Cry Ci1+2C1  (C11+2C12)(Ch — Cha)
et
eq —bgaiaj
Cllrer

En substituant les valeurs des déformations & ’équilibre dans ’équation donnant la magnétostriction
Al/l, les constantes de magnétostriction se déduisent alors des constantes magnétoélastiques et des
constantes élastiques; elles s’écrivent:

_ 3015y
Ci+Ci2  (Cr +2C12)(Ch1 — Cho)

Aa

=
07 3(Ch — C)
_b2

ALl = ——
111 3Cs

Le tableau 4.6 présente les constantes magnétoélastiques que nous utiliserons (by) des composés
étudiés dans le cadre de cette theése. Elles ont pour la plupart d’entre elles été compilées par Clark [89].

Les composés ErFey et SmFes ont une constante magnétoélastique positive alors qu’elle est né-
gative pour DyFes et Terfenol-D. L'ordre de grandeur de ces constantes est de 10% erg / cm? et elles



4.2. PROPRIETES MAGNETIQUES DES COMPOSES EPITAXIES DE TRFE, 101

diminuent beaucoup plus lentement quand la température augmente que les constantes d’anisotropie
magnétocristalline.

Composé TRFey by (erg / cm?)

4.2K 300K
YFQQ /

DyFe, -5.9 107 -1.8 10°
ErFe, 2.210° 4.4 108
Terfenol-D -6.1 10° -2.3 10°
SmFe, 4510° 2.9 10°

TAB. 4.6 — Constantes magnétoélastiques bo des composés TRFey massifs

4.2 Propriétés magnétiques des composés épitaxiés de TRFe,

Les composés massifs TRFey caractérisés par des constantes magnétostrictives trés grandes et des
constantes magnétoélastiques élevées présentent des propriétés de magnétostriction géante. L’intérét
d’induire par épitaxie des déformations dans les composés TRFe; est alors naturellement apparu; il
permet d’imaginer une compétition entre les termes d’énergie magnétoélastique et magnétocristalline
et une modification des directions spontanées d’aimantation.

Les travaux effectués par d’autres équipes sur des systémes de TRFe, concernent majoritaire-
ment le composé TbFey, dont la direction de facile aimantation est de type <111>. Les propriétés
magnétiques des couches minces ont été déterminées par mesures d’aimantation.

Wang et al. ont montré que les films de TbFeg(111) soumis & un cisaillement négatif présentent
une aimantation dans le plan alors que les systémes pour lesquels le cisaillement est positif conduisent
4 une aimantation perpendiculaire [18, 19]. A 300K, les cycles d’hystérésis présentent un saut d’ai-
mantation & faible valeur de champ magnétique, ce qui a amené les auteurs & penser que les couches
sont constituées de phases présentant des champs coercitifs différents, la phase magnétiquement
douce étant créée pendant la croissance, 4 l'interface avec la couche tampon.

Hutch et al. ont également étudié des couches de TbFey(111) & température ambiante: la di-
rection de facile aimantation est dans le plan selon les 6 directions <111> équivalentes, pour des
couches d’épaisseurs variant de 400 a 1500 A. Les cycles d’aimantation collectés présentent des sauts
d’aimantation & faible champ magnétique d’autant plus importants que ’épaisseur nominale de la
couche est faible. Les auteurs interprétent ces sauts comme des distorsions magnétostrictives indivi-
duelles des domaines magnétiques pour les couches qui présentent des ilots larges et isolés [23].

Les mémes auteurs ont réalisé des couches TbFey(110), sans en préciser le comportement magné-
tique [24].
Des films TbFey(110) ont également été étudiés par Wang et al. [69]. Ils présentent une direction de
facile aimantation de type <110>, dans le plan des couches.
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Les mesures magnétiques de S. Jaren sur des couches TbhFey(111) indiquent une direction facile
dans le plan des couches avec une forte anisotropie. Cette derniére diminue avec ’épaisseur de la
couche, ce qui tend & prouver que les contributions de surface favoriseraient plutét la direction per-
pendiculaire [22].

V. Oderno a montré que les déformations épitaxiales, dans des couches TRFes(110), sont res-

ponsables de modifications d’anisotropie magnétique [111]. Ainsi, alors que la direction de facile
aimantation est de type <001>pour le DyFey massif de 4.2K 4 300K, une réorientation de spin a été
mise en évidence dans les films minces (110): la direction de facile aimantation tourne entre 100K
et 300K pour atteindre une direction proche de [110] dans le plan des couches. Le composé ErFes
a D'état massif est caractérisé par une direction facile de type <111> de 4.2K & 300K. Le composé
épitaxié (110) présente également une réorientation de spin en température et & 300K, la direction
de facile aimantation est proche de [110], c’est-a-dire perpendiculaire au plan des couches.
Un modegle prenant en compte les différents termes énergétiques des couches a été développé et il
apparait que les signes des constantes d’anisotropie magnétocristalline et magnétoélastiques, com-
binés & ceux des déformations induites par épitaxie, permettent de retrouver de fagon qualitative le
comportement magnétique des couches TRFe,(110).

Nous avons entrepris d’étendre cette étude du lien existant entre déformations et direction de
facile aimantation dans les composés TRFe;(110) (chapitre 5). Pour cela, nous avons analysé I’évolu-
tion en température de la direction de facile aimantation. Afin de déterminer des tendances générales
et de prévoir le comportement des composés TRFe; épitaxiés, nous nous sommes ensuite particu-
lierement attachées & évaluer linfluence des déformations en terme de modification des différents
termes énergétiques pour chaque systéme.
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Chapitre 5

Réorientation de moments magnétiques:
influence des déformations

Ce chapitre est consacré a 1’étude des directions de facile aimantation d’un ensemble de films
minces épitaxiés TRFeq(110) (TR= Y, Dy, Er, Dy 7Tbg 3, Sm), de 300 A 21500 A dépaisseur pour
lesquels les résultats sont comparés & ceux obtenus pour les composés massifs. Une étude approfondie
de couches ErFey(110) est effectuée en fonction de ’épaisseur nominale.

Les investigations ont été menées & l'aide de différentes techniques expérimentales, sous champ
magnétique nul:
- La spectrométrie Mdssbauer: cette technique est extrémement puissante pour I’étude du magné-
tisme local des systémes & base de fer et particuliérement adaptée 4 ’étude des composés TRFe,.
Elle permet, entre autres, une détermination claire de la direction de facile aimantation (voir annexe
A). Les dispositifs expérimentaux de spectrométrie Méssbauer sont exposés annexe D-7.
- La diffraction de neutrons: I’évolution thermique des intensités diffractées permet de retrouver les
orientations des moments magnétiques. Le principe des simulations d’intensité est exposé dans ’an-
nexe C.
- L’étude du composé SmFey(110) étant la premiére réalisée sur ce systéme, nous avons aussi effectué
des mesures d’aimantation macroscopiques. Des résultats concernant le comportement de ’aimanta-
tion sous champ magnétique sont donc inclus dans ce chapitre pour ce seul composé. Le dispositif
technique figure annexe D-6.

Dans une premiere étape, nous nous intéressons au composé YFes qui ne présente pas de réorien-
tation de spin avec la température, que ce soit & I’état massif ou en film épitaxié, de par le caractére
non magnétique de I'yttrium. Le deuxiéme paragraphe (5.2) est réservé a ’étude de composeés épi-
taxiés dont la direction de facile aimantation évolue avec la température alors que les composés
massifs correspondants ne présentent pas de réorientation de spin (DyFes et ErFey). Dans le para-
graphe suivant (5.3), nous étudions des composés épitaxiés qui présentent une réorientation de spin
limitée par rapport a celle qui existe dans les composés massifs (Terfenol-D et SmFes). Enfin, nous
montrons que tous ces résultats peuvent étre interprétés en terme de modification, par les déforma-
tions de réseau cristallin, de I’équilibre énergétique dans les systémes TRFe, (paragraphe 5.4).
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5.1 Absence de réorientation de spin: YFe,(110)

La figure 5.1 présente les spectres collectés a 4.2K et a 300K pour un film de 300 A d’YFey(110).
Les résultats des ajustements apparaissent en traits continus: le trait gras est le spectre simulé et les
sous-spectres qui le composent apparaissent en traits fins.

L’allure des spectres n’évolue pas de fagon significative avec la température: seuls le champ hyperfin
et le déeplacement isomérique sont modifiés thermiquement.

La hauteur relative des pics 2 et 5 est proche de 4, ce qui signifie que les moments magnétiques sont
essentiellement dans le plan de la couche.

A 42K comme a 300K, le spectre expérimental est reproduit par la superposition de trois sextu-
plets. La direction de facile aimantation dans le film est donc, & toutes températures, paralléle & une
direction cristallographique de type <uuw> et reste comprise entre les directions <331> et <221>.
Lorsque la température augmente, les formes et décalages relatifs des sous-sextuplets n’évoluent pas.

4.2K

émission (u. a.)

émission (u. a.)

vitesse(mm/s)

F1G. 5.1 — Spectres Mossbauer collectés a 4.2K et a 300K pour un film d’YFey(110) de 300 A Le
trait gras continu est le résultat de 'ajustement et les traits fins continus représentent les sextuplets
qui composent le spectre total.

Le tableau 5.1 donne les paramétres hyperfins obtenus par ajustement du spectre expérimental
du film d’YFey(110) et les compare aux parameétres hyperfins du composé massif & 300K [112]. Dans
le composé YFe, massif, la direction de facile aimantation est de type <111>, quelle que soit la tem-
pérature. La direction de facile aimantation dans le film YFes(110) est déterminée par ® = 135° et ¥
= 71° (les coordonnées sphériques, pour une direction d’aimantation quelconque sont schématisées
figure 4.4). Cette direction forme un angle de 16° avec la direction [111] située dans le plan de la
couche comme en témoigne la valeur de X peu éloignée de 4. Les paramétres hyperfins de la couche
sont trés proches de ceux du composé massif. Les valeurs expérimentales du terme dipolaire -2A4
(dans la couche et dans le composé) sont en accord avec celle calculée [113].
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YFey(110)

T Hy 24 X e?qQ direction D v

(X) (kOe)  (kOe) (mm/s) M ©) ¢
4.2 208.8 -5 3.7 -0.69  entre <221> et <331> 135 73

100 205 -5 3.85 -0.69 entre <221> et <331> 135 72

200 208.8 -5 3.8 -0.67  entre <221> et <331> 135 72

300 183.5 -4.5  3.65 -0.665 entre <221> et <331> 135 71

YFe, massif

300 188.8 -3 / -0.63 <111> /  54.7

TAB. 5.1 — Evolution thermique des paramétres hyperfins d’une couche YFey(110). Comparaison avec
le composé massif [112].

Les incertitudes expérimentales ou/et les écarts possibles & la steechiométrie pourraient expliquer

les différences observées entre les paramétres hyperfins des composés massifs et épitaxiés. Cependant,
linfluence des déformations épitaxiales doit également étre considérée, en particulier a cause du net
décalage de l'angle W.
Le décalage angulaire entre la direction de facile aimantation du composé massif et celle du film
épitaxié (16°) est probablement lié & la distorsion du réseau créée par épitaxie. Comme nous ’avons
vu au chapitre 4, dans YFes, la faible anisotropie magnétique est due a celle des atomes de fer
uniquement, puisque U'yttrium n’est pas magnétique. La distorsion de structure, gouvernée par les
déformations, augmente probablement I’anisotropie de Uinteraction d’échange entre les atomes de fer
[114] et conduit & une direction de facile aimantation, dans le composé épitaxié YFey(110), décalée
par rapport a une direction de type <111>.

5.2 Réorientation de spin induite par les déformations

5.2.1 DyFe,(110)

Spectrométrie Mdassbauer

L’étude thermique des spectres Mossbauer d’un film de 300 A de DyFey(110), effectuée par V.
Oderno [16], a mis en évidence une évolution des spectres Mdssbauer, caractéristique d’un change-
ment de la direction de facile aimantation inexistant dans DyFe; massif.

Les ajustements des spectres expérimentaux se sont révélés souvent complexes et des désaccords

subsistaient entre les simulations et les points expérimentaux, particuliérement & température am-
biante. Nous nous sommes proposées de reprendre les affinements a ’aide du programme que nous
avons développé (voir annexe A) en supposant que les moments magnétiques ne sont pas paralléles
stricto sensu & une direction cristallographique <uvw> mais forment un céne de révolution autour
de cette direction (figure 5.3).
Pour les températures inférieures & 122K, les moments magnétiques sont clairement paralléles a
<001> (figure 5.2 - 4.2K) et angle d’ouverture est nul. Pour les températures supérieures, un cone
dont ’ouverture angulaire varie de 7 & 9° permet de reproduire au mieux les spectres expérimentaux.
Ainsi, & température ambiante, on peut considérer que la direction de facile aimantation est de type
<135> avec une désorientation des moments magnétiques de 9° (figure 5.2 - 300K).
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0
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F1G. 5.2 — Spectres Méssbauer collectés 6 4.2K et 300K sur un film de DyFey(110) de 300 A.

a) A 4.2K, le trait continu est le résultat de l'ajustement pour une direction <001>

b) A 300K, le trait continu est le résultat de ’ajustement lorsque les moments magnétiques forment
un cone d’ouverture 9 ° autour de la direction <135>.

<uvw>

ouverture

F1G. 5.3 —- Schéma du cone formé par les moments magnétiques

Nous pouvons conclure que la prise en compte d’une désorientation des moments magnétiques
autour d’une direction cristallographique permet de mieux reproduire les spectres Md&ssbauer, parti-
culierement lorsque la direction de facile aimantation est complexe.

Les parameétres hyperfins déduits des aflinements Méssbauer pour un film de DyFey(110) et les
grandeurs du composé massif & 4.2K figurent dans le tableau 5.2.
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DyFe,(110)

T Hy 24, X e?’qQ  direction @& ¥
(K) (kOe)  (kOe) (mm/s) M ) )
4.2 2187  -17 23 -0.9 <010> 90 90
100 217 17 23 -0.9 <010> 90 90
122 2155  -17 245  -0.9 <118> 97 85
150 213.7 -165 25  -0.85 <117> 98 82
250 205 -16  3.05  -0.85 <125> 112 80
300 200 216 315  -0.9 <135> 120 80
DyFe, massif

4.2K 220.1 -17.36 / -1.3 <010> 90 90

TAB. 5.2 — Evolution thermique des paramétres hyperfins d’une couche de DyFes(110). Comparaison
avec le composé massif [101, 113].

A 42K, ces parameétres sont analogues dans le film et dans le composé massif. Le champ hyper-
fin diminue lorsque la température augmente, comportement associé a 1’évolution de I'aimantation.
Les paramétres de champ dipolaire et d’effet quadrupolaire évoluent peu avec la température. Le
parameétre de champ dipolaire est en bon accord avec la valeur théorique. La constante de couplage

quadrupolaire est du méme ordre de grandeur que celle rencontrée habituellement dans les composés
TRFQQ.

Nous avons tracé par ailleurs les cartographies des lignes isovaleurs du paramétre x? de ’ajuste-
ment en fonction des coordonnées sphériques ® et ¥ sur la figure 5.4 (voir annexe A).

4.2K 300K

FIG. 5.4 — Cartographies des minima de x* en fonction des coordonnées sphériques de la direction
d’aimantation pour une couche de DyFey(110) a 4.2K et 300K

La valeur de x? est d’autant plus petite que I’affinement des spectres Mossbauer est bon. Lorsque
x? est faible, les lignes isocontours apparaissent en bleu; lorsqu’il est grand, les lignes isovaleurs
sont représentées en rouge. Les zones non colorées correspondent & des extrema. Ces cartographies
permettent de visualiser ’ensemble des directions équivalentes qui reproduisent au mieux le spectre
expérimental. Les minima forment des cuvettes peu profondes (ce constat est d’ailleurs vrai pour
I'ensemble des systémes étudiés) ce qui justifie ’hypothese selon laquelle les moments magnétiques
forment un coéne autour de la direction cristallographique optimale. Le déplacement des minima per-
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met de visualiser I’évolution de la direction de facile aimantation avec la température. A 4.2K| les
meilleurs affinements sont obtenus pour des directions de type <001>; deux de ces directions sont
situées dans la zone présentée: [001] (¥ = 0°) et [010] (¥ = & = 90°). A température ambiante,
la direction facile est différente; elle est complexe (de type <135>) et 6 directions équivalentes sont
visibles sur la cartographie.

La valeur de X permet a priori de sélectionner parmi ’ensemble des directions équivalentes celle
dont orientation relative par rapport a la normale aux couches correspond & la direction des mo-
ments magnétiques. Une direction unique de facile aimantation n’est, en régle générale, pas suflisante
pour permettre de retrouver la valeur de X. Il est nécessaire de répartir les moments magnétiques se-
lon quelques unes des directions équivalentes <uvw> pour obtenir la configuration la plus probable.
Les valeurs de X évoluent de 2.3 et 3.15 lorsque la température passe de 4.2K & 300K.

A 42K, 66% des moments magnétiques du film sont paralléles & la direction [010] situé a 45° du
plan de la couche qui correspond & ¥ = 90° et & = 90°. Le reste des moments magnétiques est situé
le long de la direction [001] dans le plan de la couche.

A température ambiante, il est raisonnable d’exclure les directions proches de la normale qui condui-
raient & une valeur de X proche de 0. La fraction des moments magnétiques (66%) qui était paralléle
a la direction [010] est parallele & [351] et l’aimantation se rapproche du plan de la couche. Les
moments magnétiques situés le long de la direction [001] & basse température ont tourné et sont
paralleles & [135].

Les coordonnées sphériques de la direction de facile aimantation qui figurent dans le tableau 5.2
correspondent & la configuration de deux-tiers des moments.

La figure 5.5 résume ’évolution thermique des coordonnées sphériques ® et ¥ de la direction des
moments magnétiques, en comparaison au massif.
Dans la couche DyFey(110), nous avons choisi de ne représenter que les moments magnétiques qui
étaient selon [010] & basse température. Dans le composé massif, nous avons choisi de ne représenter
que la direction [010] (¥ = 90° et ® = 90°) qui est située dans le méme intervalle angulaire que
I’aimantation dans le film.

{001 -
Massif (1191
¥ massif
90 -\. 135
[010}
® massif
120 €——
‘4}0]
B 105 © Filn 1 won 1101
90
[016]
m | N ST 1 PR PRI NS 300K
0 50 100 150 200 250 300 / 42K
température (K) [100]

F1G. 5.5 — Evolution thermique des coordonnées sphériques U (carrés noirs) et © (ronds noirs) de
la direction de facile aimantation dans un film de DyFeqo(110); comparaison avec le composé massif.
Euvolution schématique des moments magnétiques avec la température.
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De 42K a4 100K, ® et ¥ ne varient pas et ont les mémes valeurs que dans le massif. A partir de
100K, ® augmente de facon linéaire pour atteindre 120° & température ambiante. Simultanément,
sur une gamme de température allant de 100K a 150K, ¥ diminue d’une dizaine de degrés. Au-dela
de 150K, il n’évolue plus. A 300K, la direction [351] est décalée par rapport & la direction [110] de
15° en ® et de 10° en U ( la direction [110] correspond en effet & ® = 135° et U = 90°). Les directions
occupées pour les températures intermédiaires sont peu décalées par rapport a des directions de type
<uv0> (pour lesquelles ¥ vaut 90°).

La réorientation de spin dans le film DyFey(110) est aussi schématisée par la figure 5.5; la rotation
des moments magnétiques s’effectue dans le plan grisé.

Diffraction de neutrons

Nous avons confirmé la réorientation de spin dans les films de DyFe,(110) par la technique de la
diffraction de neutrons.

La figure 5.6 présente I’évolution thermique normalisée des intensités expérimentales mesurées pour
les réflexions (220) et (220).
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F1G. 5.6 — Evolution des intensités expérimentales de neutrons diffractées par un film de DyFey(110):
selon la réflexion (220) (ronds) et selon la réflezion (220) (triangles).

Le trait fin correspond auz simulations pour la couche mince avec les hypothéses présentées dans le
texte.

Le trait gras correspond auz simulations pour le composé massif.



110 CHAPITRE 5. REORIENTATION DE SPIN ET DEFORMATIONS

Les traits gras correspondent aux intensités diffractées théoriques dans le composé massif. Dans
le composé massif, la diffraction magnétique a une contribution géométrique a priori constante pour
chaque réflexion. Les intensités normalisées diminuent avec la température, en raison de la diminu-
tion du moment magnétique. Cette diminution relative des intensités est identique dans les deux
directions considérées ici (voir le calcul explicite dans annexe C). Elle est caractéristique des ré-
flexions de type <220> pour lesquelles seuls les atomes de terre rare ont une contribution non nulle
au facteur de structure.

Tl apparait clairement que les intensités diffractées par le film DyFey(110), selon (220) et (220),
sont différentes de celles du composé massif: I'intensité de la réflexion (220) évolue peu et présente
seulement un léger maximum vers 200K. L’intensité normalisée de la réflexion (220), diminue de 1 2
0.55 de 4.2K & 300K.

Ces évolutions thermiques différentes peuvent s’expliquer par une réorientation des moments
magnétiques dans le film DyFey(110). En effet, pour la réflexion (220), l'effet sur I’intensité de la ré-
orientation des moments magnétiques contrebalance Ueffet de la diminution du moment magnétique
avec la température.

Nous avons tenté de simuler ces résultats expérimentaux de diffraction de neutrons & partir de
I’évolution thermique des moments magnétiques déduite de la spectrométrie Mossbauer.
Pour la réflexion (220), le vecteur de diffusion est perpendiculaire & la couche. Seule la composante
des moments magnétiques contenue dans le plan du film contribue & I'intensité magnétique. Ainsi,
cette contribution doit é&tre supérieure lorsque les moments magnétiques sont selon les directions
de type <135> (& 300K) a celle mesurée lorsqu’ils sont selon <001> (& 4.2K). A 300K, la confi-
guration de spin déduite des résultats de spectrométrie Mossbauer conduit a 66% des moments
magnétiques selon [351] (4 77° de la normale) et 33% des moments paralleles & [135] (a2 60° de
la normale). Le facteur géométrique associé a cette configuration des moments magnétiques vaut:
fgeo = 0.66 x sin(77) + 0.33 x sin(62) = 0.937.
L’intensité de la réflexion (220) peut ensuite étre calculée en multipliant chaque longueur de diffusion
magnétique par ce facteur de limitation géométrique et en utilisant les facteurs de structure donnés
en annexe. Ce calcul conduit & une valeur relative de l'intensité (220) qui vaut 0.92 & température
ambiante alors que 'intensité expérimentale relative a 300K vaut 1.06.
Les valeurs calculées en considérant la réorientation des moments magnétiques permettent donc de
reproduire qualitativement les résultats expérimentaux (& savoir une absence de diminution marquée
de I'intensité comme dans le massif) mais sous-estiment les valeurs expérimentales.
Pour comprendre ce désaccord, nous avons effectué les simulations en supposant que tous les mo-
ments sont contenus dans le plan (110) de la couche; la réflexion (220) aurait alors une contribution
magnétique maximale. Cette hypothése n’améliore que trés peu 'accord entre les valeurs expérimen-
tales et calculées: Iip90y passe de 0.92 & 0.96 et reste inférieure & la valeur expérimentale de 1.06. Elle
n’a par conséquent pas été retenue.

Un raisonnement similaire permet de comprendre I’évolution de I'intensité de la réflexion (220).
En effet, la contribution des moments magnétiques est d’autant plus faible que ces derniers, en tour-
nant vers les directions <135>, s’alignent avec le vecteur de diffusion. Pour cette rale, les intensités
expérimentales et simulées sont en bon accord.

En résumé, 'augmentation de l'intensité expérimentale de la réflexion (220) ainsi que la diminu-
tion plus forte que dans le massif selon (220) confirment la réorientation des moments magnétiques.
Les simulations obtenues en supposant que cette réorientation s’effectue vers les directions <135>
permettent de reproduire les tendances des courbes expérimentales.
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5.2.2 ErFe,(110)

Spectrométrie Mdassbauer

Suite aux travaux de V. Oderno qui avait étudié un film d’ErFes & 4.2K et a 300K, nous avons
effectué une étude compléte en température d’une couche de 300 A d’ErFey(110) par spectrométrie
Maossbhauer. La figure 5.7 présente les spectres collectés et les ajustements correspondants sur une
gamme de température allant de 4.2K a 300K.

Sans entrer dans le détail des affinements, différents constats peuvent étre faits:
i) Tout d’abord, dés 4.2K, les spectres sont 1égérement différents de ceux du composé massif pour
lequel la direction facile est de type <111>.
ii) En second lieu, les spectres évoluent avec la température, ce qui signifie que la direction de facile
almantation évolue thermiquement, contrairement & ce qui est observé dans le composé massif.
iii) Troisiémement, la hauteur relative des pics 2 et 5 est faible, ce qui nous amene & conclure que
les moments magnétiques sont plutot perpendiculaires au plan de la couche.

Les spectres ont été simulés avec un ensemble de trois sous-spectres, ce qui correspond & une
direction de facile aimantation le long de directions de type <uuw>. En dessous de 100K, les direc-
tions de facile aimantation sont exactement paralléles aux directions cristallographiques (figure 5.7).
Nous avons autorisé les moments magnétiques a s’écarter des directions de facile aimantation avec
des cones d’ouverture comprise entre 5 et 9° entre 100K et 300K.

Il subsiste cependant des désaccords entre les spectres simulés et les spectres expérimentaux (par-
ticulierement pour le spectre collecté a 300K). Ni une direction de facile aimantation complexe, ni une
désorientation des moments magnétiques plus importante ne permettent d’améliorer 1'ajustement.
La seule amélioration sensible de 'affinement a été obtenue en supposant les moments magnétiques
répartis selon deux directions cristallographiques non équivalentes. Cette hypothése ne trouve aucune
justification physique évidente. De plus, malgré 'augmentation du nombre de paramétres ajustables,
I'accord entre les spectres simulés et les spectres expérimentaux n’étant pas parfait, nous avons choisi
d’exclure cette hypotheése.

Les paramétres hyperfins résultant des ajustements des spectres Mdssbauer collectés pour un film
d’ErFey(110) et les grandeurs correspondantes du composé massif sont reportés dans le tableau 5.3.
Les paramétres hyperfins du film mince et du composé massif se sont pas trés différents. Les valeurs
du champ hyperfin dans la couche d’ErFe; semblent un peu faibles mais présentent une évolution
thermique en accord avec celle attendue pour les composés TRFes.

La figure 5.8 présente les cartographies des extrema de x? déduits des affinements des spectres
Mossbauer a 4.2K et a 300K. Elles permettent de visualiser I’ensemble des directions équivalentes
conduisant 4 un minimum.
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F1G. 5.7 ~ Spectres Méssbauer collectés de 4.2K & 300K pour un film d’ErFey(110) de 300 A.
Le trait continu est le résultat de l'ajustement pour une direction <uuw> autour de laquelle les
moments magnétiques forment un cone compris entre 0 et 9 ° suivant la température.
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ErFes(110)

T Hy 24, X e’qQ direction & U

(K) (kOe)  (kQe) (mm/s) M ¢y ©
4.2 204.5  -22.2  0.97 -0.9 entre <111> et <221> 45 67

o0 204.5 -23 0.95 -0.9 entre <111> et <221> 45 67

100 203 -22 0.82 -0.9 <221> 45 69

150 200.75 -20 0.71 -0.85 entre <221> et <331> 45 72

250 191 -20 0.57 -0.75 <331> 45 76.5
300 185 -20 0.56 -0.65 <331> 45 76.5
ErFes massif

4.2K 210 -23.2 / / <111> 45  54.7

TAB. 5.3 — Evolution thermique des paramétres hyperfins d’une couche d’ErFey(110). Comparaison
avec le composé massif [113]

1107 1010) [110]

4.2K 300K

F1G. 5.8 — Cartographies des minima de x> en fonction des coordonnées sphériques de la direction
d’aimantation pour une couche d’ErFey(110) 4 4.2K et 300K

A 4.2K, les minima sont obtenus pour des directions comprises entre les directions de type <221>
et <111> (ces derniéres sont les directions faciles pour le composé ErFey massif). Ces minima se
déplacent lorsque la température augmente en glissant dans les plans de type {110} pour atteindre
les directions <331>.

La hauteur relative X des pics 2 et 5 évolue de 0.97 & 0.56 lorsque la température passe de 4.2K
a 300K. De la méme facon que pour DyFes(110), la valeur de X permet de répartir les moments
magnétiques selon les directions cristallographiques équivalentes. Les directions contenues dans le
plan de la couche sont exclues puisqu’elles correspondent 4 des valeurs de X trop élevées. Un tiers
des moments magnétiques sont paralleles aux directions situées dans le plan (110), perpendiculaire
a la couche (ce qui correspond & & = 45°); ils passent ainsi de la direction [221] & la direction [331]
lorsque la température passe de 4.2K & 300K. Les deux tiers des moments restants passent de la
direction [122] & la direction [133].

La figure 5.9 résume l’évolution thermique des coordonnées sphériques de la direction de facile
aimantation dans le film épitaxié.
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Nous avons choisi de ne présenter que les moments magnétiques contenus dans le plan (110), ce qui
impose ® = 45°. La direction de facile aimantation du composé massif est indiquée par des fleches
et nous avons choisi de ne représenter que la direction [111] qui correspond & © = 45° et ¥ = 54.7°.
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Fi1c. 5.9 — Evolution thermique des coordonnées sphériques U (carrés noirs) et @ (ronds noirs) de
la direction de facile aimantation dans un film d’ErFey(110); comparaison avec le composé massif
(fleches). Représentation schématique de la réorientation de spin

Dans la couche épitaxiée, de 4.2K a 50K, ¥ ne varie pas. A partir de 50K, 'augmentation de ¥
est continue jusqu’a 200K. Au-dela de 200K, la situation n’évolue plus. A température ambiante, la
direction de facile aimantation est [331] avec ®= 45° et ¥= 76.5°.

Diffraction de neutrons

La figure 5.10 présente I'évolution thermique des intensités expérimentales des réflexions (220)
et (220), mesurées par diffraction de neutrons, pour un film de 1500 A d’ErFey(110).

Les intensités attendues pour le composé massif sont représentées en trait gras. En raison de la
forte variation des moments magnétiques des atomes de terre rare, 'intensité diffractée décroit avec
la température quelle que soit la réflexion. Ainsi, pour le composé massif, ’évolution des intensités
relatives calculées pour les réflexions (220) et (220) est identique et le rapport entre ’intensité a 4.2K
et 4 300K vaut 0.35.

Dans le film ErFey(110), contrairement & ce qui se passe dans le composé massif, les intensités
des réflexions (220) et (220) présentent des évolutions relatives différentes.
L’évolution thermique expérimentale de Pintensité de la réflexion [220] est similaire & celle observée
dans le composé massif alors que pour la réflexion (220), le rapport d’intensités entre 4.2K et 300K
est de 0.5 au lieu de 0.35.

Calculons les facteurs géométriques associés a chacune des réflexions, a partir de la configuration
magnétique déterminée par spectrométrie Mdssbauer. A température ambiante, cette configuration
est définie par 66% des moments selon [133] et 33% des moments selon [331].

- Pour la réflexion (220), les moments magnétiques paralléles aux directions [133] (respectivement
[331]) font un angle de 49.5° avec le vecteur de diffusion (respectivement 13.5°). D’ou le facteur
géométrique associé 0.66 sin (49.5) + 0.33 sin (13.5) qui conduit & Ijggp) = 0.4.
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- Pour la réflexion (220), les moments magnétiques paralléles & [133] (respectivement [331]) font un
angle de 69.5° avec le vecteur de diffusion (respectivement 90°). D’ou le facteur géométrique associé
a la réflexion (220): 0.66 sin (69.5) +0.33 sin (90) et 'intensité calculée I(95¢) = 0.30.

Ainsi, les réflexions (220) et (220) ont des intensités différentes et leurs évolutions thermiques
respectives expliquent les différences observées expérimentalement.

o

06 | ]

intensité normalisée
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FIG. 5.10 — Evolution des intensités de neutrons expérimentales diffractées pour un film d’ErFes (110)
pour 2 réflexions: ronds (220), triangles (220); le trait fin continu représente les intensités calculées
pour le film et le trait gras celles calculées pour le composé massif

L’accord entre I’évolution des intensités relatives est bon selon les deux réflexions étudiées (mal-
gré une légére sous-estimation de U'intensité selon (220) & température ambiante). Le calcul confirme
I’évolution différente des intensités expérimentales selon les réflexions (220) et (220), identiques dans
le massif.

Microscopie a force magnétique

Le caractére fortement perpendiculaire de ’aimantation dans la couche d’ErFes et sa faible ru-
gosité de surface (voir chapitre 2, figure 2.17, droite) se sont révélés deux éléments favorables & une
analyse de microscopie & force magnétique (annexe D-4). La figure 5.11 (droite) présente une image
de contraste magnétique, de taille 4pm x 4pm.

L’échantillon n’a subi aucun traitement magnétique préalable et présente des domaines magné-
tiques trés larges. Les dimensions latérales de ces derniers varient de quelques milliers d’angstréms
4 un micron.
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Les composés TRFes sont caractérisés par des constantes d’anisotropie magnétocristalline K de
l'ordre de 10% erg/cm?. Les largeurs des parois de domaine dans ces systémes, proportionnelles &
VA/K ou A est le parametre d’échange, sont donc de I'ordre de la dizaine d’angstréms. Ces pa-
ramétres justifient I’existence de domaines magnétiques larges avec des parois étroites entre domaines.

0.0 i.a 0 30 40 i

F1G. 5.11 - Drotte: image de microscopie & force magnétique 4um x 4um sur une couche d’ErFey(110)
de 300 A. Gauche: topographie sur la méme zone.

Ces résultats de microscopie & force magnétique sont les premiers que nous ayons obtenus mais
nous envisageons d’effectuer des observations MFM sur I'ensemble des couches élaborées.

Influence de I’épaisseur nominale de la couche

Comme nous ’avons vu au chapitre 2, ’épaisseur nominale de la couche a une forte influence
sur la morphologie des nanosystémes de TRFez(110). En revanche, elle n’influe quasiment pas sur
les déformations (chapitre 3). Nous nous sommes proposées d’étudier I'influence de la morphologie
des couches sur les directions de facile aimantation en champ nul. Ainsi, nous avons élaboré des
couches d’ErFey de 150, 300 et 700 A d’épaisseur nominale pour lesquelles la morphologie évolue
d’ilots non jointifs & une couche continue faiblement rugueuse (voir les images correspondantes pour
les épaisseurs 150 A et 300 A figure 2.17).

La figure 5.12 rassemble les spectres Méssbauer mesurés a 300K pour ces trois échantillons dif-
férents.

Les mesures de spectrométrie Méssbauer montrent que I’épaisseur et la morphologie des couches
ont peu d’influence sur la forme des spectres et, corrélativement, peu d’influence sur la direction de
facile aimantation.

La seule différence notable apparait au centre des spectres ol une contribution supplémentaire
est d’autant plus visible que I’épaisseur de TRFey est faible. Il s’agit d’un doublet central dti & la
couche d’alliage NbFey utilisée pour initier la croissance (voir annexe A). Il n’a pas d’influence sur les
régions caractéristiques des spectres de TRFey mais sa présence perturbe légérement I’ajustement.
Nous avons & nouveau autorisé les moments & former un céne autour de la direction <331> qui
permet de reproduire les trois spectres expérimentaux. Celui-ci a une ouverture de 9° pour les trois
épaisseurs. La qualité des affinements est analogue pour les deux épaisseurs les plus faibles; une légere
amélioration de I'ajustement est visible pour la couche de 700 A.
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F1G. 5.12 — Spectres Mossbauer collectés a 300K sur des couches de 150, 800 et 700 A d’ErFe, (110)
et affinements

5.2.3 Résumé des résultats expérimentaux

Nous avons dans cette partie étudié les composés DyFe(110) et ErFey(110). A I’état massif, ces
composés ont un caractére commun puisque leur direction de facile aimantation n’évolue pas avec la
température. Ils différent essentiellement par le signe des constantes magnétocristallines et magné-
toélastiques qui les caractérisent.

Nous avons mis en évidence ou confirmé ’existence d’une réorientation de spin avec la tem-
pérature dans les films minces DyFey(110) et ErFey(110).
Pour la couche DyFey(110), cette réorientation conduit les moments magnétiques le long des di-
rections <<135> & température ambiante. L’aimantation est majoritairement proche du plan de la
couche. Pour la couche ErFey(110), & la méme température, les moments magnétiques s’alignent avec
les directions <133>>. Les moments magnétiques sont proches de la normale & la couche.
Une étude de spectrométrie Méssbauer montre que la direction de facile aimantation est identique
dans trois couches d’épaisseurs différentes, indépendamment de leur morphologie.

Le tableau 5.4 résume les directions de facile aimantation dans les composés DyFe; et ErFes.

Les résultats obtenus par diffraction de neutrons sont cohérents avec les résultats de spectromé-
trie Mdssbauer.
Pour ajuster au mieux les spectres Mdossbauer, il est nécessaire de considérer que les moments ma-
gnétiques forment un céne autour d’une direction plutdt que de les contraindre & rester strictement
paralléles a cette direction de facile aimantation.
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composé 4.2K 300K
massif <001> <001>

DyFe,  DyFey(110) 66% selon [010] 66% selon [351]
33% selon [001]  33% selon [135]
massif <111> <111>

ErFes ErFey(110)  33% selon [221]  33% selon [331]
66% selon [122] 66% selon [133]

TAB. 5.4 — Directions d’aimantation facile des composés épitaxiés DyFey(110) et ErFey(110). Com-
paraison avec les composés massifs

Le signe des déformations de réseau et des constantes magnétoélastiques des composés permet
d’interpréter le caractére paralléle ou perpendiculaire de 'aimantation; ces considérations sont pré-
sentées paragraphe 5.4.

5.3 Réorientation de spin limitée par les déformations

Dans ce troisiéme paragraphe, nous allons aborder ’étude de composés dont les propriétés ma-
gnétiques sont a priori plus complexes puisque ces deux composés, SmFes et Terfenol-D, présentent
une réorientation de spin avec la température & 1’état massif.

5.3.1 Terfenol-D(110)
Spectrométrie Mdssbauer

Dans le composé Terfenol-D massif, la direction de facile aimantation évolue de <001> & basse
température jusqu’a <111> a 300K.

Dans la couche épitaxiée, la direction de facile aimantation n’est jamais une direction majeure du
cube [16]. Nous avons repris les ajustements en tolérant une désorientation des moments magnétiques
autour de la direction optimale. A nouveau, cette hypothése a permis d’améliorer la qualité des ajus-
tements, & 4.2K comme a température ambiante. La figure 5.13 présente les spectres expérimentaux
et les résultats des affinements pour ces deux températures: I’angle d’ouverture du céne est de 7° &
4.2K et de 9° & 300K.

Les résultats des ajustements des spectres Mossbauer en température sont récapitulés dans le
tableau 5.5 et sont comparables aux paramétres hyperfins disponibles du composé massif. Les va-
leurs déterminées pour la couche mince et celles du composé massif sont proches. Conformément &
lévolution attendue, le champ hyperfin et le terme de champ dipolaire (en valeur absolue) décroissent
lorsque la température augmente.
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F1a. 5.13 — Spectres Méssbauer collectés o 4.2K et & 800K sur un film de 300 A de Terfenol-D(110).
Le trait continu est le résultat de 'ajustement lorsque les moments magnétiques forment un cone de
P (respectivement &) autour d’une direction <114> & 4.2K (<3831> & 300K).

Terfenol-D(110)

T Hy 244 X e’qQQ  direction @ U

(K) (kOe) (kOe) (mmfs) M () ()

4.2 218.4 -19 2.4 -0.65 <l114> 103 77

65 217.8 -19 2.4 -0.7 <114> 103 77

150 2134 -185 275 -0.8 <124> 103 64

220 208.7 -18.8 3.15 -0.85 <331> 103 46.5
300 201.9 -18 3.3 -0.9 <331> 103 46.5
Terfenol-D massif

4.2K 218 -18 / / <001> 90 90

300K / / / / <111> 135 b54.7

TAB. 5.5 — Evolution thermique des paramétres hyperfins d’une couche de Terfenol-D(110). Compa-
raison avec le composé massif [104, 113]

Plusieurs directions cristallographiques équivalentes permettent de reproduire les spectres Méss-
bauer comme le montre la figure 5.14.

A basse température, les minima sont proches des directions <001>; citons par exemple la di-
rection [141] qui correspond & ¢ = 103° et ¥ = 77°. Lorsque la température augmente, les minima
se déplacent tout en conservant une composante angulaire constante. Si, & basse température, les
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[110]

16103 j]

4.2K 300K

FIG. 5.14 — Cartographies des minima de x* en fonction des coordonnées sphériques de la direction
d’atmantation pour une couche de Terfenol-D(110) & 4.2K et 300K. Elles permettent de visualiser
Uensemble des directions équivalentes conduisant & un minimum.

moments magnétiques sont situés selon la direction [141] citée précédemment, deux rotations sont
envisageables. L’une les conduit selon [133] qui correspond a ® = 103° et ¥ = 46.5°. L’autre pos-
sibilité ameéne les moments le long de [531], direction pour laquelle ® = 135° et ¥ = 77°. Dans le
premier cas, ’angle ® est conservé; dans le second, c’est 'angle ¥ qui n’évolue pas entre 4.2K et 300K.

La hauteur relative X des pics 2 et 5, qui varie de 2.4 & 3.3 lorsque la température augmente de
4.2K 4 300K, implique que les moments magnétiques sont proches du plan des couches.

A basse température, la valeur de X calculée & partir de 'angle entre [141] et la normale vaut
2.4, ce qui est exactement la valeur déterminée expérimentalement. Le décalage angulaire entre cette
direction [141] et la direction [010] est de 13°, selon les deux coordonnées. Tous les moments magné-
tiques sont alors paralléles & cette direction.

Lorsque la température augmente et atteint 150K, la direction de facile aimantation est de type
<124>. La valeur de X nous permet de conclure que les moments se répartissent en proportions
égales selon deux des directions équivalentes: 50% des moments selon [142] et 50% des moments
selon [241].

Les moments magnétiques, équirépartis selon ces deux directions, poursuivent leur rotation quand la
température augmente. Les moments paralléles 3 [142] & 150K s’alignent avec la direction [133] alors
que les moments paralléles 4 la direction [241] atteignent la direction [331] & température ambiante.

En résumé, les coordonnées sphériques de la direction d’aimantation évoluent avec la température
comme indiqué sur la figure 5.15.
Nous avons également représenté la réorientation de spin du composé massif qui passent de la di-
rection [010] & la direction [111]. Ils effectuent une rotation de 45° en ® et une rotation de ¥ de 35.3°.

Dans le cas du composé épitaxié, nous n’avons représenté que les moments magnétiques pour
lesquels ® n’évolue pas. Cette situation correspond successivement aux directions [141], [142] puis
[133] pour lesquelles ® vaut 103°.

L’angle ¥ évolue entre 70K et 210K, les moments s’orientent vers une direction plus proche du plan
de la couche, en effectuant une rotation de 30° pour s’aligner avec la direction [133].
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FIG. 5.15 — Evolution thermique des coordonnées sphériques ® (ronds noirs) et ¥ (carrés noirs) de
la direction de facile aimantation dans un film de Terfenol-D(110); le trait continu gras correspond
au composé massif. Evolution schématique des moments magnétiques dans la structure cubique [104]

Dans le film Terfenol-D(110), la rotation en ¥ des moments magnétiques avec la température
balaie 30° alors que dans le composé massif, les moments magnétiques parcourent 35.3°. De plus,
dans le film, la réorientation a lieu dans un plan déterminé pour lequel ® n’évolue pas.

Diffraction de neutrons

Nous avons mesuré expérimentalement puis modélisé les évolutions thermiques relatives des in-
tensités de neutrons diffractées, pour les réflexions (220) et (004) du composé Terfenol-D(110). La
figure 5.16 présente les résultats correspondants & un film Terfenol-D(110) de 1200 A.

Les intensités calculées, pour le Terfenol-D massif sont représentées par un trait gras. Elles pré-
sentent des évolutions trés différentes de celles que nous avons présentées pour les composés ErFes et
DyFey massifs. En effet, le Terfenol-D massif présente une réorientation de spin avec la température
et les intensités de neutrons calculées ont des évolutions caractéristiques de cette réorientation. A
basse température les moments sont paralléles aux directions de type <001>. Ainsi, ils contribuent
peu & l'intensité des réflexions de méme type, telle la réflexion (004). Lorsque la température aug-
mente, les moments magnétiques tournent pour s’aligner avec les directions <111>. La projection
des moments dans le plan de diffusion augmente considérablement alors que les moments magné-
tiques diminuent. A partir de 100K, il existe alors une compétition entre ces deux effets. Au-dela de
230K, la diminution des moments magnétiques devient prépondérante devant I’augmentation de la
projection et l'intensité relative de la raie (004) diminue de nouveau.

Pour un film de Terfenol-D(110), Pévolution de l'intensité relative de la réflexion (004) est trés
différente de celle du composé massif puisque Pintensité diminue d’un facteur 2 entre 4.2K et 300K.
De plus, elle ne présente pas de maximum comme dans le composé massif. Cette évolution confirme
que la réorientation de spin qui a lieu dans le film épitaxié se produit avec une amplitude moindre
que celle qui existe dans le composé massif.

Les résultats qui concernent la réflexion (220) peuvent étre interprétés de facon similaire.
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Fi1G. 5.16 — Fvolution thermique des intensités expérimentales de neutrons diffractées pour les ré-
flezions (220) (ronds vides) et (004) (carrés vides) d’un film de Terfenol-D(110); les traits continus
fins correspondent aux simulations pour le film et les traits continus gras correspondent & celles du
composé massif.

A partir des résultats de spectrométrie Mdssbauer, nous avons simulé I’évolution des intensités
relatives dans la couche de Terfenol-D(110) et les calculs reproduisent bien les tendances expérimen-
tales (traits fins sur la figure 5.16).

5.3.2 SmFe,(110)
Spectrométrie Mdassbauer

Nous avons étudié par spectrométrie Mdssbauer un film de 1000 A de SmFey(110) pour des tem-
pératures comprises entre 4.2K et 300K. La figure 5.17 montre les spectres collectés ainsi que les
résultats des ajustements. Dans le composé massif, la direction de facile aimantation est de type
<110> & basse température et <111> 4 température ambiante.

Plusieurs points doivent étre signalés:
i) les spectres évoluent avec la température ce qui traduit le changement de direction de facile ai-
mantation, comme dans le composé massif.
ii) le spectre & 4.2K (respectivement 300K) n’est pas caractéristique d’une direction de type <110>
(respectivement <111>). La situation est donc différente de celle du massif.
iii) les hauteurs relatives des pics 2 et 5 sont faibles et la direction de facile aimantation est donc
majoritairement perpendiculaire au plan de la couche.
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F1G. 5.17 — Spectres Mdssbauer collectés de 4.2K a 300K pour un film de SmFey(110) de 1000 A.
Le trait continu est le résultat de l'ajustement pour une direction <uuw> autour de laguelle les
moments magnétiques forment un cone de 0 ¢ 10.5°.

Les ajustements ont été effectués avec 3 sextuplets, ce qui signifie que la direction de facile ai-
mantation est de type <uuw>. A basse température, ce type d’ajustement s’est révélé suffisant.
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Au-dela de 100K, pour obtenir les ajustements de la figure 5.17, nous avons autorisé les moments
magnétiques a s’écarter des directions cristallographiques. Ce relachement nous a permis d’améliorer
la qualité des affinements. Le cone présente une ouverture qui augmente avec la température: elle
passe de 6° &4 100K & 10.5° a 300K.

Les paramétres hyperfins tirés des affinements des spectres (tableau 5.6) sont de nouveau en
accord avec ceux du composé massif.

SmFe2 (110)

T Hy -2A; X e’qQ  direction ® U
(X) (kOe)  (kOe) (mm/s) M ©) ()
4.2 206 -225 1 -1 <771> 45 84
50 205.5 225 1 -1 <661> 45 83
100 204 22 1.05 -1 <551> 45 815
150 2015 -21.5 115 -1.1 <441> 45 785
200 199.5 20 125  -1.1 <331> 45 745
250 196 218 135 -1.2 <331> 45 735
300 194 418 135 -1.2 <221> 45 715
SmFeq massif

42K 205 -22 / / <110> 45 90
300K 190 -18 / / <111> 45 54.7

TAB. 5.6 — Evolution thermique des paramétres hyperfins d’une couche de SmFey(110). Comparaison
avec le composé massif [113, 103, 105, 106]

Le champ hyperfin varie de 206 & 194 kOe de 4.2K a 300K; ces valeurs sont proches de celles
déterminées dans le composé massif.
La valeur du champ dipolaire dans le composé massif, -2A,= -22 kOe a 4.2K [105], est supérieure
d’un facteur six a celle attendue d’apres le calcul de Meyer (qui permet de retrouver le terme dipo-
laire pour tous les autres composés TRFe;) [113]. Pour le film épitaxié, nous obtenons des valeurs de
champ dipolaire du méme ordre de grandeur que dans le composé massif (voir paragraphe 4.1.3). Le
désaccord avec le résultat du calcul de Meyer n’est qu’a demi surprenant: dans le modéle & un ion, il
a été montré que les constantes de champ cristallin permettant de reproduire la réorientation de spin
dans SmFe; doivent également étre dans un rapport supérieur d’un facteur 8 a celles déterminées
pour les autres composés TRFey [105]. L’évolution thermique du paramétre de champ dipolaire est
également analogue 4 celle du composé massif.

L’orientation et la modification des directions de facile aimantation peuvent étre visualisées sur
les cartographies présentées figure 5.18.
Pour le film SmFe;(110), les minima sont modifiés par rapport a ceux obtenus par simulation pour
le composé massif et présentés figure 4.5. A basse température, ils sont obtenus pour des directions
<771> proches de <110>. A température ambiante, le décalage par rapport & la situation du com-
posé massif est plus important qu’a basse température et les directions faciles sont de type <221>.

La valeur de X évolue de 1 4 1.35 et permet de répartir les moments selon ces directions équiva-
lentes. Dans le film, la configuration la plus probable est la suivante:
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4.2K 300K

FIG. 5.18 - Cartographies des minima de x* en fonction des coordonnées sphériques de la direction
d’aimantation pour une couche de SmFey(110) 4 4.2K et 300K

- Un tiers des moments magnétiques sont maintenus dans le plan normal a la couche. A basse tem-
pérature, les moments sont paralléles & la direction [771]. Celle-ci n’est décalée que de 6° par rapport
a la direction [110]. IIs effectuent dans ce plan une rotation continue et se décalent vers la direction
[111] lorsque la température augmente (¥ = 54.7°). Cette rotation les améne selon la direction [221]
a 300K.

- Les deux tiers des moments restants sont paralléles a la direction [177] & 4.2K. La réorientation en
température les ameéne selon [122] & 'ambiante. Cette rotation a lieu dans le plan bissecteur entre le
plan (110) et le plan de la couche (110).

La figure 5.19 résume I’évolution thermique des coordonnées sphériques de la direction de facile
aimantation, pour le film SmFes(110) et le composé massif. Pour SmFey massif comme pour la couche
mince, nous n’avons représenté que les moments magnétiques situés dans le plan (110).
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F1G. 5.19 ~ Evolution thermique des coordonnées sphériques ® (ronds noirs) et W (carrés noirs) de
la direction de facile aimantation dans un film de SmFey(110); le trait continu gras correspond au
composé massif. Evolution schématique des moments magnétiques dans la structure cubique.
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La réorientation de spin dans la couche SmFeq(110) est réduite puisque dans le massif, en passant
de la direction [110] & la direction [111] entre 4.2K et 300K, les moments effectuent une rotation en
¥ de 35°, alors que dans la couche mince, la rotation en ¥ des moments n’atteint que 15°. Toutefois,
dans le film SmFey(110), la rotation est continue de 4.2K a 300K alors que dans le massif elle s’ef-
fectue de 130K a 250K. La situation est différente de celle observée dans les trois composés étudiés
précédemment ou la rotation s’effectue sur une plage de température plus réduite.

De plus, le décalage entre la direction de facile aimantation dans le film par rapport au composé
massif est beaucoup plus important a température ambiante (ou il vaut 15°) qu’a basse température
(ou il vaut 6°).

En résumé, cette étude permet de mettre en évidence de la rotation de spin réduite dans le film
SmFes(110) en comparaison & celle qui existe dans le composé massif [115].

Diffraction de neutrons

Nous avons tenté d’effectuer des mesures de diffraction de neutrons sur une couche de SmFeq(110).
Ces expériences se sont révélées difficiles car le samarium porte un trés faible moment magnétique
et est trés absorbant pour les neutrons. Nous n’avons pu mesurer que les réflexions (222). Ces me-
sures sont de mauvaise qualité mais elles sont en accord avec les prévisions que nous avions faites:
I'intensité relative de cette réflexion ne semble pas évoluer avec la température.

Mesures d’aimantation

Nous avons effectué des mesures macroscopiques d’aimantation en température par magnéto-
métre & SQUID.
Les cycles d’hystérésis collectés a 12K et a4 300K pour une couche de 1000 A de SmFey(110) sont
présentés figure 5.20. Les mesures macroscopiques pour des températures inférieurs a 12K sont per-
turbées par la transition vers ’état supraconducteur de la couche tampon de niobium. Dans un
premier temps, le champ magnétique est appliqué perpendiculairement & la surface de ’échantillon
et ensuite aligné le long de trois directions cristallographiques principales du plan de la couche: [001],
[111] et [110].

A 12K, le cycle collecté avec le champ magnétique perpendiculaire au plan de la couche (le long de
[110]) est caractéristique d’une direction facile. I est de forme plutét carrée avec un champ coercitif
d’environ 20 kOe. Les cycles collectés dans le plan de la couche selon les trois directions principales
ont des formes plus allongées. Il est difficile de qualifier 'une des directions dans le plan comme étant
privilégiée par rapport & une autre. Ces résultats de mesures d’aimantation confirment les résultats
de spectrométrie Mdossbauer, & savoir que la direction de facile aimantation est trés proche des di-
rections de type <110> avec une majorité des moments magnétiques perpendiculaires au plan.

Les cycles collectés évoluent avec la température et & 300K, la différence entre la configura-
tion perpendiculaire et paralléle n’est plus aussi nette. Pourtant, les directions cristallographiques
contenues dans le plan de la couche restent toujours moins faciles que la direction [110]. En effet,
I’aimantation & fort champ pour le cycle collecté le long de la normale a la couche reste supérieure
aux valeurs obtenues lorsque le champ magnétique est appliqué parallélement au film.
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F1aG. 5.20 — Cycles d’hystérésis collectés o 12K et a 300K sur un film de SmFey(110).

Les ronds noirs sont utilisés lorsque le champ magnétique est perpendiculaire au plan de la couche.
Les symboles triangles vides, croiz et carrés vides correspondent respectivement aux directions [ZfO],
[111] et [001].

Un faible saut de Paimantation apparait pour des champs magnétiques trés faibles. Nous pensons
qu’aucune des deux explications avancées par Wang et al. et Hutch et al. ne permet de justifier ces
sauts (paragraphe 4.2).

En effet, ces sauts sont dus & la formation d’une couche d’oxyde & la surface des couches. Une
étude de ces sauts d’aimantation & faible champ est présentée en annexe D-7. Nous avons constaté
que 'importance relative de ces sauts évolue dans le temps et est d’autant plus grande que la morpho-
logie des systémes est discontinue et I'épaisseur nominale faible. Il s’est avéré nécessaire de protéger
les structures tridimensionnelles avec une épaisse couche de protection.

La couche de SmFe;(110) étudiée ici conserve une rugosité de 100 A et a été recouverte d’une couche
de protection d’yttrium de 150 A. La présence de ce saut de faible amplitude & faible champ laisse
supposer que nous aurions dii recouvrir la couche encore davantage.

Des mesures de microscopie a force magnétique sont en cours sur ces systémes mais la rugosité
de la surface rend ces mesures difficiles, en raison la technique dont nous disposons (voir Annexe D).

5.3.3 Résumé des résultats expérimentaux

Pour les composés qui présentent 4 ’état massif une réorientation de spin, nous avons mis en évi-
dence une réorientation de spin dans les couches épitaxiées qui est réduite en comparaison
a celle qui se produit dans le massif.
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Les résultats concernant les composés a réorientation de spin étudiés (Terfenol-D et SmFes) sont
résumés dans le tableau 5.7.

composé 4.2K 300K
massif <001> <111>
Terfenol-D  Terfenol-D(110) [141] 50% selon [133]
50% selon [331]
massif <110> <111>
SmFey SmFey(110) 33% selon [771]  33% selon [221]

66% selon [177]  66% selon [122]

TAB. 5.7 — Directions d’atmantation facile des composés épitaziés Terfenol-D(110) el SmFey(110).
Comparaison avec les composés massifs

Pour la couche Terfenol-D(110), & 300K, I'aimantation est proche du plan de la couche. Pour
la couche SmFes(110), I'aimantation est plutoét perpendiculaire au plan de I’échantillon. Ces deux
systémes sont caractérisés par des constantes magnétoélastiques de signes différents. Les valeurs de
ces constantes permettent d’interpréter les résultats expérimentaux (paragraphe 5.4).

5.4 Interprétation des résultats et discussion

Dans cette quatriéme partie, nous interprétons les modifications de la direction de facile aiman-
tation mesurées expérimentalement dans les films minces a partir d’'un modéle phénoménologique.

5.4.1 Bilan énergétique
Energie magnétoélastique et déformations

Tous les systémes que nous avons étudiés sont soumis & des déformations, comme nous ’avons
vu au chapitre 3. Dans les systémes TRFeq, ’énergie magnétoélastique s’écrit:

Epe. = bo(€az + €gy + €22) + b1(0haeqr + Qleyy + 02622) + bo(QeyEay + 0z0uEg: + Qyasey,;)

avec b; les coefficients magnétoélastiques, €;; les composantes du tenseur des déformations dans un
systéme d’axes cartésiens et oy, les cosinus directeurs de la direction d’aimantation.

Les résultats du chapitre 3 montrent que le seul terme du tenseur des déformations a prendre en
compte dans les couches TRFez(110) est le terme de cisaillement e4,. Il est négatif et vaut -0.6% 4
300K pour ’ensemble des couches épitaxiées, quelles que soient la terre rare et ’épaisseur du systéme
considéré. L’énergie magnétoélastique se simplifie alors et s’écrit donc:

Ene =b Ay Oy Egy

Ce terme favorise I'existence d’une direction d’aimantation de type <110> et ce sont les signes
respectifs du cisaillement et de la constante magnétoélastique by qui déterminent la direction de facile
almantation, comme cela est indiqué dans le tableau 5.8.
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La direction [110] est la direction de croissance des couches, donc normale a celles-ci, alors que la
direction [110] est contenue dans le plan des films.

by (erg / cm®) >0 [110] [1
by (erg / cm3) <0 [110] |1

TAB. 5.8 — Direction de facile aimantation en fonction du signe des constantes magnétoélastiques by
et du signe du cisaillement des composés TRFey

Energie magnétocristalline

Nous avons présenté au chapitre précédent I’énergie magnétocristalline, dans une approche phé-
noménologique. Son expression est:

) 2.2, 2 2 2.2 2 4 4 4 4 4.4
E, . = Kl(azay + azo; + ayaz) + Ka(agzoyay) + Ka(agoy, + aza, + ayar)

ou Kj 23 sont les constantes d’anisotropie magnétocristalline. A température ambiante, les termes
de degré les plus faibles sont prédominants.

Ainsi, lorsque le terme en K; est le seul terme pris en compte, il conduit & une direction de facile
aimantation de type <100> lorsque K; est positif et & une direction <111> lorsque K; est négatif.
Lorsque tous le termes doivent a prior: étre considérés, il est nécessaire de se reporter au diagramme
établi par Atzmony et al. et présenté figure 4.4, qui permet de prédire la direction de facile ai-
mantation en fonction des valeurs relatives et des signes des différentes constantes d’anisotropie
magnétocristalline.

Anisotropie de forme

Dans un matériau massif, les énergies d’anisotropie magnétocristalline et magnétoélastique sont
les seuls termes d’anisotropie d’origine microscopique. Dans les couches minces ou les systémes de
dimensionnalité réduite, ces énergies doivent étre corrigées d’un terme supplémentaire.

Il s’agit de I’énergie dipolaire associée au champ démagnétisant, également appelée anisotropie de
forme. Elle s’écrit:

1 - =
Ep :—iM'HD

ot M est I’aimantation et Hp le champ démagnétisant créé par 'aimantation elle-méme.

Ce champ s’interpréte facilement en terme de masses magnétiques. En effet, dans un matériau ai-
manté de maniére homogéne, 'aimantation crée des masses magnétiques ops sur les surfaces, de telle
sorte que oy = M.N avec N la normale a la surface.

Dans le cas particulier ot le matériau est plan, les masses créent un champ démagnétisant perpen-
diculaire au plan du film qui vaut 4mop,.

Lorsque la direction de croissance est la direction [110], en utilisant les cosinus directeurs de la
direction d’aimantation M, I’énergie de champ démagnétisant s’écrit:

Ep = tM*(ay + ay)?
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Ce terme est minimum lorsque la somme des cosinus directeurs o, + oy tend vers zéro. Si ce terme
est effectivement nul, la direction d’aimantation M est contenue dans le plan (110) de la couche.
En revanche, la situation dans laquelle M est perpendiculaire au plan des couches est particulié-
rement défavorable puisque dans ce cas, ’énergie dipolaire associée au champ démagnétisant est
maximale.

En résumé, dans le cas d’un film mince, ce terme d’anisotropie de forme a tendance & amener les
moments magnétiques dans le plan de la couche. Nous allons considérer pour les simulations que les
échantillons étudiés sont des films minces. En effet, nous avons vu au paragraphe 5.2.2 que I’épaisseur
et la morphologie des couches n’a pas d’influence sur la direction de facile aimantation.

Energie totale

L’énergie totale des couches minces TRFey(110) est la somme des différents termes que nous
venons de présenter.
Nous avons fait un certain nombre d’hypothéses simplificatrices mais nous admettrons que ces termes
sont les seuls qui ont une véritable incidence sur la direction de facile aimantation.
L’énergie totale s’écrit donc:

2 2 2 2 2 2 2.2 2 4 4 4 4 4 4
Etotale - Kl (amay + G, + ayaz) + K2 (azayaz) + K3(azay + Oy + anfz)

+bo azoyy Exy + 7rM2(az + ay)2

Nous avons tracé de fagon numérique, & 'aide du logiciel MAPLE, I’énergie totale Eyypq1 €n fonce-
tion des coordonnées sphériques de la direction d’aimantation (de fagon similaire pour déterminer
un jeu de constantes pour SmFe; massif, nous avions tracé I’énergie magnétocristalline au chapitre 4).

Nous avons ainsi déterminé les couples de coordonnées sphériques (®, ¥) donnant lieu & un mi-
nimum d’énergie, pour un ensemble de valeurs du cisaillement e, et & différentes températures, de
4.2K & 300K.

Les différentes constantes intervenant dans la simulation numeérique ont été données dans le chapitre
précédent: les constantes d’anisotropie magnétocristalline sont dans le tableau 4.5 et les constantes
magnétoélastiques figurent dans le tableau 4.6. I.’aimantation des composés qui intervient dans I’ex-
pression de I’énergie totale doit étre exprimée en erg / cm®. Les valeurs de I’aimantation figurent
dans le tableau 4.1 en magnéton de Bohr et sont converties & partir de la densité des composés.
Ces simulations nous ont permis de construire des diagrammes de réorientation de spin, pour les 4
composés TRFeqy étudiés expérimentalement dans ce chapitre.

5.4.2 Diagrammes théoriques de réorientation de spin: température et déforma-
tions

DyFe,; et ErFe,

La figure 5.21 regroupe l'ensemble des directions de facile aimantation qui minimise ’énergie
totale pour le film DyFey(110).

Quelle que soit la température, lorsque le cisaillement est nul ou faible, qu’il soit positif ou né-
gatif, la direction de facile aimantation est de type <001>, comme dans le composé massif.

Lorsque le cisaillement augmente en valeur absolue et particuliérement pour des températures
supérieures a 100K, le terme magnétoélastique devient du méme ordre de grandeur que Panisotropie
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magnétocristalline. Les directions de facile aimantation sont alors différentes de celles qui existent
dans le composé massif et sont de type <uv0>. Elles correspondent donc & ¥ = 90° et sont situées
dans les plans de type {001}. Le plan (001) est représenté figure 5.21. Nous avons choisi de regarder

de fagon détaillée I’évolution de la direction de facile aimantation dans ce plan, en fonction de 'angle
6 entre M et [010].

Ainsi, si la direction de facile aimantation est colinéaire a la direction [010], elle est située le
long de la bissectrice entre le plan de la couche (représenté par la direction [110] ici) et le plan
normal & la couche (représenté par la direction [110]). Lorsque la direction de facile aimantation est
de type <uv0>, son orientation relative par rapport & ces deux plans dépend du signe du cisaillement.

Pour une valeur négative du cisaillement, la direction de facile aimantation [uv0]| effectue une
rotation qui la rapproche d’autant plus du plan (110) ('angle 6 augmente) que la valeur abso-
lue du cisaillement est grande. La situation est pratiquement symétrique lorsque le cisaillement a un
signe positif. La direction de facile aimantation tend alors & s’approcher du plan normal aux couches.

vers le plan (110) vers le plan (1;0)
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F1G. 5.21 — Directions de facile aimantation dans les composés DyFes en fonction de la température
et du cisaillement. Le trait gras correspond au cisaillement déterminé expérimentalement dans les
films de DyFey(110).

Le type des directions cristallographiques est représenté schématiqguement dans le plan correspondant
a W = 90°. Les angles des vecteurs sont indiqués.

Nous avons représenté le cisaillement expérimental déterminé au chapitre 3 dans nos couches
DyFes(110) par un trait gras sur la figure 5.21.
En suivant cette ligne de cisaillement et d’aprés les résultats de spectrométrie Méssbauer, nous nous
attendons & obtenir une direction de facile aimantation <001> de 4.2K 4 100K puis des directions
<118>, <117> et finalement <135> lorsque la température augmente. A basse température, aucune
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modification de la direction de facile aimantation n’est donc attendue dans la couche épitaxiée et
c’est exactement ce que nous avons observé expérimentalement. Lorsque la température augmente,
la simulation prévoit que la direction de facile aimantation tourne d’un angle d’environ 15° vers la
direction [110], en restant dans le plan (001). Cette prédiction est assez proche du résultat observe
expérimentalement. En effet, nous avons observé une rotation de la direction de facile aimantation
de 30° en direction de [110], accompagnée d’une rotation de 10° en ¥, ce qui signifie que M a quitté
le plan (001).

Il subsiste de toute évidence des désaccords du point de vue quantitatif mais cette approche permet
de reproduire le comportement thermique de la direction de facile aimantation dans les films de
DyFeq(110).

Nous avons, de facon similaire, effectué des simulations des nappes d’énergie pour le composé
ErFe;(110).

La figure 5.22 représente le diagramme de réorientation de spin, pour des cisaillements variant
de -2 & +2%.
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F1G. 5.22 — Directions de facile aimantation dans les composés ErFey, en fonction de la température
et du cisaillement. Le trait gras correspond au cisaillement déterminé expérimentalement dans les
films d’ErFey(110).

Le type des directions cristallographiques est représenté schématiquement dans le plan correspondant
a ® = 45°. Les angles des vecteurs sont indiqués.

A basse température et pour des déformations atteignant des valeurs de + 3% qui ne figurent
pas sur le graphique, nous n’avons constaté aucune modification de la direction de facile aimantation
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par rapport au composé massif. La direction de facile aimantation est toujours de type <111>.
Quand la température augmente, des modifications de la direction de facile aimantation apparaissent
meéme pour les faibles cisaillements. Le terme magnétoélastique devient du méme ordre de grandeur
que anisotropie magnétocristalline. Pour des faibles valeurs de cisaillement en valeur absolue, les
directions sont toujours de type <<111>. Les directions [111] contenues dans le plan des couches sont
favorisées lorsque £4, est positif. Pour les valeurs négatives de ey, les directions contenues dans le
plan normal [111] sont plus favorables.

Un cisaillement plus important et négatif conduit ensuite 'aimantation selon des directions de type
<uuw>>, contenues dans le plan (110) normal aux couches. Nous avons ainsi choisi de situer ces direc-
tions [uuw| en fonction de angle 6 qu'elles font avec la direction [111]. S’il atteint 35.3°, la direction
de facile aimantation est paralléle & [110] et donc parfaitement perpendiculaire aux couches. Lorsque
le cisaillement augmente en valeur absolue, cet angle augmente trés rapidement et par simple rota-
tion dans le plan (110), la direction de 'aimantation passe d'une direction complexe [uuw] & [110].
A température ambiante et pour un cisaillement de -0.6% la direction de facile aimantation prédite
par les simulations est [110], ce qui du point de vue de 'anisotropie de forme est complétement
défavorable.

Lorsque le cisaillement est positif, il améne la direction de facile aimantation dans le plan des couches.
Le terme magnétoélastique est prédominant et est renforcé par une contribution supplémentaire fa-
vorable liée a I'anisotropie de forme; la direction de facile aimantation devient [110].

La variation thermique du cisaillement déterminé expérimentalement au chapitre 3 est repré-
sentée par un trait gras sur la figure 5.22. En suivant ce cisaillement expérimental, les simulations
prévoient donc que la direction facile soit de type <111>> & basse température et évolue vers la di-
rection [110] & température ambiante. Autour de 200K, les moments magnétiques devraient s’aligner
avec des directions intermédaires [uuw]|.

Expérimentalement, dans les couches ErFey(110), les moments magnétiques sont situés dans le
plan normal au plan de ’échantillon. A basse température, la direction de facile aimantation dans
le film est située entre les directions [111] et [221]. Elle forme un angle § de 12° avec [111] alors que
le modele prévoit que cet angle soit nul pour un cisaillement de -0.7% tel que celui obtenu dans la
couche & basse température.

A température ambiante, 'aimantation est paralléle & la direction [331] qui forme un angle de 23°
avec la normale. La simulation prévoit une direction facile paralléle & [110].

Nous pouvons & nouveau constater que malgré les désaccords quantitatifs qui subsistent quant
a la détermination exacte de la direction de facile aimantation, la simulation permet de reproduire
les tendances expérimentales obtenues sur des couches ErFey(110), a savoir, la direction de facile ai-
mantation est contenue dans le plan perpendiculaire 4 la couche. Ce résultat est surprenant a priori
puisqu’il va & ’encontre de ’anisotropie de forme et aucune justification simple ne semblait pouvoir
aboutir a ce résultat. Il s’explique par 'augmentation du terme magnétoélastique liée aux signes
négatifs de la constante by et du cisaillement.

Terfenol-D et SmFe,

Les simulations numériques nous ont permis de visualiser les minima d’énergie du composé
Terfenol-D(110), pour diverses températures et des valeurs de cisaillement comprises entre -3%
et +3%. La situation s’est révélée assez complexe. En effet, les constantes d’anisotropie magnéto-
cristalline du Terfenol-D évoluent de fagon importante avec la température. Ainsi, la constante K;
est positive a basse température et négative a température ambiante (voir tableau 4.5). Dans les
deux cas elle est faible en comparaison des valeurs de K; dans les autres composés. Par contre,
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la constante magnétoélastique a le méme ordre de grandeur que dans les composés binaires. Ces
simples considérations laissent présager que 1’énergie totale sera trés sensible & I’introduction d'un
cisaillement, si faible soit-il puisque le terme magnétoélastique peut rapidement devenir prédominant.

La figure 5.23 présente le diagramme de réorientation de spin pour le composé Terfenol-D; les
différents plans et directions cités sont situés dans le cube habituel.

complexe

Température (K)

F1G. 5.23 — Directions de facile aimantation dans les composés Terfenol-D, en fonction de la tem-
pérature et du cisaillement. Le trait gras correspond au cisaillement déterminé expérimentalement
dans les films de Terfenol-D(110).

Le type des directions cristallographiques est représenté schématiquement dans le cube habituel. Les
angles des vecteurs et les différents plans sont indiqués.

Lorsque le cisaillement est nul, la succession des directions de facile aimantation de type <100>,
<uv0>, <uuw> puis <111> lorsque la température passe de 4.2K a 300K correspond & la situation
du Terfenol-D massif, déterminée expérimentalement par Atzmony et al..

A basse température, pour des valeurs de cisaillement faibles, la direction de facile aimantation
est modifiée: les directions <uv0> sont favorables. Elles sont situées dans le plan (001) et comprises
entre [010] et [110] lorsque le cisaillement est négatif; ce qui signifie que I’aimantation se rapproche
alors du plan de la couche. Lorsque le cisaillement est positif, la géométrie est symétrique par rapport
& [010]; les moments magnétiques paralléles aux directions [uv0] se rapprochent de la direction [110],
normale au plan de la couche, quand la température augmente.

Lorsque la température augmente, les directions [110] et [110] deviennent faciles pour des fortes va-
leurs de cisaillement (3%), respectivement négatives et positives. Pour des valeurs de cisaillement de
Iordre du pourcent, la direction de facile aimantation est complexe pour les températures intermé-



5.4. INTERPRETATION DES RESULTATS ET DISCUSSION 135

diaires.

A température ambiante, pour des valeurs de cisaillement négatives et croissantes (en valeur absolue),
la direction de facile aimantation tourne dans le plan (110) et passe par les directions [auw] pour deve-
nir colinéaire a [110]. A nouveau, la situation est symétrique lorsque le cisaillement a un signe opposeé.

Le trait gras représente le cisaillement déterminé expérimentalement au chapitre 3 dans les films
Terfenol-D(110).
En suivant I’évolution de ce cisaillement, la direction facile prévue par les simulations est successi-
vement une direction [uv0], puis une direction complexe et enfin une direction [uuw| & température
ambiante.
Nous avons vu, dans le paragraphe précédent, que lorsque la température passe de 4.2K a 300K, la
direction de facile aimantation effectue une rotation de 30° dans le composé épitaxié.
A basse température, les résultats expérimentaux montrent que la direction de facile aimantation est
paralléle & [141]; les simulations prédisent que la direction de facile aimantation est paralléle a [140],
soit un décalage de 23 © dans le plan vertical par rapport au résultat prévu.
Dans la couche mince, la moitié des moments magnétiques poursuivent leur rotation dans ce plan en
direction de [313]; ils sont toujours décalés de 23° par rapport au plan de la couche. L’autre moitié
des moments sont paralléles & [331]. Le passage par des directions de type {iuw]| est en accord avec
les résultats annoncés par les calculs.

Ce diagramme de réorientation de spin permet ici aussi de justifier qualitativement les résultats
obtenus sur les films de Terfenol-D(110).

Les simulations effectuées pour SmFeq(110) ont permis de construire le diagramme de réorien-
tation de spin présenté figure 5.24.

Lorsque le cisaillement est nul, les directions de facile aimantation sont successivement <110>
puis <uuw>> vers <111>, en accord avec ce qui a été déterminé expérimentalement dans le composé
SmFey massif par Atzmony et al. et Van Diepen et al. (chapitre 4 [103, 105, 106]).

A basse température, un faible cisaillement améne les moments magnétiques selon la direction
[110] normale au plan: le terme magnétoélastique favorise dés 4.2K la direction {110] parmi les di-
rections de type <110>.

Pour des températures supérieures, le terme magnétoélastique augmente comparativement au
terme d’énergie magnétocristalline.
Pour des cisaillement négatifs, les directions [uuw] sont favorisées et sont d’autant plus proches de
la normale que le cisaillement est important. Lorsque le cisaillement est positif, les directions faciles
sont les directions [iiuw] et tendent vers [110] quand e,, augmente.
De maniére similaire & ce que nous avions constaté pour ErFeo, le terme magnétoélastique va &
Pencontre du terme lié & 'anisotropie de forme pour des valeurs de cisaillement négatif. Lorsque le
cisaillement est positif, les deux termes tendent & amener 'aimantation dans le plan de la couche
et les zones que 'on pourrait qualifier de “zones de transition” de type <uuw>> sont réduites: un
cisaillement positif de 0.35% suffit pour amener les moments magnétiques selon [110] dans le plan.
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angle / [111] angle / [Tl 1

dans le plan normal <ti> dansle plan
i ala couche de la couche
300 35.3 0 15 9 35.3
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Température (K)
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Fic. 5.24 — Directions de facile aimantation dans les composés SmFes, en fonction de la température
et du cisaillement. Le trait gras correspond au cisaillement déterminé expérimentalement ¢ 300K
puis extrapolé dans les films de SmFey(110).

Le type des directions cristallographiques est représenté schématiquement dans le plan correspondant
a ®=45°. Les angles des vecteurs sont indiqués.

Nous avons extrapolé I’évolution thermique du cisaillement dans la couche SmFey(110) & partir
de la valeur mesurée a 300K. Ce cisaillement est représenté par un trait gras sur la figure. A basse
température, la direction facile prévue par le calcul est [110]. A température ambiante, les simula-
tions prévoient que les moments magnétiques sont paralléles & des directions [uuw].

Nous avons montré que dans une couche de SmFes (110), 'aimantation est parallele & une direc-
tion [771] trés proche de [110] & basse température et qu’elle tourne en passant par des directions
[uuw| dans le plan normal & la couche, sans atteindre [111] & 300K.

A basse température, le modéle prévoit que l'introduction du terme magnétoélastique renforce la
tendance de I’aimantation & s’aligner selon [110]. L’ajustement montre que 'aimantation s’est lége-
rement éloignée (6°) de cette direction. Ce désaccord peut s’expliquer si on considére que le composé
SmFes présente une forte magnétostriction positive et une réorientation de spin attribuée a une
distorsion par rapport & une symeétrie cubique. Ainsi, ’évolution des paramétres cristallins doit pré-
senter des caractéres spécifiques et l'extrapolation du cisaillement que nous avons représentée est
probablement abusive. Nous pouvons remarquer qu’un cisaillement inférieur de 0.4 % a celui reporté
sur la figure 5.24 permettrait de reproduire le résultat expérimental.

A température ambiante, le décalage prévu par le calcul est d’environ 25° alors que le décalage ob-
servé expérimentalement est de 20°.

En résumé, I’évolution de la direction de facile aimantation dans SmFes(110) est qualitativement
bien reproduite par le calcul.
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5.5 Conclusion

La technique de spectrométrie Mossbauer s’est avérée étre une technique extrémement puissante
pour déterminer les directions de facile aimantation dans les couches de TRFey(110).
Nous avons étudié cing systémes: YFeq(110), DyFey(110) et ErFep(110) puis Terfenol-D(110) et
SmFey(110). Les résultats expérimentaux peuvent se résumer ainsi:
- Dans la couche YFes(110), il n’y a pas de réorientation de spin avec la température.
- Les couches DyFey(110) et ErFep(110) présentent des réorientations de spin avec la température
alors que dans les composés massifs, ces directions n’évoluent pas avec la température.
- Les couches Terfenol-D(110) et SmFey(110) présentent une réorientation des moments magnétiques
avec la température. Cette réorientation a une amplitude limitée en comparaison de celle qui existe
dans les composés massifs.

L’évolution thermique des intensités de neutrons diffractées confirment le type des directions de
facile aimantation et la répartition préférentielle des moments magnétiques selon certaines des direc-
tions équivalentes.

Ces résultats s’interprétent simplement en considérant que ’anisotropie est comme dans les com-
posés TRFey massifs, principalement due aux ions de terre rare et que les déformations ajoutent un
terme d’énergie magnétoélastique & l’énergie totale.

En accord avec ce qui a été montré par V. Oderno, les modifications de direction de facile

aimantation induites par les déformations dans les couches DyFes(110) et ErFeg(110) sont bien
reproduites par une minimisation de I'énergie totale associée & chaque systéme. Cette simulation per-
met de mettre en évidence le réle prédominant de ’énergie magnétoélastique & température ambiante:
I’énergie d’anisotropie magnétocristalline diminue fortement lorsque la température augmente, et ce,
en raison de la variation thermique des constantes d’anisotropie; le terme magnétoélastique devient
alors prépondérant et tire la direction d’aimantation vers une direction de type <110>.
Les composés ErFey et DyFey sont caractérisés par des constantes magnétoélastiques de signes dif-
férents: by est négatif pour DyFes et positif pour ErFe,. Le signe de by, pour un cisaillement négatif
tel que celui qui est déterminé expérimentalement dans nos composés épitaxiés, favorise la direction
[110] dans le plan des couches lorsqu'il est négatif (DyFey) et la direction [110] normale aux couches
lorsqu’il est positif (ErFey).

Les rotations de spin limitées, dans les couches Terfenol-D(110) et SmFes(110), sont égale-
ment reproduites par les calculs de 'énergie totale associée & chaque systéme.
Dans ces systémes massifs, les diagrammes de réorientation de spin sont déja complexes et 1’énergie
magnétocristalline évolue trés nettement avec la température. Dans SmFeq et Terfenol-D, I’introduc-
tion du terme en K3 est nécessaire afin de rendre compte des résultats expérimentaux et présente
des variations thermiques importantes. De plus, dans Terfenol-D, I’énergie d’anisotropie d’ordre 1
est particuliérement faible et il est juste de supposer que ’énergie magnétoélastique va avoir un réle
important sur ’équilibre énergétique du systéme.
Nous avons constaté que, pour les deux composés, lorsque le terme magnétoélastique devient pré-
pondérant, il conduit la direction d’aimantation vers une direction de type <110>.
Terfenol-D et SmFey sont caractérisés par des constantes magnétoélastiques de signes différents: by
est négatif pour Terfenol-D et positif pour SmFes.
La direction [110] dans le plan des couches est favorisée a 300K pour une couche de Terfenol-D
soumise & un fort cisaillement négatif. Le cisaillement de -0.6% auquel nos films sont soumis améne
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les moments magnétiques le long de [331], en accord avec les simulations.

La direction [110] normale aux couches n’est pas atteinte pour e4y=-0.6% dans les films de SmFe,(110)
mais, en accord avec les calculs, la direction de facile aimantation [221] est contenue dans le plan
normal aux films.

Les diagrammes théoriques de spin nous permettent de prévoir l'évolution thermique des
directions de facile aimantation dans les composés TRFey en fonction du cisaillement. Nous envisa-
geons de changer le substrat et de modifier les déformations induites dans les couches pour obtenir
des valeurs de cisaillements ad hoc dans les films TRFey. A titre d’exemple, un cisaillement positif
trés faible doit amener I’aimantation dans le plan des couches pour le composé SmFe;.
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Chapitre 6

Renversement d’aimantation dans les
nanostructures de DyFes(110)

Dans la premiére partie de ce mémoire, nous avons montré qu’en jouant sur les conditions d’éla-
boration nous sommes capables d’obtenir des nanostructures de DyFey(110) de morphologies trés
variables, en passant d’un ensemble d’ilots isolés & un film continu.

De plus, nous avons montré que, indépendamment de leur morphologie, 'ensemble des échan-
tillons présente une méme déformation qui induit des modifications de directions de facile aimantation
par rapport & celles des composés massifs non déformés.

Dans ce chapitre, nous nous intéressons au comportement sous champ magnétique des nanosys-
témes de DyFey(110) de morphologies différentes. Quelques éléments d’interprétation du renverse-
ment de aimantation dans des particules de taille micrométrique sont présentés au paragraphe 6.1.
Nous présentons ensuite les résultats de mesures d’aimantation sur des nanostructures de DyFe;(110)
obtenues par magnétométrie SQUID et mesures magnéto-optiques (6.2). Nous montrons en particu-
lier influence de la morphologie sur les cycles d’hystérésis. Quelques éléments d’interprétation de
la corrélation entre le comportement magnétique et la morphologie des nanosystémes sont présentés
au paragraphe 6.3. Les techniques expérimentales sont détaillées dans les annexes D-7 et D-6 .

6.1 Renversement d’aimantation dans des structures micrométriques

6.1.1 Renversement de ’aimantation d’une particule monodomaine

Dans un grand nombre de systémes réels, 'aimantation ne présente pas une configuration mono-
domaine et des états non uniformes apparaissent [116, 117, 118]. Pour les rotations non uniformes,
processus pendant lesquels les spin ne restent pas paralléles entre eux, différents modeéles ont été
développés [119, 120] et sont traités grace a des simulations numeériques élaborées.

Le modéle de Stoner-Wolhfarth constitue le modéle le plus simple décrivant le comportement de
I’'aimantation d’une particule monodomaine sous un champ magnétique H [121]. Il a été développé
dans les années 50 et décrit la rotation uniforme de I'aimantation. Il repose sur le calcul des énergies
d’anisotropie et Zeeman. Dans ce modéle, le matériau est supposé idéal et tous les moments magné-
tiques sont paralléles entre eux. Si le systéme posséde une anisotropie uniaxiale ou ’axe d’aimantation
facile est Oz, ’énergie par unité de volume s’écrit:

By (p,0) = K7 sin? 9 — MsH cos(6 — o) (6.1)

K‘ff / , la constante d’anisotropie effective, prend en compte I’anisotropie magnétocristalline, ’ani-
sotropie de forme, de surface, magnétoélastique, ... Mg est 'aimantation a saturation.
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Les angles 6 et ¢ définissent l'orientation du champ magnétique appliqué H et de Paimantation
M par rapport a l'axe facile Oz du systéme (figure 6.1).

Fic. 6.1 — Orientations relatives de aimantation M et du champ magnétique H par rapport 4 l'aze
facile Oz

Pour chaque orientation du champ magnétique (¢ fixé), il faut déterminer les minima de !’éner-
gie totale par unité de volume par rapport a 6 [117] et chercher les minima qui correspondent aux
situations d’équilibre. Examinons deux cas particuliers.

a) Le champ magnétique est paralléle & la direction de facile aimantation, soit ¢ = 0
Ev(0,0) = K&/ sin>0 — MgH cosf

Les minima stables sont obtenus lorsque, d’une part, la dérivée de Ey(0,6) par rapport a 6 est
nulle, et, d’autre part, la dérivée seconde est positive. Ils sont donc obtenus pour des aimantations
paralleles ou antiparalleles a la direction facile. Les cycles d’hystérésis présentent une forme trés
carrée. Le champ coercitif H, est égal au champ & saturation Hg. Le retournement de l’aimantation

eff
Kls (figure 6.2a).

dans la particule se produit pour: H, = Hg = 7}

a) . b)

aimantation ( u. a.}
aimantation (u. a.}

Hg

champ magnétique (u. a.) champ magnétique (u. a.)

Fia. 6.2 - Cycle d’hystérésis dans le cadre du modéle de Stoner-Wolhfarth lorsque le champ ma-

gnétique est appliqué le long de la direction de facile aimantation (a) et perpendiculairement & cette
direction (b).

b) Le champ magnétique est perpendiculaire & la direction de facile aimantation, soit ¢ = 90°;
I’énergie devient:
Ey(90,6) = K7 gin? 6 — MgH sin6

L’allure du cycle d’hystérésis est trés différente puisque I'aimantation varie linéairement entre -Hg
e ff

et + Hg avant d’atteindre la saturation (figure 6.2b) et Hg = K],\}S )
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Au-dela de ces deux cas particuliers, considérons de fagon plus générale 1’évolution de I'énergie
en fonction du champ magnétique appliqué. L’expression 6.1 présente, lorsque le champ magnétique
appliqué est nul, deux minima symétriques et associés & une configuration stable: § = 0 ou 7. La
barriere d’énergie AE entre ces deux minima est définie comme la différence entre ’énergie pour
0=0et 0 =n/2et vaut Kfff par unité de volume.

L’application d’un champ magnétique H selon une direction donnée par ¢ brise cette symeétrie et
la barriére d’énergie AFE, pour un angle 8 entre la direction de facile aimantation et la direction
d’aimantation s’écrit:

AE = E(p,0) — E(y,0) = K sin? 6 — Mg H|cos p(cos 6 — 1) + sin 8 sin ]

La nouvelle position du maximum n’est plus /2 et, plus le champ appliqué est grand, plus la
différence entre le maximum local et le minimum local est petite; le retournement se produit lorsque
cette différence devient nulle (voir figure 6.3). Il est obtenu pour les valeurs Hy du champ magnétique
et Bp de la direction d’aimantation qui annulent la dérivée premiére de E(6,¢) dans 6.1.

énergie (u.a.)

F1G. 6.3 — Energie totale d’un systéme magnétique, pour différents champs appliqués Hy et Hs, avec
w = 60° et H<Ho

Dans le cas particulier ou le champ magnétique est appliqué selon la direction de facile aimanta-
tion (p=0), P'expression de la barriére d’énergie se simplifie et s’écrit sous la forme:

H
AE = Ey(0,00) — Ey(0,0) = K& (1 - E,)Q (6.2)

6.1.2 Ensemble de petites particules identiques

Nous avons jusqu’a présent considéré le mode de rotation cohérente de Paimantation dans
une seule particule. Nous considérons la situation d'un ensemble de petites particules identiques
et sans interaction. Cette approche est valable lorsque ’énergie d’anisotropie est beaucoup plus
forte que ’énergie d’interaction dipolaire. [’aimantation du systéme est la somme de "aimantation
associée & chaque particule.

Selon les bases du modele précurseur de Néel [122], pour toutes températures supérieures a 0K,
aprés un temps t d’application du champ magnétique, 'aimantation de I’ensemble des particules suit
une loi de décroissance exponentielle donnée par:

M{t) = (Ms — May) exp(——) +

_ a,
T(AE) a
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Dans cette expression, 7 est le temps de relaxation et suit une loi générale d’activation thermique:
7(aE) =19 exp(—AE/kpT)

Mg est 'aimantation & saturation et M, est I’aimantation a 1’équilibre obtenue en principe aprés
un temps qui peut étre trés long. En raison de la décroissance exponentielle, une faible variation de
la barriére d’énergie AFE produit une variation importante du temps de relaxation.

Si les particules sont sans interaction, le retournement d’une particule j constitue un événement
indépendant de 'état des autres particules; il se produit pour une valeur de champ coercitif qui n’est
fonction que des caractéristiques de la particule j.

Si les particules sont toutes de méme taille et orientées avec leur axe de facile aimantation paralléle
au champ magnétique, & 0K, la barriére d’énergie a une seule valeur; le temps de relaxation et le
champ coercitif sont uniques.

En revanche, & 300K, ’activation thermique produit une distribution du temps de relaxation qui
se traduit par une petite distribution des champs magnétiques auxquels se retournent les aimanta-
tions des particules.

6.1.3 Ensemble de petites particules de tailles différentes

Le cycle d’hystérésis mesuré sur une seule particule avec le champ appliqué dans la direction
facile est caractérisé par une valeur unique du champ coercitif. Si une deuxiéme particule, de champ
coercitif différent, est prise en compte, le cycle d’hystérésis total est alors constitué de la superposi-
tion des deux cycles. En augmentant le nombre de particules, le cycle final sera la superposition des
cycles pour les particules individuelles [123]. Aussi peut-on définir un champ coercitif moyen comme
la moyenne des champs coercitifs individuels pondérés par la proportion des particules qui ont cette
valeur de champ coercitif.

Une faible variation de la barriére d’énergie AE produit une variation importante du champ
coercitif [124]. S'il existe une fonction de distribution f(AE, H) de barriéres d’énergie, il existe une
fonction de distribution des champs coercitifs. La distribution de la barriére d’énergie considérée ici
est associée & la distribution de volume des particules. Une distribution de la constante d’anisotropie,
en module ou en direction, conduit & un raisonnement analogue.

A basse température, le champ coercitif H,, ne dépend pas du volume V; de la particule j. En
revanche, lorsque la température augmente, ’activation thermique doit étre comparée & la hauteur
de la barriére d’énergie (AE x Vj). En conséquence, les particules de faibles dimensions peuvent se
retourner pour des champs appliqués plus faibles que ceux nécessaires au retournement des struc-
tures plus grosses. Dans [’hypothése d’un retournement cohérent, le champ coercitif augmente avec le
volume de la particule. La fonction de distribution f(AFE, H) étant directement liée & la fonction de
distribution de volume p(V'), une distribution p(V') étroite (ou large) rend la distribution de champ
coercitif étroite (ou large).

La dérivée de la fonction M (H), par rapport au champ magnétique, fournit une valeur approchée de
la largeur de la distribution des champs de retournement.

6.1.4 Grandeurs caractéristiques dans les composés TRFe,

Dans les couches minces TRFe(110), en raison de la trés grande anisotropie magnétocristalline
liée aux terres rares, les grandeurs caractéristiques associées aux parois magnétiques sont assez dif-
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ferentes de celles qui existent dans les métaux de transition [125].
Parois magnétiques

L’énergie d’une paroi par unité de surface, v et la largeur de la paroi ¢, sont données par les
relations:

vy=4vVAK

A

ot K est la constante d’anisotropie magnétocristalline et A est la constante effective d’échange par
unité de longueur.

En retenant expression des constantes données par Duc et al., pour DyFey, & champ nul et & basse
température, la largeur de paroi § = 7 A est inférieure d’un facteur 10 & celle observée dans le fer
alors que I’énergie de paroi v ~ 1 erg / cm? est largement supérieure & celle déterminée dans les
métaux de transition [125, 126].

Les domaines magnétiques dans les couches de TRFey(110) peuvent s’étendre sur quelques milliers

d’angstroms comme nous 'avons observé expérimentalement par microscopie & force magnétique
(figure 5.11).

Interactions dipolaires

Lorsque les particules ont une forme géométrique connue, il est possible de calculer le champ
magnétique créé par chaque particule. Nous pouvons faire une estimation du champ magnétique
créé par des plots de DyFes et représentés par un ellipsoide sans commettre une grosse erreur. Les
dépots de DyFeq(110) les plus minces que nous allons considérer présentent des particules disjointes
distantes de quelques milliers & quelques centaines d’angstréms. A partir des travaux de W. Werns-
dorfer [123], nous avons effectué le calcul pour une particule de 2000 A selon son grand axe, 500 A
selon le petit axe et 150 A de hauteur. Le champ magnétique créé par la particule en un point situé
4 1200 A de son centre vaut 100 mT; lorsque la distance considérée est de 3000 A, il vaut 3 mT et
ne vaut plus que 0.6 mT & une distance de 5000 A
En conclusion, les interactions dipolaires entre particules sont négligeables devant les champs coer-
citifs dans les composés TRFes(110) présentant une morphologie discontinue.

Configuration magnétique

Nous avons comparé les énergies associées & une configuration monodomaine puis & une confi-
guration constituée de N domaines paralléles dans une nanostructure de DyFes(110). La premiére
configuration a une énergie de champ démagnétisant supérieure & la seconde qui est défavorable en
terme d’échange. Ces deux configurations sont équivalentes lorsque

V_nyA

S g
V et S sont le volume et la surface de la particule.
ng est lie & I’énergie de champ démagnétisant Ey4 par By = ny/2 Mg V.
Pour un ellipsoide de dimensions 2000 et 500 A dans le plan et de 150 A de hauteur, ng vaut 0.047
[123]. Avec un rapport volume / surface de 15, nous obtenons N = 10.
Pour les particules de TRFey(110) que nous avons élaborées et dont les dimensions sont de cet ordre
de grandeur, la configuration monodomaine n’est donc pas favorable.
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6.2 Cycles d’hystérésis de nanosystémes DyFe;(110)

Nous avons effectué une série de mesures d’aimantation sur les couches DyFey(110), dans la
gamme de température 12K-300K, en appliquant des champs magnétiques de -7 & +7 Teslas.
Des mesures ont été effectuées en appliquant le champ magnétique perpendiculairement et paralle-
lement aux couches. Lorsque le champ magnétique est appliqué perpendiculairement, le cycle d’hys-
térésis obtenu est caractéristique d’un axe d’anisotropie difficile. Aussi, nous ne présenterons que les
résultats obtenus par application du champ magnétique dans le plan des couches.
Nous avons adopté les conventions suivantes pour tous les cycles présentés:
- les symboles carrés sont réservés aux cycles obtenus avec le champ magnétique paralléle & la direc-
tion [001].
-les symboles utilisés sont des ronds lorsque le champ magnétique est appliqué parallélement & la
direction [110].
Ces syn&boles sont pleins pour des couches d’épaisseur nominale 1000 A et vides pour des couches
de 150 A.

6.2.1 Influence de I’épaisseur nominale
Cycles collectés a 12K

Les cycles collectés a basse température sur des couches DyFes(110) d’épaisseurs nominales
1000 A et 150 A élaborées & Tg = 550°C sont présentés figure 6.4. Ils ont été obtenus aprés re-
froidissement depuis 300K sous 7 Teslas pour saturer au mieux 1’échantillon.
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FIG. 6.4 — Cycles d’hystérésis collectés & 12K sur 1000 A (symboles pleins) et 150 A (symboles
vides) de DyFey(110), élaborés a Ts = 550 ° C, avec H paralléle & [001] (symboles carrés) et [110]
(symboles ronds)
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- Lorsque le champ magnétique est appliqué selon [001], les cycles sont carrés et caractéristiques
d’une direction facile, ce qui confirme les résultats obtenus par spectrométrie Mdssbauer. L’aiman-
tation a saturation est de l'ordre de grandeur de I'aimantation a saturation dans DyFes massif, soit
2.25 up par atome (tableau 4.1). Pour la couche de 1000 A, Paimantation a saturation est léegére-
ment plus faible que la valeur attendue. Cette différence est probablement liée aux erreurs sur la
détermination de I’épaisseur de la couche, continue. En effet, si 1’épaisseur vaut 950 A, la valeur &
saturation attendue est atteinte.

- Lorsque le champ magnétique est appliqué selon [110], les cycles sont toujours carrés mais la valeur
maximale de 'aimantation est, pour les deux épaisseurs, légérement inférieure a celle obtenue lorsque
le champ magnétique est appliqué selon la direction [001].

- Les champs coercitifs sont trés différents pour les deux épaisseurs présentées et sont d’autant plus
importants que 1'épaisseur de la couche est faible; il atteint 4.5T pour la couche de 150 A.

Notons pour ’échantillon le plus mince un accident significatif & H = 0. Cet accident 1égérement,
visible pour ’échantillon plus épais est dii & une composante d’oxyde. En raison des interprétations
diverses qui ont été données par d’autres équipes, nous discutons ce point en annexe (D-7)

Cycles collectés a 300K

Les cycles collectés a température ambiante sur les mémes échantillons sont présentés figure 6.5.
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FIG. 6.5 — Cycles d’hystérésis collectés ¢ 300K sur 1000 A (symboles pleins) et 150 A (symboles
vides) de DyFey(110), élaborés & Ts = 550 ° C, avec H paralléle a [001] (symboles carrés) et [110]
(symboles ronds)

- Pour la couche de 1000 A de DyFeq(110), contrairement & ce qui est observé dans le composé
DyFe; massif & cette température, la direction de facile aimantation est & 300K la direction [110].
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En effet, le cycle mesuré a cette température selon [110] a une forme carrée alors que le cycle collecté
avec H paralléle & [001] présente une forme de fuseau allongé. Ces résultats sont en accord avec les
résultats de spectrométrie Mdssbauer.

- Pour la couche de DyFe,(110) de 150 A d’épaisseur nominale, la forme du cycle mesuré lorsque le
champ magnétique est appliqué selon [110] se rapproche de celle du cycle collecté avec H parallele a
[001]. La définition d’un axe de facile aimantation est beaucoup moins nette que pour la couche de
1000 A.

- Conformément & ce qui a été observé & basse température, les champs coercitifs sont systématique-
ment plus élevés pour la couche de plus faible épaisseur, que ce soit dans I'une ou I'autre des deux
directions de champ magnétique.

Champs coercitifs

La figure 6.6 présente I’évolution des champs coercitifs avec I’épaisseur nominale pour un ensemble
de 5 films de DyFey(110) & 3 températures, avec le champ magnétique selon les deux directions pre-
cédentes. Rappelons que la diminution de I’épaisseur du dépot est associée & une évolution de la
morphologie: elle passe d’'un film continu de faible rugosité & un systéme de structures isolées, dont
les dimensions diminuent avec I’épaisseur.
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F1G. 6.6 — Champs coercitifs en fonction de I’épaisseur nominale des couches de DyFey(110), éla-
borées a Ts = 550 °C, avec H paralléle o [001] (symboles carrés) et [110] (symboles ronds) pour 3
températures

Pour une épaisseur donnée, les champs coercitifs augmentent lorsque la température diminue en
accord avec 'augmentation de P'anisotropie magnétocristalline & basse température [127]. Une véri-
fication du réle de la dynamique des systémes est en cours.

Il apparait que, & toute température et pour les deux directions de champ magnétique, les champs
coercitifs augmentent fortement lorsque I’épaisseur nominale de la couche diminue et donc quand le
dépot est constitué de particules isolées dont les dimensions latérales diminuent. Seule la couche de
50 A présente un comportement différent a 300K.
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Le champ coercitif devrait diminuer avec le volume des particules si celles-ci étaient indépendantes
et si leurs aimantations se retournaient de fagon cohérente (voir paragraphe 6.1.3). Le comportement
observé n’est donc pas en accord avec le retournement uniforme de ’aimantation mais traduit un
retournement d’autant plus difficile que I’épaisseur nominale est faible. Des phénoménes de piégage
de parois sont peut-étre a prendre en compte.

Forme des cycles: mesures magnéto-optiques

Nous avons également effectué par mesures magnéto-optique en configuration longitudinale une
étude de la forme des cycles d’hystérésis, 4 température ambiante, en fonction de l'orientation du
champ magnétique. Le montage expérimental présenté dans I'annexe D-6 permet une liberté plus
grande quant & l'orientation de l’échantillon. Nous avons étudié un ensemble de nanosystémes de
DyFey(110) dont les épaisseurs nominales sont comprises entre 50 A et 1000 A.

A titre d’exemple, la figure 6.7 présente les cycles collectés sur une couche de 50 A de DyFey(110)
auxquels nous avons associé I'image de microscopie & force atomique correspondante.
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F1G. 6.7 — Cycles Kerr collectés pour une couche de 50 A de DyFey(110), élaborée & Tg = 550 ° C,
avec H paralléle a [001] (symboles carrés) et [110] (symboles ronds), a température ambiante. Image
AFM correspondante Sum X Sum.

Nous avons caractérisé la forme de chaque cycle d’hystérésis par le rapport “rotation Kerr maxi-
male / rotation Kerr a champ nul”, noté K,, /Ko par la suite. Lorsque ce rapport est proche de 1, les
cycles d’hystérésis ont une forme carrée ce qui signifie que le champ magnétique est appliqué selon
une direction facile. La diminution de ce rapport traduit un allongement du cycle d’hystérésis en
forme de fuseau.

La figure 6.8 représente I’évolution du rapport K,,/Ko des couches de 1000, 300, 150 et 50 A,
en fonction de ’angle séparant dans le plan de I’échantillon la direction du champ magnétique et la
direction [001]. Lorsque le champ magnétique est appliqué selon la direction [110], cet angle vaut 90°.

La forme des cycles de 1'échantillon de 1000 A dépend fortement de la direction d’application du
champ magnétique. En effet, le rapport K,, /Ky est égal & 1 lorsque le champ magnétique est paral-
lele & [110] alors qu’il vaut 0.25 lorsque H est paralléle a [001]. Ceci est conforme aux observations
précédentes. Notons de plus que ce rapport ne chute pas dés que la direction de H s'écarte de [110]
mais est constant sur environ 35° de part et d’autre de [110].

Pour les couches de 300 et 150 A, le rapport évolue peu avec la direction du champ magnétique. I1
est compris entre 1 et 0.75 ce qui signifie que les cycles d’hystérésis ont une forme plutét carrée qui
dépend peu de la direction du champ magnétique.

Pour le nanosystéme de 50 A la forme des cycles semble davantage sensible & la direction du champ



148 CHAPITRE 6. RENVERSEMENT D’AIMANTATION: DYFE,(110)

H/[001] HA[110]  H/[001}

1000 A
1 3

08

0.6 -

K / Ko

04

02 ¢

Km/Kg

K, /Kp

04 E

K /Ky

02 | e

L L L L
0 40 80 120 160
angle / [001]

F1G. 6.8 — Evolution de la forme des cycles d’hystérésis (rapport K., /Ky) collectés & 300K par effet
Kerr, en configuration longitudinale, sur des couches de 1000, 800, 150 et 50 A de DyFey(110),
élaborées & Ts = 550 ° C, en fonction de l'angle entre H et la direction [001]

magnétique: le rapport de forme des cycles évolue de 1 & 0.65. La direction du champ magnétique
retrouve une influence plus marquée sur la forme des cycles.

6.2.2 Influence de la température du substrat

Afin d’étudier 'influence de la morphologie seule pour une méme épaisseur nominale, nous avons
analysé les cycles d’échantillons d’épaisseurs données (1000 A ou 150 A) mais élaborés & deux tem-
pératures différentes.

La figure 6.9 présente les cycles d’hystérésis collectés a4 température ambiante, avec le champ
magnétique appliqué selon les directions [001] et [110]. Les images de microscopie & force atomique
obtenues sur ces nanosystémes et décrites au chapitre 2 apparaissent en insert.

Les deux films de 1000 A d’épaisseur nominale présentent des cycles d’hystérésis nettement dif-
férents. Les cycles collectés sur le film de 1000 A élaboré a 550°C ont été décrits dans le paragraphe
précédent. Lorsque H est appliqué selon [IIO], le cycle est carré alors qu’il a une forme de fuseau
lorsque le champ magnétique est appliqué selon [001]. En revanche, la forme des cycles dépend beau-
coup moins de la direction du champ magnétique lorsque la température d’élaboration est de 660°C.
La direction [001] semble en particulier beaucoup moins difficile puisque 'on ne retrouve pas de
forme en fuseau.
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Puisque ces deux couches sont dans les mémes états de déformations et ont la méme épaisseur nomi-
nale, tout porte a croire que leur différence de comportement magnétique est liée a leur morphologie
et en particulier & la présence d’ilots dans la couche élaborée a 660°C. La forme du cycle collecté
selon [001] pour cette couche présentant des ilots non jointifs allongés selon [110] reste toutefois
surprenante. En effet, Ianisotropie de forme, paralléle & la direction [110] facile du point de vue
magnétocristallin, tendrait a prior: a renforcer le caractére difficile de cette direction [001].
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F1G. 6.9 — Cycles d’hystérésis collectés o 300K sur des couches 1000 A (symboles pleins) et 150 A
(symboles vides) de DyFey(110), élaborées a Tg = 550 °C et 660 °C, avec H paralléle a [001]

(symboles carrés) et [110](symboles ronds). Sont présentées en insert les images AFM correspondant
& chague nanosystéme

Les couches de 150 A présentent des cycles dont la forme est, dans les deux cas, peu influencée
par la direction du champ magnétique.

De plus, le champ coercitif a une valeur légérement plus élevée pour la couche élaborée & Tg = 550°C
que pour celle élaborée a 660°C.

La différence majeure entre ces deux systémes est & nouveau liée & leur morphologie: la couche
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¢laborée & Tg = 550°C présente des structures discontinues sans orientation privilégiée marquée
alors que la couche élaborée & T's = 660°C est constituée de particules isolées, alignées préférentiel-
lement selon la direction [110] et plus grosses. Cela influence manifestement 'anisotropie magnétique.

La figure 6.10 rassemble les champs coercitifs & 300K en fonction de la température du substrat
pour les échantillons décrits ci-dessus.
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F1G. 6.10 — Champs coercitifs en fonction de la température du substrat pour deur épaisseurs no-
minales de DyFey(110), avec H paralléle a [001] (symboles carrés) et [110] (symboles ronds),
température ambiante

Selon [110], le champ coercitif des couches élaborées 4 haute température est inférieur 4 celui des
couches de mémes épaisseurs nominales élaborées & 550°C. De plus, pour les deux épaisseurs consi-
dérées, I’écart entre les champs coercitifs selon les deux directions de champ magnétique est moins
important lorsque les couches sont élaborées & plus haute température. Ceci traduit le comportement
quasi isotrope de laimantation dans les systémes élaborés 4 660°C, qui ne différent des précédents
que par leur morphologie.

6.3 Corrélation entre distribution de champs de retournement et
distribution de tailles

Plus quantitativement, nous avons tenté de corréler les distributions de taille de chacun des
échantillons & la forme de leurs cycles d’hystérésis. La figure 6.11 présente les dérivées des cycles
d’hystérésis mesurés a 300K avec H appliqué selon la direction facile [110]. Les distributions de
tailles associées pour les 4 dépots de DyFey(110) sont juxtaposées.

Pour la couche de 1000 A 1la dérivée de l'aimantation donne un pic trés étroit qui traduit le fait
que le cycle d’hystérésis mesuré avec H appliqué selon [110] est trés carré.

Lorsque la couche est constituée de particules distantes de quelques milliers d’angstréoms (50 A,
Tg = 550°C), la dérivée du cycle d’hystérésis, en principe proportionnelle a la distribution de champs,
a une forme plus élargie qui peut étre rapprochée de celle la distribution de tailles des particules. Un
constat analogue peut étre fait en ce qui concerne les distributions de champs et de tailles pour le
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dépot de 150 A élaboré a la méme température. Ceci traduit généralement un processus de retour-
nement cohérent.
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FIG. 6.11 — Dérivées des cycles d’hystérésis mesurés o 300K avec H appliqué selon la direction [110]
pour 4 dépots de DyFeq(110). Distributions de tailles associées.

La couche de 150 A de DyFey(110) élaborée a 660°C présente une distribution de taille bimodale.
Elle est constituée d'un nombre important de particules de petite taille qui ne marquent pas d’em-
preintes nettes a la dérivée du cycle d’hystérésis. Pour des volumes de particules plus importantes, la
distribution de taille est plus étalée, ce qui ne se retrouve pas non plus sur la distribution des champs.
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De fagon générale, nos résultats sont cohérents avec les idées simples de processus de retourne-
ment de 'aimantation: le renversement de I’aimantation est dominé par la propagation des parois de
domaines, & partir d’un nombre limité de centres de nucléation [129].

Dans le cas de petites particules, nous avons constaté des analogies entre les distributions de champ
et de volume, ce qui correspondrait au retournement cohérent de ’aimantation, particule par parti-
cule. Ceci n’est généralement vrai pour des particules, sans interaction, dont la taille est plus petite
que I’épaisseur des domaines (qui définit donc une taille critique) [119, 128]. Dans notre cas, notons
qu'il est surprenant que ni I’évolution des champs coercitifs et ni la forme des cycles d’hystérésis
n’appuient cette interprétation. De plus, nous avons vu au paragraphe 6.1.4 que les structures de
DyFey(110) ont a prior: une taille supérieure a la taille critique.

Pour des tailles de particules supérieures & cette taille critique, le retournement n’est plus cohérent
et se déclenche en général & partir du bord de la particule.

6.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté une étude du renversement de 'aimantation dans des
couches de DyFey(110).
Nous avons montré que la forme des cycles d’hystérésis était corrélée a la morphologie des couches et
qu’en particulier, celles-ci ne présentent un axe d’aimantation facile net que lorsqu’elles sont conti-
nues. Lorsque des plots sont présents, 'aimantation macroscopique présente un comportement plus
isotrope.
Nous avons constaté que les distributions de volume des particules présentent des analogies avec les
dérivées des cycles, comme cela est prédit par un modéle de particules isolées. Néanmoins, les valeurs
des champs coercitifs, leurs évolutions et l’ordre de grandeur des caractéristiques magnétiques des
TRFe; nous ont amené & penser que le retournement de 1’aimantation ne se produit pas de fagon
cohérente, méme dans les systémes de plus petites dimensions et que des processus plus complexes
doivent étre imaginés.
Des mesures de microscopie & force magnétique sur ces nanostructures de DyFey sont en prépara-
tion. Elles permettront de visualiser les configurations magnétiques aux différents stades des cycles
d’hystérésis.
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Conclusion générale

L’objectif de ce travail de thése était 1’étude des liens entre les propriétés structurales et magné-
tiques des composés magnétostrictifs TRFey épitaxiés.
Ces composés, de structure cubique, bénéficient & la fois de la forte anisotropie magnétocristalline
des terres rares et du fort échange avec le fer et présentent la magnétostriction la plus importante
jamais mesurée & température ambiante. lls sont d’excellents candidats pour une telle étude.

Les couches de TRFey(110) ont été élaborées par épitaxie par jets moléculaires sur un substrat
de saphir. Ce substrat est recouvert d’une couche tampon de 500 A de niobium (110) sur laquelle
est déposée 4 chaud une fine couche de fer qui conduit a la formation d’un alliage de surface NbFey.
L’ensemble Al,03(1120) / Nb(110) / 15A Fe, de bonne qualité cristallographique et dont la surface
est lisse & I’échelle de quelques plans atomiques, présente toutes les qualités requises d’une couche
tampon. Le réseau de surface obtenu présente un désaccord paramétrique de 'ordre de 10% avec les
composés TRFey qui permet néanmoins leur épitaxie avec [110} comme direction de croissance.
Nous avons élaboré des structures monocristallines et monodomaines de TRFey(110) pour un grand
nombre de terres rares, sur une large gamme d’épaisseurs et pour trois températures de substrat.

Le mode de croissance des composés TRFe,(110) est de type Stranski-Krastanov. Le dépot est
bidimensionnel et contraint jusqu’a trois monocouches. Au-deld de 8 monocouches, le composé est
complétement relaxé et présente le paramétre du composé massif & la température d’élaboration. La
croissance conduit & la formation d’ilots tridimensionnels de taille nanométrique.

Nous avons mis en évidence 'influence de la température du substrat et de ’épaisseur nominale
du dépét sur la densité et la morphologie des ilots de DyFey(110).
La croissance s’effectue en deux étapes avec une augmentation de la densité de germes puis leur
coalescence. Au-dela d’une épaisseur critique, les couches sont continues.
A haute température du dépét, les ilots coalescent plus rapidement et simultanément, les dimensions
des structures augmentent. Néanmoins, les couches restent constituées d’ilots non jointifs méme pour
des épaisseurs nominales élevées.
L’évolution de la densité surfacique d’ilots avec la température s’interpréte par un processus de dif-
fusion.
L’étude de différents composés TRFey a permis d’analyser l'influence du désaccord paramétrique
avec la couche tampon. Nous avons montré que les couches de TRFey sont d’autant moins continues
que le désaccord paramétrique est élevé. L’apparition de structures tridimensionnelles coincide avec
la relaxation des contraintes dans la couche déposée.

L’état de déformation et la qualité cristallographique des dépots TRFeq(110) ont été ensuite dé-
terminés.
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Lorsque les couches sont déposées directement sur NbFeg, les films sont soumis 4 un cisaillement
£qy négatif de -0.55 %, quelles que soient I'épaisseur nominale et la nature du composé. Ce cisaille-
ment trouve son origine dans la différence de coefficients de dilatation thermique entre le substrat
et le film. Il apparait lorsque ’échantillon passe de la température de croissance a la température
ambiante.

De plus, ’évolution thermique des paramétres cristallographiques confirme 'accrochage de la couche
sur le substrat.

Nous avons aussi élaboré des bicouches TRFey / YFeq, pour lesquelles le désaccord paramétrique
entre le composé et le film d’YFeq est de 'ordre du pourcent. Les déformations déterminées expéri-
mentalement sont, dans ce cas, modélisées & partir d’un modéle élastique ou la couche épitaxiée et le
film d"YFe; présente un paramétre commun dans le plan. Le substrat utilisé permet ainsi d’induire
des déformations maitrisées.

Dans les composés épitaxiés TRFey(110), les déformations conduisent a des réorientations de
moments magnétiques.
La direction de facile aimantation dans le composé YFes en film mince s’écarte de celle du composé
massif <111>, probablement en raison de la variation de ’anisotropie d’échange induite par les dé-
formations. Cependant, comme dans le composé massif, elle est indépendante de la température.
Une réorientation thermique des directions de facile aimantation est par contre observée dans les
composés DyFeq(110) et ErFey(110).
A basse température, les directions de facile aimantation sont proches de celles observées dans les ma-
tériaux massifs mais, & température ambiante, les moments magnétiques des films minces s’orientent
vers des directions de type <110>. Les moments magnétiques sont plutot dans le plan des couches
pour DyFes et perpendiculaires & la couche pour ErFe,.
Les composés Terfenol-D et SmFey, qui présentent une réorientation de spin en température a ’état
massif, voient I'amplitude de la rotation des moments magnétiques réduite dans les films épitaxiés.
Ainsi, dans le composé Terfenol-D(110), les moments restent proches du plan de la couche et tournent
de 30° alors qu'’ils effectuent une rotation de 54.7° dans le massif. Dans le composé SmFe;(110), la
rotation des moments magnétiques est tres réduite par rapport a celle observée dans le massif (15°
au lieu de 35.3°) et ceux-ci restent proches de la normale aux couches.

L’ensemble de ces directions de facile aimantation et la réorientation thermique des moments
s’expliquent si I’on considére I’énergie magnétique totale des couches TRFeq(110). Celle-ci comprend
I’anisotropie magnétocristalline, le terme magnétoélastique et I’anisotropie de forme. Les calculs ef-
fectués pour des températures comprises entre 4.2K et 300K et des cisaillements variant de -4%
a +4% montrent que dans les matériaux massifs (non déformes), 1'énergie magnétocristalline est
prépondérante; le signe et la valeur des constantes d’anisotropie gouvernent les directions de facile
aimantation. Dans les couches TRFey déformées et soumises a un cisaillement e, négatif, I’éner-
gie magnéoélastique joue un roéle prépondérant. C’est ce terme qui conduit a des modifications des
directions de facile aimantation. L’évolution avec la température du rapport entre les constantes
d’anisotropie et les constantes magnétoélastiques rend compte des réorientations thermiques des
moments magnétiques. Les simulations permettent de reproduire les directions d’aimantation déter-
minées expérimentalement pour ’ensemble des composés épitaxiés étudiés. Le signe de la constante
magnétoélastique et du cisaillement permettent de justifier le caractére perpendiculaire ou paralléle
de l’aimantation dans les films: pour un cisaillement négatif, les moments magnétiques sont perpen-
diculaires au plan lorsque la constante magnétoélastique est positive.

Enfin, nous avons étudié¢ le renversement de l’aimantation dans des couches de DyFea(110) et
avons mis en évidence le lien entre la morphologie des dépots et les cycles d’hystérésis.
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Dans un film continu de DyFes(110) & 300K, nous avons confirmé le caractére facile de la direc-
tion [110].
Lorsque la morphologie des couches passe d’un film continu & des structures isolées de dimensions
latérales réduites:
i) le champ coercitif augmente
i1) la forme des cycles d’hystérésis dépend de moins en moins de la direction du champ magnétique
appliqué.
La distribution de champ de retournement des structures de petites dimensions et trés éloignées
les unes des autres présente des analogies avec la distribution de taille des particules. Nous n’avons
pourtant pas pu accréditer un retournement cohérent de I’aimantation des particules.

L’étude que nous avons réalisée ouvre maintenant de nombreuses perspectives.

A court terme, nous souhaitons déterminer 1’évolution thermique, sous champ magnétique, des
paramétres cristallins des couches épitaxiées. Cette étude nous permettra de corréler précisément les
variations de paramétres (et donc de structure) aux propriétés magnétiques des films.

Nous souhaitons également évaluer les constantes magnétoélastiques qui couplent déformations et
direction de facile aimantation. Les premiéres mesures ont été effectuées dans le cadre d’une colla-
boration avec I’équipe du Professeur Arnaudas a Zaragosse. Elles montrent que ces constantes sont
du méme ordre de grandeur dans les composés épitaxiés que dans les matériaux massifs.

La détermination des constantes élastiques dans les couches TRFey(110) s’avére étre également tres
importante pour une interprétation fine des liens entre structure et magnétisme dans les composés
magnétostrictifs. Nous envisageons de les déterminer par diffusion Brillouin.

Nous avons observé qu’aprés la croissance de 10A, les dépots de TRFe(110) sont complétement
relaxés. Des observations de microscopie électronique en transmission, en particulier en mode haute
résolution sur des échantillons préparés en section transverse, permettront d’établir un lien entre la
morphologie de la surface et la structure mais également d’identifier les dislocations d’interface ou
d’autres défauts introduits lors de la croissance épitaxiale, selon les conditions de dépot (température,
épaisseur déposée). Il sera intéressant en particulier d’obtenir des informations sur la coalescence des
ilots et sur d’éventuels défauts résiduels dans les couches continues de plus grandes épaisseurs. Les
premiers résultats obtenus en collaboration avec A. Michel de Poitiers montrent qu’il existe des fautes
d’empilement (équivalentes & des dislocations coin dans les plans <111>) qui jouent un réle majeur
dans la relaxation des contraintes.

Dans un second temps, nous envisageons d’élaborer des composés sur d’autres substrats. Nous

avons effectivement montré que le signe et la valeur des déformations sont parfaitement controlés
par le choix du substrat ou de la couche tampon. Ainsi, en changeant de substrat, nous pouvons
induire des déformations différentes et, finalement, choisir la direction facile dans les couches TRFey
élaborées.
Le mode de croissance tridimensionnel des composés TRFes(110) conduit & une organisation spon-
tanée des ilots. Pour améliorer 'organisation et la régularité des structures tridimensionnelles, nous
envisageons d’effectuer les dépéts sur de nouveaux substrats, présentant des surfaces pré-organisées
telles des surfaces prégravées ou vicinales.

Une étude sur des superréseaux alternant un matériau dur (DyFe; ou SmFes) et un matériau
doux (YFes) est en cours. Nous avons élaboré de superréseaux (DyFey/YFey et SmFey/YFey) de
grande qualité cristallographique. De par le couplage d’échange qui existe & l'interface entre les deux
matériaux, l'aimantation dans le matériau doux (YFey) est ramenée le long de la direction de fa-
cile aimantation du matériau dur. Ainsi, il existe une plage de champ magnétique significative pour
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laquelle le comportement magnétique des superréseaux est parfaitement réversible. Les parois de
domaines qui se développent aux interfaces dans YFes se comportent comme des ressorts de rappel
et ces matériaux composites sont alors appelés “spring ferromagnet”. Les propriétés magnétiques de
ces superrésaux sont en cours d’investigations par mesure d’aimantation et diffraction de neutrons
polarisés. Nous envisageons également d’effectuer des mesures de dichroisme magnétique sur ces sys-
témes afin de sonder de fagon sélective le retournement de 'aimantation dans DyFes et YFes.

Par ailleurs, nous envisageons d’élaborer prochainement un composé qui présente une probléma-
tique sensiblement différente de celle des composés étudiés dans cette theése: CeFey(110). La tem-
pérature d’ordre de ce composé est inférieure & la température ambiante, contrairement & celle des
composés que nous avons épitaxiés jusqu’d présent. Nous pourrons ainsi étudier la mise en ordre
ferromagnétique et ses conséquences en terme de structure. Le composé CeFey est intéressant car
son comportement d’anisotropie magnétique est di majoritairement aux interactions Fer / Fer; en
effet, 'unique électron 4f est partiellement transféré dans la bande de conduction 3d.

Finalement, profitant de notre maitrise de ’élaboration, 'une des ouvertures possibles de ce tra-
vail de thése est d’orienter nos recherches vers de nouveaux composés intermétalliques.
Citons & titre d’exemples les composés Yo4.,Co17_9, dont 'anisotropie est particuliérement sensible
a la variation de composition ou les composés YyFe 7 et SmoFe 7 dont les propriétés magnétiques
sont modifiées de facon drastique par 'introduction d’impuretés telles des atomes de carbone ou
d’azote.
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Annexe A

Spectrométrie Mossbauer

L’effet Mossbauer, mis en évidence en 1956 par R.L. Mossbauer, repose sur ’absorption ou
I’émission résonnante sans recul de photons v entre états de spin nucléaires fondamental et excité.
Cet effet existe pour des noyaux liés & un réseau solide. Dans la pratique, la spectrométrie Mossbauer
est utilisée avec un faible nombre d’isotopes et le °"Fe est le plus étudié. La spectrométrie Méssbauer
sur *"Fe est devenue une technique d’investigation nucléaire légére de la matiére condensée.

Nous considérons dans une premiére partie (A.1) les trois situations suivantes:

- le noyau seul

- le noyau imbriqué dans un réseau rigide

- le noyau entouré de son cortége électronique dans un corps solide.

Dans un second paragraphe (A.2), nous examinons le cas des composés TRFey et les propriétés
remarquables des spectres de ces composés.

Enfin, le troisiéme paragraphe (A.3) précise notre méthode de traitement des spectres Mossbauer.

A.1 Principe général

A.1.1 Cas d’un noyau isolé

Considérons tout d’abord le cas d’un noyau isolé de ®"Fe au repos.
Soit Fg=FE, - 'y 'énergie de transition entre I'état de spin nucléaire excité et fondamental. En accord
avec la conservation de la quantité de mouvement, le photon ~ émis va provoquer un recul du noyau
émetteur. La conservation de I’énergie implique que ’énergie F,=hv de ce photon est décalée d'une
quantité due au recul E,, qui dépend de la masse M du noyau et de la vitesse ¢ du photon:

2

E, = Ey- By = 55,

De la méme facon, ’absorption d’un photon par un noyau n’est possible que si le photon a une
énergie I, égale & Ey + L.

Si le noyau est animé d’une vitesse v (tels que les noyaux d’un gaz a la température T), les énergies
d’absorption et d’émission sont élargies d'un terme lié & ’effet Doppler. Le terme de recul vaut en-
viron 0,5 meV pour un noyau de 100 uma alors que le terme Doppler vaut 1 meV. Le recouvrement
entre les deux processus est trés faible et, dans un gaz, aucun processus d’absorption et d’émission

résonnantes n’est possible directement.

A.1.2 Cas d’un noyau imbriqué dans un réseau rigide

En théorie, si le recul est absorbé par un solide dont la rigidité est infinie, les termes de décalages
énergétiques (recul et Doppler) tendent vers zéro. Il y a alors restitution d’une résonance aigiie sans
élargissement des raies d’absorption et d’émission: le photon est émis ou absorbé avec une énergie
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correspondant exactement & I'énergie de la transition E., = FEjy.

Le principe d’incertitude d’Heisenberg détermine la largeur & mi-hauteur I', appelée largeur natu-
relle, de la distribution en énergie centrée sur E,:

I' . 7 = h avec 7 la durée de vie de I’état excité.

La sélectivité de I'effet Mossbauer est trés grande puisque le rapport I'/ E,, vaut environ 10712, Cette
grande sélectivité fait qu’un déplacement relatif de niveau nucléaire de l'ordre de 107 va faire dis-
paraitre la résonance. Ceci se produit précisément par le biais des interactions hyperfines électriques
et magnétiques entre le noyau et son environnement électronique. L’absorption par un échantillon
d’un photon v émis par une source n’est possible que si les niveaux d’énergie de 'un et de 'autre
sont strictement égaux. La résonance entre l’émetteur et le récepteur est rétablie par déplacement
de la raie d’émission par effet Doppler [130, 131]. La vitesse Doppler requise pour balayer le spectre
nucléaire du fer est de 10 mm/s (dans les gaz, I'ordre de grandeur des vitesses est de 103 cm/s).

Dans la matiére, les atomes sont soumis & des champs magnétiques et électriques créés par leur
environnement. Ces champs ont une action perturbative sur les niveaux nucléaires. Ces perturba-
tions conduisent & une levée de dégénérescence et/ou une translation des niveaux d’énergie et sont
appelées interactions nucléaires hyperfines [112].

Les niveaux nucléaires des noyaux sont déterminés & partir du modéle en couche qui considére les
nucléons dans un puits de potentiel de profondeur finie, arrondi sur les bords. Les niveaux d’énergie
sont peuplés avec les nucléons (protons et neutrons) en respectant le principe de Pauli.

Le noyau de 3“Fe est constitué de 26 protons et 31 neutrons. Le moment de spin nucléaire est
noté I, ses composantes le long de la direction de quantification my. 57Fe est caractérisé par un spin
I= % dans I’état fondamental (alors que *Fe qui posséde un neutron de moins a un spin nucléaire
nul) et par un spin [ = % dans I'état excité.

Le moment dipolaire nucléaire ji trouve son origine dans le mouvement orbital mais aussi dans
la rotation propre des nucléons non appariés. 1l est proportionnel au moment de spin, au facteur de
Landé gy et au magnéton de Bohr uy nucléaires:

A=grpnI

avec uy = 26—]\2\7 ol My est la masse du nucléon.

Dans le cas du 5"Fe, le niveau fondamental de spin 7 = 1/2 a un moment négatif qui vaut —0, 18.un =
g/ alors que celui du niveau excité I = 3/2 est positif et vaut +0,103.ux = g¢. Les facteurs gf et g©
introduits sont appelés facteurs de séparation spectroscopiques.

Par la suite, l'indice f (respectivement I'indice e) sera utilisé pour symboliser des grandeurs associées
au niveau fondamental (respectivement au niveau excité).

La distribution de charges du noyau peut étre considérée comme soumise au champ électrique
créé par les électrons propres de atome et par les charges nucléaires et électroniques des atomes
voisins.

Dans la pratique, les seules interactions prises en compte sont:
) p
- Pinteraction monopolaire électrique
- Pinteraction quadripolaire électrique
q
- I'interaction dipolaire magnétique.
q

Interaction de type électrique

La distribution de charges du noyau est soumise au champ électrique créé par la distribution
de charges extérieures: les électrons propres de 'atome et les charges nucléaires et électroniques des
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atomes voisins. Soient px(7) la densité de charge nucléaire et V() le potentiel extérieur créé en 7
par 'environnement. L’énergie totale d’interaction s’écrit:

Eo= [ pn)vindr
Noyau
Comme le noyau est petit, un développement limité de V() au voisinage de 7 = 0 permet d’écrire:
E,=Ey+ AEg

Ey = Ze V(0) correspond a Vinteraction ponctuelle entre le noyau de charge Z et le potentiel exté-
rieur en 0. Il ne dépend absolument pas de I'état du noyau et déplace les niveaux de fagon globale
d’une quantité Ey.

Le terme d’ordre 1 est nul car le noyau ne posséde pas de moment dipolaire électrique.

Le terme d’ordre 2, noté AEg, n’a a prior: aucune raison de s’annuler. Il dépend de la forme et de la
taille du noyau et est appelé terme d’interaction quadrupolaire. Il peut étre séparé en deux termes,
correspondant aux effets de taille et de forme respectivement.

Effet de taille:

Soient p. la densité de charge au noyau des électrons environnants de fonction d’onde 1(0) et eg
la permittivité du vide.
Le premier terme de AEq, isotrope, noté E;, peut étre exprimé & l'aide du Laplacien du potentiel
en 0 et du rayon quadratique moyen du noyau < R?V > (d’ou effet de taille):

1 1
B = —AV(O)/ on(7) 12 dr = — ZEW(0)[? < RY >
6 Noyau 6 o

avec: )
AV(0) = P = e PO
€0 €
et

Je

Ce terme donne naissance au déplacement isomérique 6.
Dans une expérience de spectrométrie Mdssbauer, source (indice s) et absorbeur (indice a) ont gé-
néralement des densités électroniques au noyau différentes:

1
< R% >= ———/ rpn (F)dT
Noyau

7 2

§=E,— E;,=AE, — AE, =
6 €g

(1 0)z — [TOE)(< Ry, > — < Rij >)

< R%Ve > (respectivement < R% f >) est le rayon quadratique moyen dans V’état excité (respective-
ment fondamental).
§ s’exprime généralement & V’aide du rayon nucléaire effectif moyen R, correspondant & une spheére
uniformément chargée de méme charge totale Ze.

A 2 o _ 3p2
Il est défini par < Ry, > = R
Ainsi,

2 2 6
< Ry > — < Ryy>= gAR. R

et

N

62
() - [wo)) 28

0 =
5 € R

R2
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Le déplacement isomérique trouve son origine dans I’existence d’une densité électronique finie et
non nulle au noyau. Il illustre la capacité des électrons s & pénétrer dans le noyau. La densité totale
d’électrons s est la somme de la densité des électrons s des couches internes et de la contribution des
¢lectrons s des couches de valence partiellement remplies. Ce paramétre apporte des informations
sur la couche de valence: par effet de covalence par exemple, les électrons de type d qui ont une
probabilité de présence nulle au noyau influencent indirectement la valeur de § par recouvrement
avec les orbitales s.

Le schéma A.1 présente effet de 'interaction électrique sur les niveaux d’énergie d’un noyau de
I'isotope 57 du fer. L’effet de taille est caractérisé par une translation des niveaux nucléaires.

Effet de forme:

Le terme quadripolaire s’exprime & I'aide du tenseur gradient de champ électrique V;; et du
tenseur de rang 2 (J;; qui caractérise la déviation de la distribution des charges par rapport & une
distribution sphérique.

o
AEg=¢ > VijQi

1,5=1

ou
Qz’j = / pN(T) (3$i$j — 7‘2(51']') dr

Les coordonnées spatiales sont notées x; avec i=(1,3). d;; est le symbole de Kronecker qui vaut 1 si
1 = j et 0 dans tout autre cas.

(i; met en évidence l'effet du couplage entre le gradient de champ électrique et le moment quadri-
polaire nucléaire. Dans son systéme d’axes principal XY Z, le tenseur gradient de champ électrique
est diagonal. Il est représenté par les deux paramétres indépendants:

Vzz=eqzz

et le paramétre d’asymétrie
Vxx — 13
— XX T VYY (0 <n< 1)
Vzz
La seule variable vectorielle qui définit 'orientation du noyau est son spin I. Cette direction est
considérée comme axe de révolution et arbitrairement notée z; cet axe est aussi un axe de révolution
pour la distribution des charges. Par définition et avec cette convention, le moment quadripolaire
électrique @, du noyau est:

e@ = Q,, = / on(r) (3z2 - 7“2) dr

Noyau

Q dépend de I'état du noyau et: Q(Itondamental) 7 @ Lexcité)-
D’aprés le théoréme de Wigner Eckart, (;; s’exprime en fonction des opérateurs de spin:

e 3

Li 4 [0 — 2,

Qij =

Dans le systéme d’axes XY Z, le moment quadripolaire électrique du noyau @,., le parameétre d’asy-
métrie 7 et les opérateurs de spin nucléaires, combinés aux opérateurs échelle auxquels ils sont
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associés, permettent d’exprimer ’hamiltonien d’interaction quadripolaire H,:
P P q P q

: eQVzz a0 30, M 32 4

Lorsque I est supérieur & 1/2, les valeurs propres de cet hamiltonien sont données par:

eQ Vzz 9 n %
=———""_Bmi—II+ 1)1+ =
L’interaction quadripolaire conduit a une levée partielle de dégénérescence avec mélange des états
|I,Iz > avec les états |I,Iz £ 2 > alors que le niveau fondamental est (2I+1) fois dégénéré.
Pour un noyau 3'Fe, 'action du gradient de champ électrique conduit a deux niveaux d’énergie
séparés d’une quantité AFE,, appelée séparation quadripolaire:

eQ Vzz

ny3
2

AE, = ;

(1+

La contribution majeure au gradient de champ électrique est une contribution de réseau et elle est
due aux charges des ions qui entourent le noyau Mossbauer dans une symétrie non cubique. Une
contribution dite de valence électronique due & la distribution électronique anisotrope dans la couche
de valence de ’atome participe également & l'interaction quadripolaire. Finalement, les électrons de
conduction peuvent avoir une contribution dans le cas des métaux.

Le schéma A.1 présente l'effet de 'interaction quadripolaire sur les niveaux d’énergie d’un noyau de
lisotope 57 du fer. Les raies d’absorption ou d’émission sont d’égales intensités.

Interaction hyperfine magnétique: effet Zeeman nucléaire

—

Le moment dipolaire magnétique du noyau ji interagit avec le champ magnétique H créé au
noyau par ’environnement. I’hamiltonien d’interaction s’écrit:

H, =—-g.M

La direction du champ magnétique H détermine l'axe de quantification, choisi comme étant ['axe
Oz. Les valeurs propres de I’hamiltonien sont:

En=—9rpuny HI, =~ gy un H my

La levée de dégénérescence est totale: 'effet Zeeman nucléaire conduit a (2I41) états |1, I, > égale-
ment espacés et non dégénérés.

Dans le cas du °"Fe, les décalages des niveaux d’énergie sont représentés schématiquement sur la fi-
gure A.2. D’apres les régles de sélection, toutes les transitions ne sont pas autorisées. Les transitions
possibles, obtenues pour Am; = 41,0, —1 sont au nombre de six d’ou le sextuplet caractéristique
de la spectrométrie Mossbauer sur le fer.

Le champ magnétique agissant sur le noyau ou induction magnétique hyperfine a deux origines
principales. Il est créé d’une part par le mouvement orbital des électrons autour du noyau et d’autre
part par le moment de spin de ces electrons Il est la somme de différentes contributions:
thperfm - Horbztal + Hdzpolazre + Hcontact =+ Hexterzeur
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F1G. A.1 — Interactions nucléaires hyperfines électriques pour un noyau de 57 Fe:
- effet de taille: déplacement isomérique
- effet de forme: séparation quadripolaire
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F1G. A.2 — Interactions nucléaires hyperfines magnétiques pour un noyau de ®" Fe: décalages en énergie
et transitions possibles

Energie
A
______________ viideqe 13124310
=312 [32,41/)  ——
N S [32,-1/2 —_
'Eo T 1312,-313 —
5 SEEEE 11219 ]
=12 —* 123311
: [ 172,+172)
456
Interaction Effet Spectre

dipolaire  quadripolaire
magnétique électrique

FIG. A.3 — Interactions nucléaires hyperfines électriques et magnétiques pour un noyau de 57 Fe:
décalages en énergie et transitions possibles
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Le terme orbital I orbitel 1€ concerne que les électrons des couches de valence partiellement rem-
plies et donne naissance a une contribution positive (paralléle & la direction d’aimantation); il est
calculé a partir de la loi de Biot et Savart. Il peut atteindre quelques dizaines de Teslas dans le cas
des terres rares et est négligeable dans le cas des métaux de transition dont le moment cinétique
orbital est bloqué.

Les moments de spin électroniques extérieurs au noyau créent un champ magnétique dipolaire
ﬁdipolaire. Celui-ci est créé par les électrons de atome sondé mais aussi par ceux des atomes voisins;
il atteint quelques Teslas en général.

L’interaction directe entre le moment nucléaire d’une part et I’aimantation des électrons qui re-
couvrent le noyau d’autre part (i.e. les électrons de type s) est appelée interaction de contact de
Fermi et donne lieu au terme noté ﬁcontact‘ Ce terme est caractéristique de la différence de polarisa-
tion de cceur, due & la différence de densités de spin 1 et | des électrons s au noyau.

Dans le cas des métaux, il existe une contribution des électrons de type d qui portent les moments
magnétiques, via U'interaction d’échange. Le terme de polarisation des électrons s traduit done de
fagon indirecte 'aimantation des électrons des couches d.

Une relation empirique de proportionnalité existe entre 'aimantation par atome (exprimée en ma-
gnétons de Bohr) et le champ hyperfin (en kOe): Hpyper pin =~ 150 up

Si la structure électronique est connue, tous ces termes peuvent en principe étre calculés exacte-
ment.

Actions électrique et magnétique sirnultanées

L’effet de taille électrique est indépendant du systéme d’axes alors que leffet de forme (effet
quadripolaire) introduit des modifications qui peuvent étre complexes et dépendent de la symétrie
du gradient de champ électrique. Dans le cas général, s’il n’y a pas d’orientation particuliére entre
le champ magnétique H et le gradient de champ électrique, le traitement est assez complexe.
Toutefois, la plupart du temps, il est possible de traiter I’effet quadripolaire en perturbation par rap-
port & I'action du champ magnétique hyperfin. Les transitions autorisées donnent alors un sextuplet
asymétrique. En effet, ’angle entre le champ magnétique et 'axe principal du gradient de champ
électrique étant noté 6, les niveaux d’énergie deviennent:

e?qz7Q 3 cos?(6) — 1

1
Em, = — g1 py H myp + (=1)lmal+3 1 5

3 cos?(8)

Le terme géométrique ————Q—“l est noté f(6).

La figure A.3 présente les niveaux d’énergie d’un noyau de ®"Fe aprés effets combinés des actions
hyperfines électrique et magnétique ainsi que les différentes transitions possibles [100].

A.1.3 Probabilités de transition

La résolution de ’équation de Schrédinger qui régit le systéme (photon + noyau) en interaction
permet de déterminer les probabilités de transition. Ainsi, la probabilité pour le systéme d’effectuer
une transition de l’état 1 d’énergie E; vers I'état final j d’énergie E; s’écrit:

|Hj1|?

2
(B — B1)? + B

|Cj(c0)|* =

avec Hj; élément de matrice de ’hamiltonien d’interaction.
Notons que la fonction est paire de la variation d’énergie et les transitions qui augmentent 1’énergie
s'effectuent avec la méme probabilité que celles qui la diminuent. La variation de la probabilité de
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transition suit un profil de Lorentz. Les transitions s’effectuent avec une variation d’énergie qui vaut
hI'/2 d’apres le principe d’incertitude d’Heisenberg.

1l est donc possible d’évaluer les intensités relatives des transitions nucléaires permises pour un noyau
de "Fe qui passe d’un état excité & I’état fondamental aprés émission d’un photon.

Les transitions sont caractéristiques de:

- état initial: I =3/2 — I,

- état final: T =1/2 — I, et un photon d’équivalent spin 0 ou 1.

La transition peut s'effectuer de plusieurs fagons: un méme état initial peut conduire & des états
finals différents et 1’état final est une combinaison linéaire de tous les états possibles. 11 faut donc
en réalité évaluer le poids respectif de chacun de ces états. Cette détermination est possible en in-
troduisant une étape fictive intermédiaire au cours de laquelle les spin initiaux se décomposent en
spin élémentaires 1/2. Les amplitudes relatives des transitions sont données par les coefficients de
Clebsch Gordan et sont comptées dans la direction le long de laquelle elles s’effectuent pleinement:
les intensités dépendent de la direction d’observation par rapport & 'axe de quantification. Le ta-
bleau A.1 donne les intensités relatives des différentes transitions et le moment de spin équivalent
du photon mis en jeu. Les intensités relatives des six transitions sont respectivement: 3,2,1,1,2,3.
S’il faut comparer les intensités relatives des transitions dans une direction donnée (souvent imposée
par la géométrie du dispositif expérimental), celles-ci dépendent de la direction d’observation par
rapport & l’axe de quantification (¢.e. par rapport a la direction d’aimantation).

Transitions initial — final Moment du photon Intensités relatives

[§;§>~[%;%> -1 3 ( pic 1)
153> 133 > 0 2 (pic 2)
;-2—;%1>— }%;1:% > -1 1 ( pic 3)
;g;z>"|‘%‘§§_1> +1 1 (‘pic 4)
‘g;z>—|§;?> 0 2(p1C5)
152>~ 5,3 > +1 3 ( pic 6)

TaB. A.1 — Identification des différentes transitions, moment de spin équivalent du photon mis en
jeu et intensités relatives: coefficients de Clebsch Gordan

Soit a I’angle entre le rayonnement v émis ou absorbé (qui dans notre cas est perpendiculaire au
plan des couches et détermine 'axe noté Oz) et 'axe de quantification. Seules les intensités relatives
des pics 2 et 5 sont modifiées par rapport aux ceefficients de Clebsch Gordan. Les intensités relatives
des six pics d’absorption deviennent 3, X, 1,1, X, 3 avec:

1— < cos?(a) >
"1+ < cos?(a) >

- Si les moments magnétiques sont dans le plan de I’échantillon: & = 0 et X =4

- Si les moments magnétiques sont perpendiculaires au plan de échantillon: o = 90 et X =0

- Si les moments magnétiques sont distribués, & une valeur donnée de X correspond une valeur
moyenne < cos?(a) >.

Pour un échantillon polycristallin avec une orientation complétement aléatoire des moments magné-
tiques, < cos?(a) >=1/3 ce qui correspond & X = 2 car

4-X
2 —
< cos“(a) >~4+X
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A.2 Application aux TRFe,

Dans les composés TRFey, les atomes de fer forment des tétraédres (voir chapitre 2, figure 1.1).
Les quatre atomes de fer constituant les tétraédres sont cristallographiquement et chimiquement équi-
valents mais magnétiquement non équivalents. En conséquence, le spectre Mossbauer d’un composé
TRFe, massif est composé de quatre sextuplets. Le fait que les quatre sites de fer soient cristal-
lographiquement et chimiquement équivalents se traduit par un déplacement isomérique identique
pour les 4 sextuplets. Les quatre atomes d’un tétraédre de fer sont soumis a des gradients de champ
électrique d’amplitudes égales, mais, dirigés selon les 4 directions de type <111>. Cette anisotropie
locale conduit & deux effets:

i) Pour une direction donnée de I’aimantation, les moments des atomes de fer sont paralléles entre
eux. Chaque atome ¢ de fer (¢ = 1,4) présente un effet quadripolaire apparent AE,; fonction de
langle 6; entre M et les directions <111>:

2
Ay = S22 g,

f(6;) est un facteur géométrique qui s'exprime en fonction des coordonnées sphériques de la directions
d’aimantation.

ii) Le champ magnétique dipolaire différe d’un site de fer 4 ’autre: sa projection le long de la direction
du champ hyperfin dépend de l’angle 0; et introduit un champ hyperfin apparent noté dHy,.

Le champ dipolaire sur le site de fer 7 est di aux moments fi; de I'environnement.

Dans le cas de deux sous-réseaux de moments jip, et firr ordonnés et couplés parallélement (signe
“7) ou antiparallélement (signe “+”), le champ dipolaire s’écrit [101]:

. 1 . .
H gipolaire = ;(HFeSFe + prRSTR)
0

ot Sg, représente une sommation vectorielle sur le site ¢ et aj le volume de la maille cubique.

Le champ dipolaire apparent s’écrit:
d0Hg, = —2A,41(6;)

Le terme —2 A4, spécifique a la structure phase de Laves, et également appelé parameétre de champ
dipolaire, a été introduit par C. Meyer et al. [113, 132]. Il dépend uniquement des aimantations res-
pectives des atomes de fer et de terre rare et est exprimé simplement par:

V2

Ay = ?(40.8;”7@ +19.5u7R)
0
En résumé, dans le cas général, les composés de TRFes sont caractérisés par des spectres Moss-
bauer composés de 4 sextuplets d’abondances équivalentes et différenciés par des facteurs géomé-

triques f(6;) différents.

L’expression des différents niveaux hyperfins s’écrit finalement sous la forme:

2
Epy(0:) = 6 — g1 pv [Ho — 244 (0)] my + (~D)mil+ %ﬂen (i=1,4)
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Dans cette expression, Hy est le champ hyperfin isotrope.

Les énergies F des six transitions autorisées pour chacun des sextuplets peuvent se mettre sous
la forme suivante:

BL(0) = 5 — gl0) [y —24uf0)] — “22 1(0,) n(k) pour k = (1,6)

Les préfacteurs sont donnés par:

Fog
g(k) = g’ m} — g—fm?]

et R

3me — I°(I° + 1)

hik) =1 Ie(2I¢ — 1) )

I¢ et m§ (respectivement m; ) sont le spin du noyau et ses composantes selon I'axe Oz dans ’état

excité (fondamental).
Soient (u, v, w) les composantes de l’aimantation M et notons D; les quatre directions <111> équi-
valentes.

Mﬁz _tutovtw
MD; V3

f(8;) s’exprime en fonction des angles polaires ® et ¥ de la direction d’aimantation M. Par
simple projection:
u = sinWcos¢
v = sinVsing
w = cos¥

cos(6;) =

Les quatre facteurs géométriques (pour chaque direction <111>) et une direction d’aimantation
M déterminée par ses coordonnées sphériques sont présentés dans le tableau A.2.
Lorsque la direction d’aimantation est paralléle & une direction principale du cube et présente des
propriétés de symeétrie particuliéres, les spectres Mdssbauer des TRFes se simplifient. Le tableau
A.3 répertorie les valeurs des différents facteurs géométriques et le nombre de sextuplets (avec leurs
abondances relatives) dont est composé le spectre Méssbauer total lorsque ’aimantation est paralléle
& certaines directions principales du systéme cubique.

Direction <111> Facteur géométrique

D; = [111] [(61) = 55in(2¥)(cos® + sin®) + sin*VUsin(20)
Dy = [111] [(2) = —15in(20)(cos® + sin®) + 5sin?Tsin(29)
D3 = [111] f(03) = £5in(20)(—cos® + sin®) — Lsin®Tsin(29)
Dy =[111] f(64) = —55in(20)(—cos® + sin®) — 1sin’Tsin(29)

TAB. A.2 — Facteurs géométriques (pour chaque direction <111>) calculés pour une direction d’ai-
mantation M en fonction des coordonnées sphériques ® et W

Les directions d’aimantation présentées dans le tableau A.3 correspondent toutes & des situations
rencontrées dans les TRFey & I'état massif. Les directions d’aimantation complexes de type <uuw>
sont situées dans les plans de type <110> (plans diagonaux du cube) et ont été mises en évidence
dans le SmFey massif et dans les composés ternaires TR1,TR2;_,Fes. Au chapitre 4, le tableau
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=3

M f(61) f(62) f(63) f(64) Nombre de sextuplets
et abondances relatives
<001> 0 0 0 0 1
<110> : 0 0 : 2
1/1
<111> 1 3 3 3 2
1/3
<uuw> 431’71(2\1!) ———‘2[—231'11(2\11) —3sin?V  —Lsin®V 3
+25in’¥ +5sin® W 1/1/2

TaB. A.3 — Caractéristiques des spectres Mdssbauer pour M paralléle o des directions principales du
cube: facteurs géométrigues, nombre de sextuplets et abondances relatives

4.2 donne les directions de facile aimantation mises en évidence par spectrométrie Mossbauer pour
quelques composés TRFeq étudiés [101, 102, 103, 104, 106] et la figure A.4 présente les spectres
Méssbauer typiques pour les trois directions principales du cube [104].

Counting Rate

Relative

S NS TR SR SN S NS SRS SR N
-4 -3 <2 -1 o 1 2 3 4 5

Veiocity {mmy/sec]

Fi1Gg. A.4 - Spectres Méssbauer typiques des directions de facile aimantation [104]:
- <100>(spectre a 800K de HoggFErpaFes)

- <111>(spectre a 4.2K de Hog3Erg7Fesz)

- <110>(spectre a 4.2K de Hog 75 Erg.25Fez)

Les spectres obtenus pour des directions majeures du cube sont trés caractéristiques et per-
mettent d’identifier (sans aucun traitement) la direction de facile aimantation. Ainsi, les pics 2 et
6 des spectres correspondant aux directions de type <110> présentent deux contributions d’égales
intensités. Les pics 2 et 6 des spectres de type <111> sont composés de sextuplets dans un rapport
1 / 3. Finalement, lorsque la direction facile est de type <100>, le spectre n’est plus composé que
d’un sextuplet.
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A.3 Traitement des spectres Mossbauer des TRFe,

Méthode d’ajustement
Le spectre expérimental est la somme L de N lorentziennes et s’écrit:

2A
m 100

B[1 + L]

avec:

. Qg Xk,
L — 5 st
3
ggrkﬁ + e (ahi — Bw(6:)

Dans cette expression:
- B est le bruit de fond
- A est laire du spectre en % du rectangle 2vy,0r B. vipar est la vitesse maximale de la source,
nécessaire pour balayer tout le spectre.

- a; est la fraction d’aire totale correspondant a la k¥me Jorentzienne du i*™¢ sextuplet.
4

- Xj; représente la hauteur relative de chaque lorentzienne et Z 22:1 ak; Xg; = L.
i=1
- Les énergies des transitions sont données par les expressions des Ej(#;) définies précédemment:

2
€ zZ
4(0:) = 6 — g(k) [Ho — 244 (0)) — S22 1) hi)
- Une calibration préalable réalisée avec un étalon en 3'Fe permet la détermination de la vitesse de
la source (mm/s) et la conversion en unités de champ magnétique (Oe) des grandeurs souhaitées.

Notons quelques points importants.

I) Dans le cas le plus général, c’est-a-dire lorsque la direction de facile aimantation n’est pas paralléle
a 'une des directions cristallographiques principales du cube, le spectre des TRFey a 4 composantes
(1) & 6 lorentziennes (k).

IT) Pour un i donné, les propriétés de symétrie des transitions conduisent a:

Iy = L6309 = gy Ugy = Ty

Comme les 4 composantes sont identiques, les largeurs des lorentziennes relatives aux différents
sextuplets pour une transition donnée sont égales:

Iy =Te =110 =05 =T I'3; =1y = I'3

Nous avons ensuite imposé 'hypothése simplificatrice suivante: I'y = g =3 =T

En fait, un échantillon idéal caractérisé avec un montage expérimental idéal doit présenter des lo-
rentziennes avec une unique largeur 4 mi-hauteur. Néanmoins, ’élargissement expérimental conduit
4 une évolution des largeurs. Pour un échantillon mince de fer, les résultats des ajustements sont:
1= 0.27 mm/s et 3= 0.22 mm/s. Pour ajuster les spectres, il est possible de fixer une valeur inter-
médiaire de T et de tolérer un écart (par rapport aux coefficients de Clebsch Gordan) de la hauteur
relative des pics internes X;. Dans notre cas, cette hypothése se justifie a posteriori car ’aire totale
du spectre est identique avec les deux types d’affinements.

Pour un échantillon mince de fer, ’affinement conduit & des hauteurs relatives des pics internes X34
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pouvant atteindre 1.5.

IIT) Les énergies des transitions sont données par les expressions des Eg(6;).

Nous avons choisi de les exprimer systématiquement en fonction des coordonnées sphériques ¢ et
U de laimantation. Pour cela, il suffit d’intégrer dans cette expression les expressions des facteurs
géométriques donnés dans le tableau A.2.

IV) Pour un composé TRFes donné, les parameétres physiques que sont le champ hyperfin isotrope

(Hy), le terme dipolaire (—2A44), l'effet quadruplaire (gi%f—iq) et le déplacement isomérique (d) sont
identiques pour les 4 sextuplets.

V) Pour respecter & la fois les probabilités de transition et I’évolution des largeurs des lorentziennes
mais sans préjuger de l'orientation de la direction d’aimantation par rapport au plan des couches,
chaque sextuplet est ajusté de sorte que les hauteurs relatives des différents pics vérifient les rapports
(3, X, X;, X;,X,3). Comme chaque sextuplet est symétrique, I’ajustement n’est nécessaire que sur
les trois premiéres lorentziennes.

L’ajustement va donc consister & déterminer les paramétres suivants:

- le jeu complet des paramétres physiques relatifs au composé: Hy, —2A4,4, eQZQ et §

- la direction de facile aimantation qui est associée a4 un type de direction cristallographique par la
connaissance de ses coordonnées sphériques ® et W.

- la hauteur relative des pics 2 et 5 (X) qui fournit une information sur l’orientation moyenne de la

direction d’aimantation par rapport & la normale aux couches.

La méthode utilisée pour ajuster les spectres est celle des moindres carrés non linéaire [133]. x?
est le paramétre d’affinement caractérisant 1’écart entre les points expérimentaux et théoriques.

Cartographies de x?

Pour un jeu de paramétres physiques donné, nous avons réalisé des cartographies de x? en fonc-
tion de ® et U. Elles consistent en un balayage de toutes les directions d’aimantation en faisant
varier ® de 45 4 135° par pas de 1° et ¥ de 0 & 90°. Nous balayons ainsi:

1- les directions dans le plan normal aux couches de [001] & [110] pour ®=45° et ¥ variant de 0 &
90°

2-les directions dans le plan des couches de [001] & [110] pour ®=135°¢et ¥ variant de 0 & 90°

3- les directions situées entre ces deux plans limites pour des valeurs intermédiaires.

Notons que les situations 1 et 3 donnent logiquement des valeurs de x? égales puisque la symétrie
des plans est la méme mais doivent donner des hauteurs relatives de pics 2 et 5 extrémes. Ainsi:
siM || [110]: X =0
siM || [110]: X =4

Ces cartographies sont représentées dans le manuscrit sous forme de lignes d™iso x?” et per-
mettent une bonne visualisation des extrema. 1l est donc possible de déterminer le type de direction
cristallographique le long de laquelle est située l'aimantation M. Ces cartographies ne permettent
néanmoins pas de lever I'indétermination existant quant & la répartition des moments magnétiques
le long des directions équivalentes. C’est la valeur de X qui joue un réle prédominant et permettra
de trouver la répartition la plus adaptée.
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Adaptation du programme d’ajustement

Les cartographies nous ont permis de constater que les minima présentent un fond aplati. Une dis-
tribution de directions cristallographiques autour du minimum correspond & une énergie trés proche
du minimum d’énergie. Nous avons donc effectué I’'ajustement des spectres en supposant une faible
désorientation de la direction d’aimantation par rapport a celle correspondant au minimum d’énergie.
Pour un jeu de paramétres physiques, le spectre total simulé est la somme de (N-+1) sous-spectres:
dans une proportion libre p, il est composé du spectre obtenu avec un couple de coordonnées polaires
(g, Up) correspondant & un extremum et de N composantes. Chacune contribue avec une propor-
tion (1 —p)/N, et leurs coordonnées sphériques vérifient: (@ £ w(/2), ¥y + w(/2)). w caractérise la
désorientation de la direction de facile aimantation autour de la direction principale (®q, ). Cette
modification ne s’est pas révélée suffisante dans la majorité des cas et nous avons donc autorisé la
direction d’aimantation a former un cone autour de la direction principale (®¢, ¥y), dont 'ouverture
est variable.

Une adaptation du programme d’ajustement permet également d’imposer 8 sextuplets (au lieu de
quatre) soit deux groupes fondamentaux. Ces 8 sextuplets présentent un jeu de parameétres physiques
unique mais les angles polaires (®1, U1) et (®2, ¥2) sont indépendants. Un facteur de proportion-
nalité ajustable détermine le poids de chacune des configurations fondamentales. Cette amélioration
permet typiquement de considérer le spectre total comme le spectre obtenu pour un systéme présen-
tant deux types cristallographiques de directions de facile aimantation.

Contribution de la couche NbFep

Dans les cas particuliers des spectres collectés sur des couches TRFeq(110), il apparait au centre
des spectres une structure dédoublée qui est attribuée & la fine couche NbFey utilisée pour l'initia-
tion de ’épitaxie de composés TRFey. En effet, une couche témoin a été réalisée et il a été vérifié
que cette couche présente un spectre Mossbauer constitué d’un doublet, caractéristique d’un état

paramagnétique. Ce doublet apparait, de fagon plus ou moins intense, sur tous les spectres de 4.2K
a 300K [16].
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Annexe B

Utilisations qualitative et quantitative du
RHEED

Cette annexe est consacrée & l'utilisation de la diffraction d’électrons rapides en incidence ra-

sante. Cette technique a été développée dans les enceintes d’épitaxie par jets moléculaires destinées
a ’élaboration des structures artificielles de semi-conducteurs afin d’en contréler in situ le mode de
croissance.
Dans un premier temps, je rappele les principes du RHEED et les informations qualitatives extrac-
tibles des clichés de diffraction [3]. La seconde partie est consacrée & l'utilisation quantitative du
RHEED. Nous examinons plus précisément comment évolue la morphologie des surfaces observées
et nous proposons une indexation des facettes cristallographiques.

B.1 Principes du RHEED

Un faisceau d’électrons monocinétiques est envoyé en incidence rasante sur un échantillon et les
images collectées aprés interaction avec la surface constituent les clichés de diffraction RHHED. Les
détails du dispositif expérimental dont nous disposons sont présentés annexe D.1.5.

Théorie succincte de la diffraction

Soit un cristal périodique dont les positions des nceuds du réseau sont données par:
T_’;‘ = mlc"i—i- mgb + m3€

ol my, Mo, ms sont des entiers et d, Z_;, ¢ sont les vecteurs de base du réseau.
Les positions des atomes sont repérées par rapport aux nceuds du réseau et dans le cas général
données par:

fn = Und@ + Unb + wné

ou Uy, Un, Wy sont des entlers relatlfs strictement inférieurs a 1.
Choisissons d’appeler § = k— ko le vecteur de diffusion et f, le facteur de diffusion. L’amplitude
diffusée par le cristal s’écrit:

A@) = Y fld) eapli 4.5 + )

La somme s’effectue sur tous les atomes n et sur les sites i du réseau auxquels ils sont liés.
Une autre expression de 'amplitude diffusée, communément utilisée par les cristallographes, permet



174 ANNEXE B. UTILISATIONS QUALITATIVE ET QUANTITATIVE DU RHEED

de séparer la contribution de la maille élémentaire et de définir ainsi le facteur de structure F(q).
L’intensité totale diffusée, norme au carré de U'intensité diffusée s’écrit alors:

1) = ADA(D) = F(@P. ¢(@)

et ¢(§) la fonction d’interférence, dont U'expression est donnée par:

sin2(-—g—Nl H"i) sin?(——q«N2 %'b) sing(—N3 7.0)

Nia, Nob et Nscsont les dimensions du cristal. La fonction d’interférence est une fonction périodique
des vecteurs du réseau réciproque. Elle est maximale lorsque le vecteur de diffusion est un vecteur
de ce réseau et cette condition d’existence constitue les conditions de Laue:

q.d=2rh
7.b=2rk
g.¢=2mnl

Si le cristal étudié est tridimensionnel, les conditions de diffraction conduisent & un réseau réci-
proque constitué de points.

Dans le cas de la diffraction par une surface, N3 = 1 et le troisiéme terme de la fonction d’inter-
férence est égal a 1. Les conditions de Laue se réduisent & celles existant selon @ et 5, avec la fonction
d’interférence constante selon ¢. Le réseau réciproque est constitué de batonnets perpendiculaires a la
surface. Si le réseau présente des imperfections, celles-ci provoquent un élargissements des batonnets.

Zone de Laue Barres de espace
dordre 1 réciproque

Faisceau
électronique

Zone de Laue
d’ordre

Sphére d'Ewald

F1G. B.1 - Schéma de principe d’obtention des diagrammes de diffraction RHEED [118].
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La figure de diffraction est obtenue par construction géométrique: elle est l'intersection du réseau
réciproque et de la sphére d’Ewald, centrée a I'origine du réseau réciproque et de rayon ]EOI = |E | = QT“
Pour un faisceau idéalement monochromatique et une surface parfaite, la figure de diffraction est un
ensemble de points. Dans la réalité, le diagramme de diffraction RHEED associé & une surface est
constitué de raies comme le montre la figure B.1.

Ces raies ont deux origines.
1) Lors d’expériences de diffraction RHEED, I’énergie des électrons incidents est comprise entre 10
et 30 KeV ce qui correspond a des longueurs d’onde de quelques 10724, inférieures aux distances
interatomiques. Le rayon de la sphére d’Ewald est trés grand au regard des distances dans le réseau
réciproque et les batonnets du réseau réciproque sont quasiment tangents a la sphére d'Ewald.
ii) Le faisceau d’électrons incidents n’est jamais parfaitement monocinétique. La dispersion en éner-
gie associée a la divergence du faisceau conduit a la largeur finie de la sphére d’Ewald.

Informations obtenues par RHEED

Les informations obtenues par toute technique de diffraction sont limitées par la taille finie du
systéme observé et par la longueur de cohérence de la sonde. La taille finie du systéme observé se
traduit par un élargissement des raies de diffraction. Dans le cas du RHEED, la longueur de co-
hérence du faisceau électronique, donnée par la relation d’incertitude d’Heisenberg, AkAr =~ 2m,
est de Pordre de 200 A pour une énergie de 30 kéV et une variation relative de tension de 107%.
La diffraction d’électrons rapides en incidence rasante n’est donc sensible & I'ordre ou au désordre
cristallin, & la morphologie des systémes qu’a une échelle de quelques centaines d’angstréms.

Lors d’études de croissance in situ, de nombreux processus peuvent étre mis en évidence par
RHEED, au cours des différentes étapes du dépot. Nous citons ici quelques exemples.
- Si dans tous les azimuts, les figures de diffraction se brouillent et présentent un fond diffus impor-
tant, U'interface formée est amorphe; ceci peut se produire dans des situations d’interdiffusion.
- Lorsque la croissance est tridimensionnelle avec formation d’ilots, les diagrammes de diffraction
sont alors constitués de points ou de taches plus ou moins allongées, résultant d’un mélange de dif-
fraction tri et bidimensionnelle: le faisceau peut &tre réfléchi par la surface ou transmis a travers les
cristallites.
- Les relations d’épitaxie entre le dépét et le substrat peuvent étre déterminées.
- Le cas idéal est celui pour lequel la croissance est bidimensionnelle, ordonnée avec accord des ré-
seaux pour ’orientation et le parameétre de maille. Ce mode de croissance impose des contraintes dans
le dép6t qui tend rapidement & relaxer pour reprendre son paramétre massif: il est possible d’étudier
I’évolution relative des distances interatomiques & partir des changements de distances entre raies de
diffraction.
Lorsque la croissance est bidimensionnelle, des oscillations de 'intensité RHEED permettent de ca-
librer les flux de dépot.
Si le dépét croit dans une structure incommensurable avec le substrat, les azimuts peuvent étre trés
différents de ceux du substrat et les distances entre raies de diffraction n’ont aucun rapport.
- La présence de contaminant a la surface peut également étre mise en évidence par RHEED: si les
molécules adsorbées présentent un ordre & grande distance en accord avec le substrat, les figures de
diffraction présentent des surstructures. Des raies viennent s’intercaler entre les raies de diffraction
du dépoét et ont généralement une intensité inférieure.
- Des surstructures peuvent également apparaitre lorsque ’épitaxie se produit avec une maille mul-
tiple ou lorsque la surface du dépot est reconstruite. Notons qu’il est souvent impossible de distinguer
les deux situations précédentes a partir de la seule technique du RHEED.
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B.2 Morphologie des surfaces et indexation des facettes

La rugosification d’une surface, observée par RHEED, conduit & réintroduire une dépendance en
q.€ dans la fonction d’interférence ce qui se traduit par une contribution des vecteurs de diffusion
perpendiculaires & la surface. Les diagrammes de diffraction sont alors constitués de points. 1l est trés
difficile de déterminer des caractéristiques physiques quantitatives relatives a la qualité de la surface
lorsque de la diffraction tridimensionnelle se produit. En effet, les points de diffraction obtenus sur
les diagrammes RHEED sont en général larges: méme si le cristal donnant lieu & cette diffraction
avait une cohérence infinie, le faisceau électronique rasant ne sonde que les ilots superficiels et ressent
des cristallites de taille finie.

Lorsque le mode de croissance d’un matériau sur un substrat est tridimensionnel, les ilots ont

trés souvent des orientations et une morphologie qui donnent lieu & de nouveaux processus de dif-
fraction. C’est effectivement le cas lorsque les ilots sont constitués de facettes [72]. Du point de vue
cristallographique, celles-ci sont définies comme des plans, de taille finie, dont 'orientation différe de
'orientation moyenne de la couche (imposée par la direction de croissance).
Si I'intersection de ces plans inclinés avec la surface de la couche est paralléle au faisceau d’élec-
trons incidents, ce dernier peut diffracter sur cette surface plane. Les diagrammes RHEED sont alors
mixtes: ils sont constitués de deux diagrammes de diffraction inclinés l'un par rapport a 'autre d’un
angle a comme le montre le schéma B.2. La surface horizontale donne naissance aux lignes de dif-
fraction verticales. La surface inclinée donne naissance aux lignes de diffraction inclinées et 'angle
« entre les lignes de diffraction inclinées et les lignes de diffraction verticales est donc 'angle formé
par les facettes avec la normale aux couches (la direction de croissance est ici la direction [110] car
nous avons élaboré des couches TRFey(110)).

Les premiers stades de la croissance des composés TRFey(110) donnent lieu a la formation d’ilots
tridimensionnels. Nous avons obtenu des diagrammes RHEED présentant des lignes de diffraction
inclinées selon les azimuts [110] et [001]; nous proposons ici une indexation des plans inclinés donnant
naissance & ces diagrammes.

222

[110]

Fi1G. B.2 - Schéma de principe de formation de diagrammes RHEED inclinés par diffraction sur des
facettes. La surface de l’échantillon est ici un plan (110).

Cas de P’azimut [110]
Soit 7 la normale aux facettes cristallographiques. Ce vecteur 7 a pour composantes (ng, n,, n;).
L’angle « entre le vecteur normal aux couches de composantes (1,1,0) dans notre cas, s’écrit & partir

du produit scalaire 71 . (1,1,0):

Ny +ny = /n2 +n2 +n2.V2 x cosa
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Les facettes cristallographiques ne donnent lieu a de la diffraction que si leur intersection avec la
surface contient 'azimut. Si ces plans doivent contenir la direction [110], leur normale est par voie
de conséquence orthogonale & cette direction, ce qui s’écrit alors:

[110] . =0

La résolution du systéme formé par ces deux équations conduit a la relation entre les composantes
de la normale aux facettes cristallographiques et 'angle qu’elles font avec la direction de croissance:

n_% _ 0052(a) _ 2
n?  2(1— cos?(a))

Pour o = 25.5° (qui est la valeur déterminée expérimentalement sur les diagrammes RHEED selon
azimut [110]), le rapport a2 vaut 2.25 et conduit & ny=n,= 1.5 n,. Les premiéres valeurs entiéres
qui vérifient cette relation sont (3,3,2).

Les plans des facettes selon I’azimut [110] sont donc des plans cristallographiques de type (332). 11

est possible de vérifier que I'intersection de ces plans et de la surface (110) est la direction [110] de
I’azimut.

Cas de Pazimut [001]

L’angle formé par les facettes avec le plan (110) vaut 45° et il apparait que les plans de type (010),
dont l'intersection avec la surface (110) est bien la direction [001] du faisceau d’électrons, forment
un angle de 45° avec la normale. Les facettes visualisées selon ’azimut [001] sont donc des plans de
type (010).

Un calcul analogue peut étre effectué avec un azimut quelconque.
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Annexe C

Intensités de neutrons diffractées

C.1 Facteurs de structure

Les TRFey cristallisent dans une structure de type MgCugy de symeétrie cubique (voir chapitre 2,
figure 1.1). Les atomes de terres rares forment un réseau cristallographique cubique diamant et les
atomes de fer forment des tétragdres centrés sur la moitié des sites octaédriques non occupés par les
terres rares.

Choisissons d’appeler ¢ le vecteur de diffusion.

Pour les atomes de terres rares, le facteur de forme noté St (¢) a pour expression générique:

h+k h+1 l h+3k+1

Sr(@) = 1+ exp(2in %) + eap(2ir 1) + eap(2in 1) + expain 2D
k h+1 l h+k h+k+1
—i—ea:p(gm—i__gi_i.l) + e:cp(2i7r~i—?’—(z—t—)) + e:cp(2i7r——j_—z+—))

Les indices (h, k, 1) sont les composantes du vecteur de diffraction dans la base du réseau réciproque.
La symétrie du réseau impose des extinctions systématiques i.e. des vecteurs de diffraction pour
lesquels le facteur de forme est nul. Dans le cas d’un réseau cubique diamant, les extinctions se
produisent lorsque les indices sont de parité différente.

Le facteur de forme associé aux atomes de fer s’écrit:
. Th+5k+ 7l . Oh+Tk+ Tl C3h+k+Tl Ch+3k+71
Sre(q) = ea:p(m—4~—-) + ea:p(m———z——m—) + exp(zw—71~——t—) + exp(mr»———i_—%)

. Th+7k 45l . h+k+3l . 3h+3k+5l . Oh + 5k + 5l
+ea:p(27r——4—) + exp(mrT) + exp(m—4———~) + exp(zwm-zw)

5h 4 3k + 31 . Th+k+ 3l . 3h + 5k + 3l . h+7k+ 3l
+ea:p(z'7r——+—z~i~——) + e:cp(m—izl—j_—) + ea:p(z7r~——4———) + exp(m—j_—él—i—_——-)

Th+3k+1 . h+5k+1 .7r3h+7k+ll 7rSh—i—k—i—ll

+ezp(in 1 ) + exp(im 1 )+ exp(t —Z——) + exp(i T)

Si chaque atome de terre rare a une amplitude de diffusion frr(q), le facteur de structure associé
aux atomes seuls de terres rares vaut:

Frr(q) = frr(@). STr(D)
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De la méme facon, le facteur de structure associé aux atomes de fer s’écrit:

FFE(‘.T) = fFE(‘j)- SFe(‘.T)

avec fre(q) 'amplitude de diffusion du fer.

L’amplitude totale diffusée par les composés TRFes est donc:

F(‘f) = fTR((.T)- STR(@ + fFE(‘j) SFE((T)

Dans le cas ou le facteur de diffusion atomique est réel (ce qui signifie que ’absorption n’est pas prise
en compte), intensité totale diffractée prend la forme générale suivante:

(@) = ffe (@ISre(@ + f7r(D) IStr@I* +2 fre(@) frr(@) STR(Q) SPe(@)

Cette expression de l'intensité s’applique & tout processus de diffraction, quelle que soit la nature
des particules en interaction avec la structure phase de Laves. Il suffit de remplacer le facteur de
diffusion par sa valeur effective dans chaque situation. Les facteurs de forme théoriques et les résultats
associés & quelques vecteurs de diffraction de petits indices figurent dans le tableau C.1.

h k1 SZp(9) S7.(@) 2Srr(9) Sr.(d)
1 0 0 0 0 0

1 1 0 0 0 0

1 1 1 32 65 -90

2 0 0 0 0 0

2 2 0 64 0 0

3 1 1 32 37 68

2 2 2 0 169 0

4 0 0 64 225 -240

TaB. C.1 - Facteurs de forme des composés TRFey massifs

Notons que pour un vecteur de diffraction ¢(2,2,0), seuls les atomes de terres rares contribuent &
I'intensité totale alors que dans le cas d’un vecteur de diffraction ¢(2, 2, 2) I'intensité est exclusivement
due aux atomes de fer. Les extinctions des sous-réseaux de fer et de terre rares permettent donc
d’étudier séparément les contributions de deux types d’atomes. Ainsi, des études de diffraction de
neutrons sur le composé ErFes massif, pour lequel il n’apparait aucune réorientation de spin, ont
permis de déterminer ’évolution thermique du moment magnétique porté par chacun des atomes de
nature différente [90, 134].

C.2 Diffusion nucléaire et magnétique

Le principe de la diffraction de neutrons est identique a celui de la diffraction des rayons X mais
les neutrons subissent une double diffusion: magnétique et nucléaire.

La diffusion nucléaire est le résultat de l'interaction entre le neutron et le noyau atomique. La
diffusion magnétique est due & l'interaction entre le spin du neutron et le moment magnétique élec-
tronique porté par 'atome. Les deux contributions s’ajoutent simplement en intensité lorsque les
neutrons incidents sont non polarisés.
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Les neutrons, qui sont sensibles au potentiel de type delta du noyau, sont diffusés avec une
amplitude de diffusion nucléaire b indépendante de 'angle de diffusion et de la température. Le
facteur de structure nucléaire total est la somme des amplitudes diffusées par chaque atome, de
position 75, corrigées des déphasages dus au chemin effectué par chaque onde et s’écrit donc:

Fn(q) = Zbi exp(iq.75)

L’intensité diffractée par un systéme vaut |Fi(§)[?; elle est finalement le produit de lintensité dif-
fractée par le motif élémentaire et d’une fonction d’interférence caractéristique de la périodicité de
I’échantillon. Nous avons étudié divers composés pour lesquels les longueurs de diffusion nucléaires
sont données dans le tableau C.2

Er Dy Tb Fe
b(10~2 cm) 0.79 169 0.76 0.95

TaB. C.2 — Longueurs de diffusion nucléaires pour les atomes entrant dans la composition des com-
posés TRFey étudiés

Dans 'expression du facteur de structure magnétique, 'amplitude de diffusion magnétique p vient
remplacer le facteur de diffusion atomique des rayons X ou de diffusion nucléaire. L’amplitude de
diffusion magnétique est;:

1 ey 17 ~12 F
PHD) = o mt Ji@) =027 107 2em . (@) g
me
ou e, m et ¢ sont respectivement la charge de I’électron, la masse de 1'électron et la vitesse de la
lumiére et v =1.9 magnétons nucléaires. fl(cf) est un facteur de forme magnétique di a ’extension
spatiale de la densité d’électrons non appariés et est équivalent au facteur de diffusion atomique pour
les rayons X. m est la projection du moment magnétique sur le plan perpendiculaire au vecteur de
diffusion et p est le moment magnétique exprimé en pp par atome.

Seule la projection du moment magnétique dans le plan de diffraction contribue & lintensité
magnétique ou, en d’autres termes, la composante du moment magnétique paralléle au vecteur de
diffraction ne conduit & aucune intensité magnétique.

Finalement, le facteur de diffusion magnétique s’écrit:

Fu(+ @) =Y+ pi exp(id.iy)

)

L'intensité magnétique vaut |Fs(44)|? et lorsque les neutrons sont non polarisés, elle est la moyenne
des intensités obtenues pour les deux configurations de spin des neutrons.

C.3 Evolution thermique des intensités de neutrons diffractées

La plupart des composés de TRFes sont ordonnés magnétiquement autour de 650K et le couplage
fer /terre rare est antiparalléle, pour tous les composés & base de terres rares lourdes. L’intensité totale
diffractée est la moyenne des deux configurations suivantes: la premiére des configurations consideére
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les atomes de fer avec un spin 1 et ceux de terre rare avec un spin | alors que dans la deuxiéme
configuration, les atomes de fer portent un spin | et les atomes de terres rares un spin 7.

I(q) + I()

Itotale(‘j) = 5 (1)

avec
L(Q) = (bpe + 05e)*|Sre(@* + (brr — p5g)*STR(D)?

+(bre + pFe) (brr —PTR) - 257R(G) SFe(q)

La deuxiéme configuration a une contribution /5 de méme forme en opérant un simple changement
de signe entre les composantes de 'amplitude de diffusion magnétique du fer et de la terre rare.
Comme l'intensité diffractée par un cristal est une grandeur extensive, nous avons choisi de nor-
maliser les intensités a 1 a4 4.2K et nous présentons dans ce mémoire les évolutions relatives des
intensités des films minces épitaxiés TRFey(110) mais aussi des composés & I’état massif entre 4.2K
et la température ambiante.

Deux points doivent étre précisés:

1) Les facteurs de forme magnétiques ne sont pas pris en considération puisque, pour chaque vecteur
de diffusion étudié, nous ne sommes intéressées qu’aux évolutions relatives d’intensité avec la tem-
pérature.

2) Dans tout ce qui précéde, nous avons considéré les atomes du cristal comme rigides et immobiles.
Nous avons négligé l'agitation thermique et les justifications de cette hypothése figurent dans ce
paragraphe. Pour rendre compte de I’agitation thermique, un facteur de structure, appelé facteur de
Debye-Waller Ty, doit étre affecté & chaque atome:

Tpw =< exp(2ing.i) >

ou i représente le déplacement de I’atome par rapport & sa position d’équilibre 7.
Et le facteur de structure total devient:

F(q) = Zfz’((f) Tpw,(q) exp(iq.7o;)

)

En premiére approximation, les vibrations peuvent étre considérées harmoniques et isotropes. Pour
un oscillateur harmonique classique a trois dimensions, le théoréme de ’équipartition de 1’énergie
donne alors: ) 5

-C < u2 >= —kpT

2 2

avec C la constante de rappel associée & ’atome et kg la constante de Boltzmann.
Le facteur de Debye-Waller se résume alors a:

sin?0 Bsin?0
2 AQ < U2 >) = Eﬂfp(“‘T)

TWD (J) = 6.’L‘p(—87r

avec < u? > le déplacement quadratique moyen de I’atome. B est le facteur d’agitation thermique:
B=g8r?<u®>

Il est d’autant plus élevé que la température augmente et que le vecteur de diffusion est important.
Par exemple, la diminution relative d’intensité entre 50K et 300K vaut 1.5 pour la raie (0 0 4) de
Paluminium et 4 pour la raie (0 0 10) [135]. La largeur des raies d’interférences ne doit pas varier
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mais leur intensité doit diminuer quand l'angle de diffusion augmente, et ceci d’autant plus que la
température est plus élevée.

Les facteurs de Debye Waller dans les composés TRFe, dépendent peu de la nature de la terre rare.
Ils ont été déterminés pour TbhFey: Bry = 0.15 Alet Bp., =0.25 A% Leur contribution & la variation
thermique d’intensité est faible (la diminution relative d’intensité est de 1.035 entre 4.2K et 300K
pour la réflexion (220)). Ce fait se justifie par la masse élevée des atomes mis en jeu [136]. En conclu-
sion, dans les composés de TRFey, la contribution de 'agitation thermique a été négligée.

C.4 Calcul des intensités diffractées pour les composés massifs ErFe,
DyFe, et Terfenol-D

Nous présentons ici les résultats des calculs sur les trois composés étudiés dans le cadre de ce
travail.
Le tableau C.3 donne les facteurs de diffusion magnétiques, les facteurs géométriques, les intensités
totales pour les réflexions (220) et (004), directement obtenues & partir du facteur de structure puis
renormalisées pour les trois composés ErFes, DyFes et Terfenol-D. La réflexion (2@0) conduit aux
mémes résultats que la réflexion (220).

EI‘Feg
Température (K) p (10—12cm) fgeo Itotale Inormalisee
Er Fe  (220) (004) (220) (004) (220) (004)
4.2 2.43 0432 0.789 0.81 273.4 500.88 1 1
100 2.16 0432 0.789 0.81 2249 43326 0.82 0.86
200 1.55 0432 0.789 0.81 120.2 296.62 044 0.59
300 1.15 0432 0.789 0.81 91.8 22367 0.33 0.44
DyF62
Température (K) p (10_120111) fgeo Itotale Inormalisee
Dy Fe  (220) (004) (220) (004) (220) (004)
4.2 2.72 0432 0.805 0.66 4842 346.3 1 1
100 2.62 0.432 0.805 0.66 465 3334 0.96 0.96
200 2.32 0.432 0.805 0.66 4054 2776 0.84 0.80
300 2.01 0.432 0.805 0.66 348.7 2251 0.72 0.65
Terfenol-D
Température (K) P (10#12(3111) fgeo Itotale Inormalisee
Dyo.7Tbo.3 Fe (220) (004) (220) (004) (220) (004)
4.2 2.63 0.432 0.805 0.66 409.6 3369 1 1
65 2.55 0.432 0.805 0.66 400 3283 0.96 0.96
250 2.15 0432 0.789 0.81 3074 3766 0.74 1.12
300 2.01 0432 0.789 0.81 2855 3264 0.68 1.02

TaB. C.3 — Facteurs de diffusion magnétiques, facteurs géométriques, intensités totales puis renor-
malisées pour les réflexions (220) et (004), en fonction de la température pour les trois composés
ErFes, DyFey et Terfenol-D massifs

Le composé ErFes a une direction de facile aimantation de type <111> de 4.2K & 300K. Les
moments magnétiques sont équirépartis selon les 4 directions <111> équivalentes dans la maille.
Lorsque les réflexions étudiées sont les réflexions (220) ou (220), le vecteur de diffusion fait un angle
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de 35.3° avec 50% des moments magnétiques alors qu’il est perpendiculaire aux 50% restants.

La contribution des moments magnétiques & I'intensité magnétique diffractée est donc p x fgeo-
fgeo €st un facteur géomeétrique et vaut 1 (2 sin (90) + 2 sin (35.3))= 0.789.

De la méme fagon, pour des réflexions de type (004), tous les moments magnétiques font un angle
de 54.7° avec 7 et le facteur géomeétrique vaut alors 0.81.

L’intensité diffractée (1) est calculée en donnant a p cette valeur effective. Les longueurs de diffusion
nucléaires sont données dans le tableau C.2. L’évolution des facteurs de diffusion magnétiques est
déterminée & partir de ’évolution thermique du moment magnétique de chaque atome [89].

Dans DyFe,, les moments magnétiques sont équirépartis selon les trois directions de type <001>
sur tout la gamme de température.

Pour Terfenol-D massif, ils se répartissent selon ces mémes directions & basse température mais ils
subissent une réorientation lorsque la température augmente et sont paralléles aux directions <111>
3 température ambiante.

Plusieurs remarques peuvent étre formulées:
- Le moment magnétique du fer ne variant que trés peu avec la température, le facteur de diffusion
de ce dernier est constant.
- L’ErFey présente les variations relatives d’intensité les plus importantes des trois composés, en
accord avec la diminution nette du facteur de diffusion magnétique associé 4 la diminution du moment
magnétique de ’erbium.
- Pour le composé Terfenol-D, & 4.2K et 100K, les facteurs géométriques sont similaires a ceux
introduits pour DyFes puisque tous deux ont une configuration de spin analogue dans cette gamme
de température. A température ambiante, la situation des moments magnétiques du Terfenol-D
devient identique & celle des moments de 'ErFes.
- L’ErFes massif a été étudié par diffraction de neutrons et les auteurs obtiennent des variations
relatives d’intensité superposables a celles que nous avons calculées [90, 134].
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Annexe D

Techniques et dispositifs expérimentaux

D.1 Epitaxie par jets moléculaires

Les nanosystémes examinés dans notre étude ont été réalisés au Laboratoire de Physique des
Matériaux a Nancy dans une enceinte d’épitaxie par jets moléculaires (Molecular Beam Epitaxy), de
marque Méca 2000, installée dans une salle propre. Le bati comprend deux enceintes (figure D.1):

- le sas d’introduction

- Ienceinte d’évaporation

L’utilisateur peut isoler ou non ces deux éléments; cela permet d’introduire ou de sortir un échantillon
sans détruire le vide régnant dans 'enceinte d’évaporation.

D.1.1 Techniques d’ultravide: pompes et jauges

Reéaliser des échantillons & base de terres rares de grande qualité cristalline nécessite des condi-
tions de propreté draconiennes. Les terres rares sont en effet trés réactives vis & vis de oxygeéne, de
I’hydrogéne et de l'azote.

Le vide dans ’enceinte principale est obtenu & l’aide d’une pompe & palettes couplée en série avec
une pompe turbomoléculaire. La vitesse de rotation de cette derniére est de 36000 tours/minute pour
un débit de 2200 1/seconde. L’enceinte est étuvée a 200°C pour dégazer les parois. Le vide atteint
est alors de quelques 107 1%Torr. Comme les éléments légers sont difficiles 4 pomper, une pompe a
sublimation de titane vient parfaire le systéme de pompage: le titane sublimé réagit chimiquement
avec 'oxygeéne et I'azote qui, piégés dans de grosses molécules, sont fixés sur les parois. Le vide limite
atteint quelques 10~ Torr.

Le systéme de pompage du sas est indépendant. Il est également constitué d’une pompe & palettes
et d’une pompe turbomoléculaire & plus faible débit (500 1/s).

Deux types de jauges de pression sont utilisés:
- la jauge Pirani pour 10~3Torr <P <760 Torr
- la jauge & ionisation pour des pressions inférieures; notons que la jauge & ionisation est pertur-
bée par le fonctionnement des canons a électrons et que des mesures de pression ne sont donc pas
possibles lors de la réalisation d’échantillons contenant des éléments évaporés & ’aide des canons &
électrons.

Un spectrométre de masse permet la détermination des pressions des gaz résiduels dans I’enceinte:
la présence de contaminants ou l'existence de fuites peuvent étre détectées. L’analyse se fait par
ionisation des molécules de gaz. Les ions sont séparés suivant leur masse et la quantité d’ions de
chaque masse est mesurée avec un quadrupole. Les masses, caractéristiques de chaque élément,
permettent d’identifier les molécules de gaz en fonction des ions créés. L’intensité du signal est utilisée
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pour déterminer les pressions partielles. Ainsi, par exemple, le pompage des gaz tels I’hydrogeéne ou
loxygéne par le sublimateur de titane a été contrélé. A chaque mise en route du sublimateur, nous
constatons une augmentation rapide de la pression d’hydrogéne, proportionnelle & l'intensité du
filament, suivie d’une récupération rapide de la pression initiale.

D.1.2 Procédure de préparation des échantillons

Préalablement & chaque évaporation, une préparation du sas d’introduction, de ’enceinte d’éva-
poration, du porte substrat et du substrat lui méme sont nécessaires.

Le porte substrat est une assiette en molybdéne sur laquelle ’échantillon est plaqué grace & des
épingles en tungsténe. Ce systéme de fixation assure un bon contact thermique entre le substrat et
I'assiette. La température de celle-ci peut étre choisie par l'utilisateur, dans une gamme variant de
la température de -100°C & 900°C, grace & un réservoir d’azote liquide et & un four & rayonnement.
Ce dernier est constitué par un filament en tantale. La température est contrélée a ’aide d’un ther-
mocouple placé au dos du four. La température réelle au niveau de ’échantillon est déterminée par
un étalonnage préalable: un thermocouple est alors maintenu & la place de I’échantillon.

Le porte substrat est sorti de 'enceinte et réintroduit avant chaque évaporation. Pour éliminer
a la fois le dépot qui recouvre l'assiette (qui regoit la méme quantité de matiére que I’échantillon
en cours d’évaporation) et les contaminants extérieurs, I’assiette est frottée avec du papier abrasif,
nettoyée au trichloroéthyléne, & 'acétone et a l'alcool. Elle est ensuite plongée dans une solution
dégraissante dans la cuve & ultrasons. Le traitement subi par le substrat de saphir est décrit au
chapitre 1 (partie 1).

L’enceinte d’épitaxie est remise & pression atmosphérique aussi rarement que possible. Le sas
d’introduction indépendant permet en mode de fonctionnement courant d’introduire un nouveau
substrat sans casser le vide qui régne dans la chambre d’épitaxie. Une des conditions nécessaires a
la mise en communication du sas et de la chambre est ’étuvage du sas, qui doit durer une douzaine
d’heures.

Lorsque I’échantillon est transféré dans l’enceinte d’évaporation, un dégazage de ’ensemble porte
substrat et substrat est opéré, a 820°C pendant une heure environ. Le spectrométre de masse a mis
en évidence la nette augmentation des pressions partielles d’hydrogéne, de méthane et de monoxyde
de carbone au moment de augmentation de la température du four. La récupération des pressions
partielles est néanmoins assez rapide: par exemple, 20 minutes suffisent pour récupérer les pressions
partielles initiales pour une élévation de température de 350 & 550°C. La pression partielle de ’eau
augmente plus progressivement au cours de la montée en température et laisse penser que les molé-
cules d’eau ne proviennent pas directement de ’ensemble four-porte substrat-substrat mais sont en
fait une recombinaison des molécules d’hydrogéne et d’oxygéne dégazés, cette recombinaison étant
facilitée par 'augmentation de température de ’ensemble du bati d’évaporation. Le cryopompage est
trés efficace, notamment pour la vapeur d’eau. Il permet de prévenir des hausses de la pression par-
tielle de I’eau qui accompagne augmentation de température des parois (chauffées lors des montées
en température du four ou en vue directe des sources d’évaporation). Lebati d’épitaxie dispose d’une
double paroi située au sommet de ’enceinte qui est remplie d’azote liquide avant chaque évaporation.
Lorsque la pression totale de 'enceinte atteint & nouveau sa valeur limite, ’ensemble est prét pour
une évaporation.
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D.1.3 Sources d’évaporation

Nous disposons de deux types de sources d’évaporation.

1) Les cellules d’effusion classiques sont des creusets chauffés par effet Joule, au moyen d'un
filament enroulé autour du creuset, adaptées pour des éléments dont la température d’évaporation
est assez faible (Sm, Dy, Er). Les creusets des cellules d’effusion sont en nitrure de bore pyrolitique
ou en alumine. La température limite d’utilisation du nitrure de bore est de 1400°C, température
au-dela de laquelle le composé se dissocie. Les creusets en alumine sont utilisés pour les matériaux
avec lesquels les évaporations sont effectuées en sublimation, de fagon & prévenir 'oxydoréduction
entre 'alumine et le métal de transition, si celui-ci est fondu. La température limite d’utilisation
des creusets en alumine est donnée par la température de fusion des métaux utilisés et se situe aux
alentours de 1500°C pour les métaux de transition.

Ces cellules présentent 'avantage de disposer d’un systéme de régulation thermique performant ce
qui assure une évaporation 4 flux constant.

Pour évaporer des éléments dont la température d’évaporation est supérieure a 1400°C et dont le
coit est élevé (tel le lutétium), nous disposons d’une cellule d’évaporation haute température AD-
DON avec un creuset en tantale et un filament autoporté, dont la température d’utilisation limite
est 2000°C.

Nous disposons également d’une cellule spéciale avec un creuset en alumine de dimension réduite
utilisée pour I’évaporation du ®Fe (la quantité de matiére disponible est de 1g).

2) Les canons & électrons sont utilisés pour les éléments qui pourraient réagir avec le creuset ou
ceux dont la température d’évaporation est supérieure a 1300°C, et qui sont disponibles en quantité
raisonnable (de I’ordre du cm?®) & cotit modéré. Il s’agit par exemple du terbium, du niobium ou
de I'yttrium. Le faisceau d’électrons est dirigé par un champ magnétique; le filament est décalé par
rapport au flux évaporé et chaque canon dispose d'un systéme de refroidissement. Un systéme de
balayage permet le déplacement du point d’impact du faisceau d’électrons dans le creuset, dans deux
directions horizontales perpendiculaires entre elles. Il élargit la zone d’évaporation et prévient la for-
mation de cratéres. Ce balayage assure une meilleure stabilité des flux que dans les systémes focalisés.

Matériaux Température de fusion (°C) Température d’évaporation (°C)

Nb 2468 2400
Y 1522 1400
Fe 1535 1300
Sm 1077 600
Gd 1313 1325
Tb 1356 1300
Dy 1412 950
Er 1529 1050
Lu 1666 1550

TaB. D.1 - Matériauz évaporés dans le cadre de celte thése, température de fusion et température
d’évaporation (pour une pression de vapeur saturante de 510~ Torr)

Le tableau D.1 récapitule ’ensemble des matériaux évaporés avec leur température de fusion et
les températures d’évaporation pour une pression de vapeur de 5 10~ Torr. Cette pression de vapeur
correspond a des flux d’évaporation de ordre de 10 A par minute. Ce sont les valeurs habituelles de
vitesses d’évaporation pour les terres rares et le fer. Les vitesses de dépot du niobium et de 'yttrium
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de couverture sont plus élevées: de l'ordre de 20 A par minute.

Chaque systéme d’évaporation est muni d’'un cache électropneumatique. Ces caches permettent
de déposer alternativement les différents éléments sans pour autant arréter I’évaporation, ce qui
pourrait perturber la stabilité du flux d’évaporation.

Dans notre chambre d’évaporation, nous pouvons utiliser simultanément 3 canons & électrons et
2 cellules d’effusion, ce qui permet d’élaborer des structures sophistiquées.

D.1.4 Mesure des quantités déposées

La détermination des quantités déposées, notamment dans le cas de ’épitaxie de composés TRFes,
a stoechiométrie définie, est d’une importance cruciale.
Nous utilisons deux techniques couplées permettant la mesure et le contréle des flux d’évaporation.
La premiére utilise des balances & quartz et repose sur leur caractére piezoélectrique. La seconde
utilise des capteurs optiques et repose sur la luminescence des atomes évaporeés.

La fréquence d’oscillation des oscillateurs & quartz est reliée de fagon linéaire a leur masse [137]
et donc & la masse de matériau déposé (quel que soit le matériau). Il convient de savoir que le quartz
perd en précision avec sa durée d'utilisation: il est en effet d’autant moins précis que 1’épaisseur
déposée sur sa surface augmente. De plus le coefficient de collage substrat / élément est différent
du coefficient de collage quartz+dépot / élément : le quartz est & température ambiante alors que le
substrat est en régle générale chauffé.

Les épaisseurs déposées sont contrélées avec une précision de 'ordre de I’angstrom.

Le second type de mesures est effectué & partir de capteurs optiques [138}: le flux évaporé est
bombardé par des électrons. Ceux-ci excitent des atomes initialement dans leur état fondamental;
lors de la désexcitation, les atomes émettent des photons de longueur d’onde caractéristique de 1’élé-
ment évaporé. Le flux de photons traverse un filtre interférentiel correspondant & ’émission radiative
de I’élément. Les photons sont détectés & ’aide d’un photomultiplicateur. Le nombre de photons est
proportionnel au flux d’atomes évaporés. Il faut étalonner le capteur optique & I’alide du quartz mais
sa précision quant aux épaisseurs relatives déposées est meilleure, de 'ordre du dixiéme d’angstrom.
De plus, sa durée de vie est illimitée.

Nous disposons d’un oscillateur & quartz insérable qui peut étre positionné & la place de ’échan-
tillon et permet des étalonnages précis. Cependant, il doit étre retiré au cours de la fabrication de
I’échantillon.

En ce qui concerne les éléments évaporés & partir des cellules d’effusion, il n’existe aucun moyen de
contrdler leur flux d’évaporation en cours de dépot: I’épaisseur déposée est déduite de la durée du
dépot, technique de mesure licite grace 4 la trés grande stabilité du flux d’évaporation.

Un capteur optique est placé au-dessus de chaque canon. Pour les éléments évaporés & partir des
canons a électrons, nous pouvons en cours de dépdt contréler, & chaque instant, & ’aide du capteur
optique, le flux évaporé et le maintenir constant. La puissance de I'alimentation du canon est ajustée
afin de ne pas s’écarter de la valeur nominale de flux par un systéme d’asservissement.

Nous disposons également d’un oscillateur a quartz au-dessus de chaque canon & électrons, qui peut
permettre un suivi en cours d’évaporation. Si la vitesse de dépdt est contrdlée grace au capteur situé
au dessus des canons 4 électrons, il faut introduire un facteur correctif géométrique sensiblement égal
a 0.8

Notons également que l'expérimentateur est secondé par des programmes congus au laboratoire et
pilotant de fagon automatique les différents caches et sources d’évaporation en fonction de consignes
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choisies. De plus, I'enregistrement des mesures de flux, des températures... permet un controle ulté-
rieur facilité en cas de probléme.

D.1.5 Dispositif expérimental RHEED

La caractérisation cristallographique est effectuée par RHEED, technique compatible avec les
techniques d’ultravide et mise & profit in situ (schéma D.1).
Un faisceau d’électrons monocinétique est envoyé sous incidence rasante (angle d’incidence de I'ordre
de 1°). Typiquement, I’ordre de grandeur de I’énergie des électrons incidents est 10 & 40 keV soit une
longueur d’onde de 0.12 a 0.06 A, ce qui est bien inférieur aux distances interatomiques.

Canon 2
électrons Echantilion
I:U: o Ecran fluorescent

Sources d'évaporation

Fi1G. D.2 — Schéma de montage du dispositif RHEED dans le bati d’épitazie par jets moléculaires

De plus, comme le montre la figure D.2, les distances entre les sources d’évaporation, le canon
RHEED, I’échantillon et I’écran étant grandes, des mesures RHEED sont possibles en cours de dépot
sans risque de perturbation des sources d’évaporation ou de détérioration de I’échantillon. Notons
également que la longueur de cohérence du faisceau RHEED est faible (mauvaise focalisation du
faisceau et dispersion en énergie) alors que la surface examinée de I’échantillon est grande du fait de
la faible incidence: il n’y a donc pas cohérence sur toute la longueur de ’échantillon. De plus, avec
cette valeur de I’énergie, le libre parcours moyen des électrons est de Pordre de 100 A ce qui, combiné
a la faible valeur de 'angle d’incidence, garantit que le RHEED est bien une technique d’analyse des
surfaces.

Les clichés de diffraction RHEED sont collectés sur un écran fluorescent. Ce dernier est filmé en
permanence par une caméra CCD, reliée & un ordinateur. Celui-ci permet enregistrement d’images
mais aussi de profils ou d’intensités; un logiciel de traitement des diagrammes de diffraction, RHEED-
vision, permet de mesurer des distances caractéristiques avec une incertitude inférieure a 5%.

Les diagrammes de diffraction sont en général collectés pour différents azimuts: le manipulateur est
libre en rotation autour de la normale aux couches. Il est gradué, ce qui permet le repérage an-
gulaire des directions cristallographiques avec une précision de 'ordre du degré. Une présentation
approfondie du principe du RHEED est exposée dans I’Annexe B.

D.2 Microanalyse X

La composition des composés épitaxiés TRFey est vérifiée par microsonde, technique basée sur
la microanalyse X.
Cette technique est particuliérement conviviale puisqu’elle ne nécessite aucune préparation parti-
culiére des échantillons et permet également de déterminer les épaisseurs des couches. Les analyses
microsonde ont été effectuées au service commun de ’Université H. Poincaré. Nous avons également
effectué des analyses de composition au service commun de microscopie électronique & transmission
(MET).
Dans les deux cas, le principe est le suivant:
Un faisceau d’électrons incidents est envoyé sur ’échantillon. L’électron incident transfére une partie
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de son énergie sans changement important de direction: c’est la diffusion inélastique.

Deux gammes de transfert d’énergie doivent étre distinguées: les transferts & faible énergie qui per-
mettent de visualiser les excitations des plasmons, des électrons de la bande de conduction, des
phonons et les transferts de forte énergie qui permettent l'ionisation des niveaux profonds. Si les
niveaux profonds sont ionisés, il y a désexcitation par génération soit de photons X, soit d’électrons
Auger. La base de la microanalyse X est I'exploitation des signaux X émis lors des diffusions inélas-
tiques avec transfert important d’énergie: ce phénoméne est également appelé fluorescence et n’a un
rendement important que pour les éléments de numéro atomique assez grand; pour les éléments plus
légers, c’est ’émission d’électrons Auger qui domine. Suivant le niveau de l'électron éjecté et celui
de I’électron remplacant, différentes raies sont émises et se superposent au spectre du rayonnement
continu (les électrons incidents sont freinés par les noyaux atomiques et émettent un rayonnement
continu appelé Bremsstrahlung ).

La microsonde permet la mesure de la composition d’un alliage dans un trés petit volume, de 'ordre
de quelques microncubes: le faisceau d’électrons incident est focalisé en un point dont le diamétre
n’excéde pas un micron. Le spectre d’émission de rayons X est analysé avec un spectrométre 4 disper-
sion de longueur d’onde. L’analyse quantitative consiste & mesurer le rapport d’intensité échantillon/
standard massif pour chaque élément. Les photons X sont générés dans les couches et dans le sub-
strat. A partir de ces données, un modéle de calcul itératif de la distribution de I’émission X en
fonction de I’épaisseur massique permet de remonter 4 la composition et aux épaisseurs des couches
[139].

Le principe du MET est identique mais la résolution spatiale en MET peut atteindre des valeurs
voisines de 1 nm et ’analyse quantitative est directement effectuée par comparaison avec des stan-
dards. Dans le cas des couches minces, la méthode est trés intéressante pour la possibilité qu’elle
offre d’effectuer des analyses sur des volumes trés réduits.

D.3 Spectroscopie Auger

En 1922, Meitner observa qu’un atome ayant émis une particule 8 sous 'action d’un rayonnement
v, pouvait relaxer par émission d'un électron. En 1923, Rosseland découvrit théoriquement la pos-
sibilité d’un tel mécanisme. C’est finalement en 1925 que Pierre Auger qui travaillait sur I’émission
secondaire et tertiaire, comprit et expliqua les observations antérieures.
Comme nous 'avons signalé dans le paragraphe précédent, un atome ionisé (trou de cceur) peut se
désexciter par émission d’un photon (fluorescence) ou par émission d’un électron (effet Auger). Lors
d’une transition Auger, le trou de coeur d’un niveau W est comblé par un électron d’une couche X
plus externe. L’énergie ainsi dégagée, Ew - Ex, va servir & arracher un électron d’un troisiéme niveau
Y. Ce dernier, appelé électron Auger, sera émis avec une énergie E 4 indépendante de 1’énergie qui a
servi & produire le trou de cceur. La figure D.3 présente schématiquement le processus Auger. Pour

Electron Auger

@ @ @ L Ey
® ° Ex
&J & Ew

Trou de coeur

F1G. D.3 — Représentation schématique du processus Auger
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un atome de numéro atomique Z, I'énergie de I'électron Auger vaut en premiére approximation:
Es=Ew(Z) - Ex(Z) — Ev(Z)

Dans le cas d'un solide, il convient de retrancher & cette expression le travail de sortie du solide.
Dans la pratique, c’est la différence @, entre le travail de sortie de ’analyseur et le travail de sortie
du solide qui intervient. De plus, la relation donnant E 4 doit étre modifiée: les énergies & considérer
sont celles d’un atome ionisé. Tout se passe comme si I’électron Auger provenait de la couche Y d’un
atome de charge Z+1 ce qui conduit & la relation:

Ey=Ew(Z) - Ex(Z) - Ey(Z +1) - %,
Les transitions Auger sont notées avec les trois niveaux WXY intervenant dans le processus.

La spectroscopie Auger peut é&tre utilisée pour obtenir deux types d’informations essentielles: la
composition chimique d’une surface et le mode de croissance.
La composition chimique est obtenue par 'analyse quantitative d’un spectre et des structures qu’il
contient. Les énergies de transition de chaque élément sont répertoriées, ce qui permet 'indexation
de tous les pics.
En suivant I’évolution de I'intensité Auger du substrat I; et/ou de ’adsorbat en fonction de I’épaisseur
z du dépot, il est possible d’étudier le mode de croissance. La forme générale pour I est donnée par:

X
Iy = Ips X exp(——):)

avec A le libre parcours moyen et Iy, I'intensité du substrat seul. Cependant, la variation de l'in-
tensité dépend du mode de croissance et seuls les modes de croissance les plus simples sont associés
a des variations de ce type. Lorsqu’ils sont plus complexes, ils sont également associés & une varia-
tion caractéristique de I, mais sont plus difficiles & mettre en évidence expérimentalement. Ils sont
notamment difficiles & différencier dans les cas d’interdiffusion entre le dépot et le substrat.

D.4 Microscopie & Force Atomique et Magnétique

Les techniques de microscopie en champ proche sont récentes. Elles regroupent ’ensemble des
mesures pour lesquelles une nanopointe sonde une surface a trés faible distance et détecte les champs
de forces, dont la nature est trés diverse. Les déplacements sont obtenus grace & la sollicitation de
céramiques piezoélectriques. Sans étre exhaustive, il est possible de citer en respectant leurs appari-
tions chronologiques la microscopie & effet tunnel, la microscopie & force atomique et la microscopie
en champ proche optique. Nous avons effectué des mesures de microscopie a force atomique et ma-
gnétique au service commun de 1’Université H. Poincaré, disposant d’un appareil du constructeur
Park.

Les interactions

La microscopie & force atomique repose sur la détection des forces créées par des interactions
essentiellement de type électrostatique. Les forces mises en jeu peuvent étre distinguées en fonction
de V’échelle de distances dans laquelle elles sont dominantes.

L’interaction électrostatique entre les moments dipolaires électriques de deux atomes neutres, les
interactions dipéle induit / dipéle ou les fluctuations de densité de charge constituent l'interaction
de Van der Waals. Les forces engendrées sont des forces & grande distance, de type attractives et
I’énergie d’interaction, négative, varie en 1/1% (r est la distance entre les deux atomes en interaction).
Les forces & courte distance trouvent leur origine dans le principe de Pauli et résultent des répulsions
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électrons / électrons et noyaux / noyaux. Elles sont répulsives et extrémement intenses. L’énergie
d’interaction est proportionnelle & 1/r*2. La figure D.4 regroupe les différentes interactions existant
entre la sonde et un échantillon en fonction de la distance dont ils sont séparés.

Energie 4

répulsion attraction

Fic. D.4 — Schéma des interactions entre la pointe et un échantillon en microscopie & force atomique,
en fonction de la distance pointe / échantillon

La zone de travail est en principe comprise entre 1 et quelques dizaines de nanométres. Elle inclue

les zones de répulsion (1) et d’attraction. Pour des distances intermédiaires qui correspondent a la
zone (2), 'énergie d’interaction est une fonction exponentiellement croissante de la distance.
D’autres contributions peuvent s’ajouter & ces forces et sont souvent a l'origine de techniques spé-
cifiques, au prix d’adaptations limitées des dispositifs expérimentaux. L’exemple le plus célébre est
celui des forces magnétiques sur lesquelles nous reviendrons.
Des contributions perturbatives viennent malheureusement souvent s’ajouter aux forces décrites ci-
dessus. Ainsi, des forces de capillarité sont créées par la pointe qui par microcontacts génére de la
condensation et la formation de ménisques d’eau. Ces forces peuvent devenir importantes lorsque les
expériences sont effectuées & 'air libre.

Dispositif expérimental

Dans le microscope, 'échantillon est monté sur un tube piezoélectrique dont les mouvements
sont possibles dans les trois directions de l'espace. Les déplacements verticaux sont néanmoins les
plus aisés car obtenus par contraction ou expansion pures alors que les déplacements latéraux sont
obtenus par courbure et cisaillement. Les mouvements verticaux permettent d’obtenir une résolu-
tion verticale inférieure a un dixiéme d’angstrém alors que les déplacements latéraux sont limités et
doivent étre calibrés réguliérement. Il suffit donc de choisir le piezoélectrique, appelé scanner, adapté
4 la dimension des balayages qui doivent étre effectués. Lorsque des images sont effectuées avec des
dimensions latérales importantes par rapport aux limites de déplacement du piezoélectrique, la dé-
formation du scanner est souvent visible.

La pointe, généralement en silicium, est caractérisée par sa petite taille (elle présente un rayon de
courbure de Vordre de 5 & 50 nm) et par sa forme (conique, pyramidale,...). Sa longueur est en
général de 4 microns. Les pointes pyramidales sont & proscrire pour les observations de surface pré-
sentant des trous profonds mais sont recommandées lorsque la surface du matériau est peu rugueuse.
Les images de microscopie en champ proche sont la convolution de la topographie et de la forme de
la pointe, ce qui dans le cas d’une pointe idéale n’a que peu d’incidence. Si la pointe est tronquée ou
de dimension importante, cette convolution peut avoir un effet de lissage des images ou déformer les
objets observés.

La pointe est montée sur un levier, fixé sur un support qui reste immobile. La constante de force du
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levier est de 0.2 N/m pour une fréquence propre de résonance de 25 kHz pour les systémes utilisés
en mode contact. En mode non contact, nous utilisons des leviers dont la fréquence de résonance
est de quelques centaines de kHz pour une raideur de 18 N/m. Les interactions entre la pointe et
I’échantillon vont provoquer une déflexion de l'ensemble pointe / levier en mode contact. Celle-ci est
mesurée par le déplacement d’un faisceau laser réfléchi au dos du levier, dont les dimensions sont
respectivement une centaine de microns et quelques dizaines de microns en longueur et en largeur.

Le schéma D.5 présente un dispositif de microscopie a force atomique avec les éléments qui le
constituent [140].

Oscillateur

gradient de
Capteur
orce
laser de déflection f
Asservissement
électronique

L.

Bimorphe .

F— =
- Echantilion topographie

Scanners

-t

Moteur en z

Fic. D.5 - Schéma d’un dispositif de microscopie & force atomique
Modes de travail
1l existe deux types de mode de travail en microscopie & force atomique.

Le premier, mode contact, consiste & amener la pointe au contact de 'échantillon et & sonder
préférentiellement les forces répulsives. Les interactions sont de courte portée et la résolution latérale
est excellente: il est possible d’obtenir la résolution atomique.

En mode non contact, la pointe est & une distance plus importante de ’échantillon, dans la zone
des forces a longue portée et la résolution latérale est en général moins bonne. Néanmoins, le mode
non contact peut étre privilégié pour étudier des systémes trés lisses mais reste plus difficile pour des
systémes qui présentent une morphologie trés accidentée. En mode non contact, également appelé
mode oscillant, différents modes de collection des images sont utilisés. Le levier est excité par une
tension sinusoidale, a cos(wit), et le systéme présente une amplitude d’oscillation maximale pour
sa fréquence propre wp. La mise en interaction du systéme levier + pointe avec ’échantillon va
provoquer une modification de la constante de force effective du levier. La fréquence de travail w;
est choisie proche de la fréquence propre wp du levier pour avoir en réponse un signal appréciable.
La réponse du systéme s’exprime simplement en fonction du gradient de force AF et de la masse m

du systéme levier 4+ pointe:
, AF
w=1/wsH — —
b m

Comme les interactions sont de type Van der Waals et attractives, le gradient des forces est positif
et provoque un décalage de fréquence négatif: w < wp. La réponse du systéme s’écrit finalement sous
la forme A cos(wt + ¢).
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En pratique, deux choix s’offrent & 'opérateur.

1) L’expérimentateur impose une consigne d’excitation, A; cos(wit), avec une amplitude de vibration
fixée. Les interactions avec la surface, variables, perturbent I’équilibre du systéme pointe + levier.
Pour maintenir cette consigne, le piezoélectrique est asservi et son mouvement permet de compenser
les variations de champ de forces liées & la surface. Dans ce cas, 'image topographique correspond a
I’extension ou a la contraction de la céramique piezoélectrique.

ii) L’opérateur peut également choisir d’imposer la fréquence et la cote de travail pour détecter la
réponse en phase ou/et en amplitude du levier.

Microscopie 4 Force Magnétique

Ce mode de détection est utilisé pour les mesures de microscopies & force magnétique. La pointe,
conique, est recouverte d’une fine couche de matériau magnétique (ce qui augmente sensiblement son
rayon de courbure) et aimantée par passage dans un champ magnétique intense. Les caractéristiques
physiques des leviers pour la microscopie a force magnétique (constante de raideur, dimensions et
fréquence de résonance) sont comprises entre celles des leviers utilisés en mode contact et en mode
non contact. Si I’échantillon est magnétique, & une distance de quelques dizaines de nanométres de la

surface, les champs de fuite sont mesurés, comme cela est représenté schématiquement sur la figure
D.6 [140].

( Capteur de déflection )

\VPointe magnétique

Champs magnétiques

Echantillon avec des domaines magnétiques

F1G. D.6 — Schéma de principe d’un dispositif de microscopie a force magnétique

Pour décorréler les informations d’origine topographique des informations d’origine magnétique,
la technique de balayage utilisée est appelée “lift mode”. Un premier balayage de la zone est effectué
et permet d’en déterminer la topographie. Ensuite, pour une amplitude de vibration fixée et & une
distance z donnée de la surface, la fréquence de vibration du levier est décalée et les informations
sur la phase sont caractéristiques du gradient de forces magnétiques. Nous ne disposons malheu-
reusement pas de ce systéme de mesure. Il est donc souvent difficile de décorréler la contribution
magnétique de la contribution topographique des signaux que nous obtenons, si ce n’est dans le cas
favorable des surfaces avec une faible rugosité. Dans ce cas, en se plagant a plus grande distance de
la surface, 'expérimentateur est certain de s’affranchir du signal de topographie.

Précautions et artefacts

Les techniques de microscopies en champ proche sont simples et rapides d’utilisation. Lorsque
le dispositif expérimental est a D’air, aucune préparation spécifique de I’échantillon n’est nécessaire
et les acquisitions d’images peuvent débuter trés rapidement et ne durer que quelques minutes. Il
apparait pourtant que linterprétation et le traitement des images sont quelquefois sujets & contro-
verse. Nous avons exprimé précédemment les forces de Van der Waals. Ces forces, qui vérifient une
loi de puissance de la distance entre la sonde et I’échantillon, agissent sur la totalité de la surface de
la pointe en regard de ’échantillon. La taille de 'extrémité de la pointe est cruciale en microscopie
a force atomique. La convolution de la forme de la pointe et la surface de I’échantillon peut étre
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visualisée assez facilement lorsque la pointe présente une forme trés dissymétrique: la surface semble
alors comme marquée par un sceau. Une simple rotation de I’échantillon peut suffire & attribuer a la
pointe une anisotropie surprenante.

Si la pointe est faiblement émoussée, la détection, méme par un ceil averti, de ce qu’on appelle com-
munément 'effet de pointe est difficile et peut conduire & de mauvaises interprétations. Si la pointe
a une géométrie telle que tous les points de la surface ne peuvent étre imagés, 1'image obtenue est
la convolution de la forme de la pointe avec la surface, ce qui entraine une perte d’informations. Le
travail & air peut également favoriser les perturbations telles les forces de capillarité, qui influent
sur la stabilité du point de fonctionnement en mode non contact. Les cas extrémes peuvent révéler
une dégradation de I’échantillon ou de la pointe en mode contact.

Les microscopies en champ proche sont des techniques extrémement puissantes dont il ne faut néan-
moins pas surévaluer les possibilités. Cependant, comme nous le montrons au chapitre 2, en combinai-
son avec d’autres techniques telles que le RHEED ou les microscopies électroniques, elles autorisent
la détermination de la morphologie. Elles permettent méme de visualiser 'arrangement atomique
dans les situations les plus favorables.

Nous avons de fagon systématique procédé & des vérifications des observations de microscopie &
champ proche par microscopie & balayage.

Traitement des images AFM

Nous avons collecté un grand nombre d’images AFM ce qui nous permis d’obtenir trés rapidement
des informations qualitatives relatives & la morphologie des couches. Pour obtenir des informations
quantitatives & partir de ces observations, nous avions & disposition, d’'une part le logiciel de traite-
ment fourni par le constructeur Park et d’autre part le logiciel de traitement d’images SXM.

- Les corrections de pente des images ont été effectuées & ’aide du logiciel Park.

- Le traitement des images corrigées a été effectué avec le logiciel SXM.

Nous avons ainsi obtenu des informations brutes telles que les profils de hauteur mais aussi des in-
formations statistiques telles que les taux de couverture des couches ou les distributions de taille des
particules. En effet, ce logiciel permet & 'utilisateur de fixer une ligne de fond de cote zy arbitraire.
Cette ligne fixée, il est alors possible d’évaluer la surface occupée par les pixels dont la cote est supé-
rieure & zg. En choisissant judicieusement la ligne de fond, l'utilisateur a accés au taux de couverture
et & la hauteur moyenne des structures, déterminée & partir de la cote de I’ensemble des points
contribuant au taux de couverture. Cette détermination pose peu de problémes lorsque les couches
sont faiblement couvertes: le positionnement de la ligne de fond est obtenu & partir des profils de
hauteur. Pour les systémes les plus couverts, la ligne de fond des profils ne correspondant en général
pas & la ligne de base des couches, 'expérimentateur ne doit plus procéder de facon systématique
mais utiliser les connaissances qu'’il a du systéme par ailleurs.

Il est également possible, la ligne de fond étant choisie, de dénombrer les structures, quelles que
soient leurs formes, dont la surface est comprise dans un intervalle donné en pixels. Ainsi, les images
étant constituées de 256 x 256 pixels, il semble au départ judicieux d’analyser des images de petites
tailles (par exemple lpm X lpm) afin d’obtenir des informations relatives a la surface des plots aussi
précises que possible: un pixel représente alors 66 nm?. Nous avons opté pourtant pour le traitement
d’images de taille 5um x 5um pour lesquelles un pixel correspond & 381 nm?. En effet, si le traitement
de petites zones permet d’obtenir des informations meilleures en terme de résolution, ces informa-
tions sont en terme de statistique beaucoup moins bonnes. Les systémes que nous avons étudiés sont
constitués, au maximum, de quelques dizaines de structures par micron? et la perte de résolution
associée au traitement de ces images bum X bum est d’autant moins grave que les structures ont
des surfaces qui, pour les plus petites, sont de quelques 10* nm?. Ces images 5um X 5um nous ont
également permis de limiter les erreurs statistiques liées aux particules coupées aux bords des images.
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D.5 Diffraction: rayons X et neutrons

D.5.1 Diffraction de rayons X

Les expériences de diffraction de rayons X aux grands angles et sous incidence rasante ont été
réalisées respectivement au Laboratoire de Physique des Matériaux 4 Nancy et en collaboration avec
Gaétan Patrat au Laboratoire de Cristallographie 4 Grenoble.

Diffraction de rayons X aux grands angles

Les expériences de rayons X aux grands angles ont été effectuées & l'aide d’un diffractométre
haute résolution Philips HRD. La source est une anticathode de cobalt. Le diffractométre posséde
un monochromateur & 4 cristaux de germanium ce qui permet de sélectionner la raie K,; du cobalt
(A=1.78892 A) et d’obtenir une divergence de faisceau trés faible (12.5 secondes d’arc). Un systéme
de fentes avant et aprés I’échantillon permet la collimation du faisceau. Le détecteur est un compteur
proportionnel. La résolution est de 0.00045 A~1. La figure D.7 représente le schéma du diffractomeétre
haute résolution Philips HRD.

Goniométre

Porte
échantillon

Tube
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Compteur

Monochromateur proportionnel

4 cristaux

Fic. D.7 - Schéma du diffractomeétre haute résolution Philips HRD

En position spéculaire, il est facile d’obtenir la distance entre les plans paralléles & la surface de
I’échantillon : 'angle entre le faisceau incident et la surface est alors le méme que celui du faisceau
réfléchi.

Diffraction de rayons X en incidence rasante

Le diffractométre 4 cercles utilisé posséde une anode tournante en cuivre de type Rigaku, équipée

d’un foyer linéaire de 0.05 x 0.5 mm?. La puissance du rayonnement peut atteindre 11 kW. Un mo-
nochromateur graphite permet de sélectionner les raies K, du cuivre (A=1.5418 A), le doublet K12
n’étant pas séparé. Le faisceau est collimaté par un systéme de fentes et la divergence (verticale et
horizontale) n’excéde pas 0.12°. La détection est réalisée par un compteur & scintillation Nal. Cet
équipement posséde un flux de rayons X incidents élevé et offre donc un gain de temps considérable
et permet de caractériser des couches de faibles épaisseurs nominales (50 A).
Le principe des mesures de diffraction de rayons X en incidence rasante sur des couches minces est le
suivant [141]: pour un angle d’incidence plus faible que ’angle de réflexion totale, une onde évanes-
cente se propage parallélement & la surface de 'échantillon. Il est possible d’utiliser cette onde pour
faire de la diffraction sur les plans perpendiculaires & la surface. Les angles d’attaque et d’émergence
sont faibles et la diffraction est sensible & de faibles épaisseurs de couches (quelques centaines d’ang-
stroms). La figure D.8 représente la géométrie des mesures de diffraction en incidence rasante.
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FiG. D.8 — Géométrie des mesures de diffraction en incidence rasante

Le dispositif possede les mouvements d’un goniomeétre 4 cercles [141].

- Une rotation de ’échantillon autour d’un axe perpendiculaire au plan d’incidence permet de choisir
w 'angle d’incidence.

- La rotation Q autour d’un axe paralléle & la normale de ’échantillon, repérée par rapport au plan
d’incidence. Si ) coincide avec une position de diffraction, il est noté 6B si le détecteur est en posi-
tion de Bragg.

- La rotation du détecteur est autorisée dans un plan paralléle mais aussi dans un plan perpendicu-
laire au plan d’incidence. Pour étre en position de Bragg, le détecteur doit étre en 2 & la position 2608
et son déplacement dans le plan perpendiculaire permet de récupérer le faisceau diffracté a 'angle
d’émergence w.

Différentes mesures sont effectuées: des balayages en 8/260 permettant de déterminer le parameétre
de maille perpendiculaire aux plans (uuw) diffractants et des balayages en £ avec 2 B fixe permettant
de quantifier la désorientation de ces plans.

La résolution de ce dispositif expérimental est moins bonne: 0.003 A=, Néanmoins, les monocristaux
étudiés présentent des mosaicités de 'ordre du degré et des longueurs de cohérence de quelques
centaines d’angstroms de sorte que la détermination des paramétres cristallins reste précise.

D.5.2 Diffraction de neutrons

La diffraction de neutrons a permis d’une part de déterminer les paramétres cristallographiques
et leur variation thermique (voir chapitre 3) a partir de la position des pics et d’autre part d’étudier
les réorientations de spin dans les nanosystémes épitaxiés & partir des variations d’intensités diffrac-
tées (voir chapitre 5).

Les expériences de diffraction de neutrons ont été réalisées sur les spectrométres trois axes G43
et 4F1 au Laboratoire Léon Brillouin du Centre d’Etudes Nucléaires a Saclay; la figure D.9 présente
un schéma de ces spectromeétres. La longueur d’onde des neutrons incidents est comprise entre 4 et
5 A. Les collimations utilisées sont de 307, 60’ et 30’. La résolution expérimentale est de 0.007 A1
sur G43 et de 0.002 A=1 sur 4F1. Monochromateur et analyseur sont en graphite pyrolitique ou en
béryllium. Les échantillons peuvent étre refroidis jusqu’a 5K dans un cryogénérateur.



198 ANNEXE D. TECHNIQUES ET DISPOSITIFS EXPERIMENTAUX

monochromateur

obnirateur
collimateur guide

collimateurs,,

/,
analyseur collimateur dchantilion

. beam-sto
protection P

détecteur

F1c. D.9 — Spectrométre 8 azes au laboratoire Léon Brillowin de Saclay.

D.6 Mesures magnéto-optiques: effet Kerr

Un matériau magnétique présente des propriétés optiques qui dépendent de son aimantation.

Ainsi, un faisceau polarisé rectilignement est réfléchi par un échantillon magnétique avec une pola-
risation elliptique. La direction de polarisation de 'onde incidente et la direction du grand axe de
lellipse font un angle 8 appelé angle de Kerr. L’onde réfléchie a une ellipticité notée ex et appelée
ellipticité Kerr. L’angle de Kerr est proportionnel & ’aimantation.
Les mesures magnéto-optiques en réflexion sont rassemblées sous le nom d’effet Kerr et peuvent
étres distinguées par trois géométries différentes, représentées schématiquement sur la figure D.10.
En configuration longitudinale, ’aimantation est paralléle & la surface de I’échantillon et appartient
au plan d’incidence. Dans la configuration transversale, I’aimantation est dans le plan des couches
mais perpendiculaire au plan d’incidence. En configuration polaire, 'aimantation, dans le plan d’in-
cidence, est perpendiculaire aux couches. Dans le cas le plus général, la situation expérimentale
correspond & une incidence oblique et en configuration longitudinale, nous travaillons avec un angle
d’incidence de 18°. Les rotation et ellipticité Kerr sont également schématisées.

Trans. Polar

7

Incidence

Positive Kerr angle
and Elipticity
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Normal

Fic. D.10 — Géométrie magnéto-optique polaire, longitudinale et transverse, et représentation des
rotation et ellipticité Kerr [142]



D.6. MESURES MAGNETO-OPTIQUES: EFFET KERR 199

En accord avec les lois de Faraday, la rotation Kerr est une quantité extensive, proportionnelle
4 D’épaisseur de matériau traversé et a la projection de 'aimantation selon la direction de propaga-
tion de la lumiére. Par mesure magnéto-optique sur un banc & ’air libre (dont nous disposons au
laboratoire), les films minces sont analysés dans la limite de la profondeur de pénétration du laser
(qui varie de 150 a 500 A pour un film métallique analysé dans le visible). Les comparaisons des
résultats obtenus par mesures magnéto-optiques de diverses épaisseurs et protégées avec des couches
d’épaisseurs variables ne doivent donc s’effectuer que de maniére relative.

Notre systéme optique est constitué d'une source de lumiére (un laser He-Ne de longueur d’onde

6328 A), d’un polariseur, de I’échantillon, d’un modulateur photoélastique, d'un analyseur et d'un
photomultiplicateur (figure D.11). Le modulateur est orienté de telle facon que ses axes soient paral-
leles & ceux du polariseur. L’analyseur a ses axes orientés & 45° par rapport a ceux du modulateur.
En raison des faibles valeurs de la rotation Kerr (inférieures au degré), la technique de la détection
synchrone, qui consiste 4 moduler lintensité du faisceau de référence, est utilisée pour rendre le
signal de référence cohérent avec le signal de modulation du faisceau optique [143]: le modulateur
élasto-optique introduit la modulation.
La biréfringence élasto-optique est une biréfringence artificielle qui apparait dans un matériau iso-
trope a l’état naturel, une fois soumis 4 une contrainte mécanique. Le matériau devient anisotrope
uniaxe, avec un axe optique dirigé dans la direction d’application de la contrainte. Si la contrainte
est variable et alternative, la biréfringence sera modulée. La variation de biréfringence peut étre
entretenue par mise en résonance meécanique du barreau. En pratique, les oscillations propres du
barreau élasto-optique sont entretenues avec des céramiques piezoélectriques travaillant en cisaille-
ment. Ainsi, selon la valeur de ’amplitude de la modulation, qui est ajustable par I’expérimentateur,
le modulateur élasto-optique transforme une lumiére polarisée linéairement en une lumiére dont la
polarisation est périodiquement modulée.

échantillon

électro-aimant

Eg
polariseur
modulateur
élasto-optique
analyseur
tube laser E3

détecteur
photomultiplicateur

Fic. D.11 - Géométrie du dispositif expérimental de mesures magnéto-optiques (configuration longi-
tudinale)

Le bilan des polarisations permet d’appréhender le fonctionnement de notre montage expéri-
mental (figure D.11). Au départ, le champ électromagnétique Ej issu du polariseur est polarisé
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linéairement selon la direction que nous choisissons pour x:

()

Ce champ rencontre ensuite I’échantillon, ce qui conduit & une rotation complexe ¢ de son plan
de polarisation, avec 8, = 0 + iex. Le champ électromagnétique s’écrit alors:

_ cos 0.
Ev = ( — gin 6, )

Ce champ traverse ensuite le modulateur élasto-optique. Soit ¢ le déphasage introduit, fonction
périodique du temps. Le champ électromagnétique devient:

cos 0,
b2 = ( — exp(—i¢) sin 6, >

Au niveau de 'analyseur, dont les axes sont orientés & 45° du polariseur, le champ s’écrit:

B _ 1 [ cos 0. — exp(—i¢) sin 0.
37 9\ cos 0. — exp(—i¢) sin 6,

Le photomultiplicateur regoit donc une intensité I telle que:

1
I~ 5(1—201{ cos ¢ — 2ex sin ¢)

Le déphasage ¢ introduit par le modulateur étant une fonction sinusoidale du temps, il est possible
d’effectuer un développement en fonctions de Bessel Jy des termes cos(¢) et sin(¢).
Il suffit ensuite de séparer les trois composantes de fréquence 0, f,2f qui s’écrivent:

1
Iy = 5 Ox Jo(dm)

It = —2ex Ji (pm)

Ly = =20k Jo(pm)

Le signal continu sert de référence si la valeur de Pamplitude de modulation est ajustée de telle sorte
que Jo(¢r,) soit nul. Ainsi, les rapports Ios/Iy et I5/Io sont directement proportionnels a la rotation
et a lellipticité Kerr.

Ce montage présente deux intéréts importants:
- la suppression des bruits de fonds par la détection synchrone aux fréquences f et 2f avec la
commande du modulateur comme référence
- sa grande sensibilité grace & la correspondance linéaire entre le signal détecté et la rotation ou
Pellipticité Kerr.
Un électro-aimant placé au niveau de I’échantillon autorise ’application d’un champ magnétique
pouvant atteindre 7 kOe. L’échantillon est plaqué au bout d’une canne de plexiglas montée sur un
systéme de vis micrométriques qui permet d’optimiser les réglages optiques. La canne de plexiglas
est libre de tourner autour de son axe et 'orientation de ’échantillon est repérée avec une précision
d’un demi degré.
Nous avons utilisé deux types de géométrie: longitudinale et polaire.
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D.7 Magnétométre & SQUID
Dispositif expérimental

Les mesures d’aimantation ont été effectuées & 'aide du magnétometre & SQUID Quantum De-
sign MPMS du service commun de magnétisme de 'université H. Poincaré de Nancy.

Il s’agit d’'un magnétométre équipé d’une bobine supraconductrice pouvant développer un champ
magnétique vertical de 7 Teslas. Les mesures peuvent étre effectuées en température variable entre
1.5K et 400 K. Nos échantillons ne sont étudiés que pour des températures supérieures a 12K, tem-
pérature au-dessous de laquelle le niobium devient supraconducteur.

Nous avons effectué des mesures de premiére aimantation et des cycles en fonction du champ a
température fixée: M(H). Le champ magnétique est appliqué dans le plan de I’échantillon, paral-
lelement & différentes directions cristallographiques principales ou perpendiculairement au plan des
couches.

Le substrat utilisé, le saphir, et le porte échantillon (les échantillons sont collés sur un morceau de
carton rigide et préorientés cristallographiquement par diffraction de rayons X) sont diamagnétiques
et leurs contributions sont soustraites.

Lorsque le champ magnétique est appliqué dans le plan des couches, il n’est pas nécessaire d’effectuer
des corrections de champ démagnétisant. Lorsque le champ magnétique est appliqué perpendiculai-
rement au plan des couches minces, le champ démagnétisant vaut —4w My, (Mye est aimantation
par unité de volume). Pour nos échantillons, ces corrections sont faibles et n’ont pas été prises en
compte.

Les résultats bruts des mesures d’aimantation M sont obtenus en emu et ont été convertis en valeur
absolue d’aimantation en pp/atome. Avec N4 le nombre d’Avogadro, M, la masse molaire (en
g/mol), p la masse volumique (en g/cm?), Paimantation moyenne par atome < u > est donnée en
pp/atome grace a la relation:

M Mmol

<p>=——r
N == 38e pNy g

Le volume Se de composé magnétique présent dans I’échantillon doit étre déterminé avec précision.
L’épaisseur e (en A) est déterminée & la fois grace aux mesures de précalibration au quartz insérable
dans le bati et & la microanalyse X.

La surface S (en mm?) de I’échantillon est déterminée en photographiant 1’échantillon au microscope
optique et en procédant & une méthode de pesée comparative. L’erreur relative qui subsiste sur l’ai-
mantation est relativement importante car la détermination de la surface et de ’épaisseur est assez

délicate [16]: Vincertitude relative sur la surface et I’épaisseur peuvent atteindre respectivement 2%
et 10%.

Sauts d’aimantation a faible champ

Nous avons mis en évidence un saut d’aimantation a faible champ magnétique. Contrairement
4 ce qui a été affirmé par diverses équipes de recherches (voir paragraphe 4.2), nous avons attribué
ces sauts & une couche d’oxydation qui se forme a la surface des couches. La figure D.12 présente le
cycle d’hystérésis collecté, & 12K et avec le champ magnétique selon [110], juste aprés la fabrication
d’une couche de 150 A de DyFe;, (J=1) et le cycle collecté sur le méme échantillon, un an plus tard
(J=360). L’expérience est trées révélatrice. . ..
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F1G. D.12 — Evolution dans le temps des cycles d’hystérésis d’une couche de DyFey (110) o 12K, pour
H selon [110]

D.8 Spectrométrie Mossbauer.

Les mesures de spectrométrie Mossbauer ont été effectuées dans la géométrie dite en réflexion,
bien adaptée a I’étude des couches minces. Dans cette géométrie, la source et le détecteur sont placés
du méme coté de ’échantillon. L’échantillon & étudier, élaboré en 5"Fe pour obtenir des taux de
comptage raisonnables, est irradié par des photons v dont I'énergie est modulée par effet Doppler.
Le principe de mesure consiste ensuite & détecter le rayonnement réémis par ’échantillon aprés ab-
sorption résonnante.

Le noyau de ®Fe se désexcite suivant différents processus concurrents 4 la réémission de photons
~v. Ils sont répertoriés dans le tableau D.2, avec les énergies, le rendement et la profondeur de détec-
tion qui les caractérisent.

Nature Dénomination E(keV) Rendement Profondeur de détection
¥ 14.4 0.1
Rayons X KX 6.4 0.27 20pm
LX 0.7 0.002
Electrons K 7.3 0.8 100-2000A
de L 13.6 0.08 300A
conversion M 14.3 0.001 3004
Electrons KLL 9.5 0.63 70A
Auger LMM 0.53 0.6 10A

TAB. D.2 — Processus de désexcitation aprés capture d’un photon «y et leurs caractéristiques (le
rendement est donné pour un photon incident)

La spectromeétrie que nous utilisons est de type I.C.E.M.S. (Integral Conversion Electrons Moss-
bauer Spectroscopy).
Les électrons de conversion émis ont une énergie qui vaut principalement 7.3 keV. Néanmoins, ces
derniers vont subir des interactions avec la matiére qu’ils traversent et lorsqu’ils sont émis & la sur-
face, leurs énergies sont comprises entre quelques eV et 7.3 keV. La profondeur de détection des
glectrons vaut approximativement de 1000 & 2000 A. De plus, les rayons X de conversion (de plus
forte énergie) vont produire des électrons de conversion & la surface des couches. Ces derniers sont
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détectés et apparaissent sur le spectre Mdssbauer (sous forme de bruit de fond).

Pour les mesures effectuées a température ambiante, les électrons de conversion émis par ’échan-

tillon sont détectés au moyen d’un compteur proportionnel & gaz (He mélangé 4 4% de méthane); le
gaz circule pour éviter les effets de saturation et le compteur doit étre proche de I’échantillon (& une
distance inférieure & un centimetre).
La réalisation de mesures a basse température avec un compteur a gaz (dont le rendement diminue
fortement avec la température) n’est pas possible. La géométrie du systéme et la proximité néces-
saire du détecteur et de ’échantillon excluent la possibilité de monter I'ensemble dans un cryostat.
Un montage original a été réalisé au laboratoire [144| pour les mesures & basse température (figure
D.13).

Gas
outlets

N2

To diffusion
pump

Fi1G. D.13 — Dispositif expérimental de spectrométrie Mossbauer o basse température

La partie cryogénique est classique et comprend un Dewar contenant ’hélium liquide (1) et un
four régulé en température (2). L’échantillon (3), collé a la laque d’argent pour assurer un bon contact
thermique avec le porte-échantillon et le thermocouple de mesure, peut étre refroidi et nous avons
travaillé de la température de I’hélium liquide jusqu’a température ambiante.
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Les électrons de conversion sont détectés au moyen d'une galette micro-canaux (4) de 40 mm de
diamétre. Celle-ci assure la fonction de multiplicateur d’électrons: les petits tubes de verre qui tra-
versent la galette sont recouverts d’une substance qui émet des électrons secondaires aprés impact
d’un électron. Les charges créées a I'anode sont collectées sous haute tension (1800 V) en bout de
ligne: le facteur d’amplification peut atteindre 10°. La galette micro-canaux est percée d’un trou (5)
de 6 mm par lequel passe le faisceau de rayons v incidents. Celui-ci est majoritairement perpendi-
culaire & I’échantillon. Des protections (6) sont nécessaires pour empécher lirradiation directe du
compteur et pour obtenir une bonne collimation du faisceau ~v. Le meilleur rapport signal sur bruit
est obtenu pour une distance source / échantillon de 40 mm. Le détecteur (7) est fixé sur une bride
amovible et refroidi a I’azote liquide. Le compteur est stable thermiquement (77K) et les mesures qui
durent parfois plusieurs jours sont réalisées avec un gain stable. Un transducteur (8) est installé dans
le cryostat. Il permet le mouvement de la source (5) et le décalage par effet Doppler des énergies des
photons 7.

Un vide de 10~ Torr (également nécessaire pour la galette micro-canaux) est obtenu dans I’ensemble
du cryostat avant refroidissement. Le systéme est pompé & travers le transducteur par une pompe a
diffusion (9). En froid, la pression est de l'ordre de 107% Torr.

7/2
/ S7¢o T 1 /2 =270 jours

Capture \
électronique 137 keV

5/2
9% vy l 9% vy
- -7,
3/2 14.4 keV T1/2—1.410 S
“‘ ‘ Y Maissbauer
1/2

5TFe

F1G. D.14 — Peuplement de I’état nucléaire excité du fer & partir du ®" Co instable

En ce qui concerne les sources, elles doivent vérifier deux critéres essentiels:
- ’émission des photons ~ doit se faire sans recul
- la durée de vie de la source doit étre suffisamment longue.
En raison de ces deux critéres, un nombre fini d’éléments sont utilisés en spectrométrie Mossbauer et
I'isotope 57 du fer est de loin le plus courant. Dans ce cas, la source est facilement obtenue & partir
de 57Co obtenu par bombardement (et capture) de nickel par des protons. Le peuplement de 1’état
nucléaire excité du fer & partir du 57Co instable est schématisé figure D.14. La source est de trés
bonne qualité (largeur naturelle d’émission de 0,1 mm/s) et a une durée de vie de 297 jours.
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Des monocristaux de composés magnétostrictifs présentant des déformations et/otl
des dimensions réduites sont des matériaux de choix pour ’étude des corrélations entre
structure et magnétisme.

Dans ce but, nous avons élaboré des couches monocristalliness TRFe;(110) par épitaxie
par jets moléculaires. La croissance des TRFe5(110) est de type Stranski-Krastanoy, sur
Al;05(1120) / Nb(110) / Fe 15A.

RHEED et AFM montrent que la morphologie des nanosystémes dépend des parameétres
d’élaboration (température du substrat, épaisseur nominaale et désaccord paramétrique)
et évolue d’un film continu de faible rugosité a des structures isolées anisotropes. La crois-
sance, gouvernée par la diffusion, s’effectue en 2 étapes avec augmentation de la densité
de germes puis coalescence.

Les couches déposées directement sur la couche tampon sont soumises a un cisaillement
€2y négatif, d’origine thermique. En revanche, les déformations dans les bicouches TREe,
/ YFey obéissent a un modéle élastique.

Dans les couches TRFe;(110), spectrométrie Mossbauer et diffraction de neutrons
montrent que les directions de facile aimantation sont modifiées par rapport aux maté-
riaux massifs. Une réorientation de spin apparait dans DyFe;(110) et ErFes(110), alors
que la direction facile ne dépend pas de la température dans les composés massifs cor-
respondants. Pour les composés Terfenol-D et SmFey qui présentent une rotation de spin
en température & I’état massif, 'amplitude de la rotation est réduite dans les films épi-
taxiés. Ces observations expérimentales sont modélisées en introduisant une modification
de I’énergie magnetoélastique introduite par ;. Les signes de la constante magnétoélas-
tique et du cisaillement gouvernent le caractére perpendiculaire ou paralléle de 1’aiman-
tation.

Dans un film continu de DyFes(110), le renversement de l'aimantation est anisotrope et
la direction [110] a un caractére facile marqué. Dans le cas de particules isolées, 1’aiman-
tation macroscopique présente un comportement plus isotrope.

Mots clés:

Composés magnétostrictifs - Epitaxie par jets moléculaires - Croissance - Morphologie -
Déformations - Anisotropie magnétique - Renversement d’aimantation
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