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Abstract

This thesis reports results on magnetic properties of supported cobalt
nanostructures. The nanostructures were grown on single crystal metal sur-
face by Molecular Beam Epitaxy in an Ultra High Vacuum chamber. Our
experimental setup is based on two in situ measurement techniques. The
first is the Scanning Tunneling Microscope (STM) allowing to investigate
the nanostructure morphology. The second, called Surface Magneto-Optical
Kerr Effect (SMOKE), probes the magnetism of the nanostructures. By com-
bining the data obtained with both techniques we were able to investigate
the magnetism of 2D nanoparticles down to the atomic level.

The first aim of the thesis consisted in disclosing the role played by the
differently coordinated atoms in determining the Magnetic Energy Aniso-
tropy in 2D nanostructures. To this purpose, we performed experiments on
the Co/Pt(111) system, chosen as a model system since the Pt surface is
well known to increase the out-of-plane uniaxial anisotropy as well as the
magnetic moment of the Co islands. A preliminary work has been devoted
to the growth of the Co islands as a function of the deposition and annea-
ling temperatures. As a result, we learned to grow three different island’s
shapes : ramified, compact and double-layer islands. We then concentrated
on the magnetism of these islands. Due to the nonlinear relationship between
perimeter length and surface area, we were able to distinguish the different
contributions to the anisotropy energy of surface and perimeter atoms. We
found that the magnetic anisotropy in 2D Co nanostructures is predomi-
nantly due to the low-coordinated edge atoms, for which the anisotropy
energy can be as large as 20 times the bulk value. This finding opens new
possibilities to separately tune the anisotropy and moment of nanostruc-
tures. To exemplify this, and to illustrate once more the role of perimeter
atoms, we produced Co island with a non-magnetic Pt core. As expected,
these bimetallic islands have identical anisotropy and lower magnetic mo-
ment to their equally shaped pure Co counterpart.

The second aim we focused on was the investigation of the magnetic
properties of ultra-high density arrays of nanostructures created by self-
assembly. We chose Co/Au(788) as a model system since the nanoscopic Co
dots were found to have a very narrow size distribution and to be placed onto
a lattice which is phase coherent on a macroscopic length scale. Moreover,
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the array has a density of 26 Tdot/in2 which allows the investigation of
inter-particle interaction in ultra high density arrays. We showed that the
narrow size distribution of the dots corresponds to an unprecedented narrow
Magnetic Anisotropy Energy distribution with 35% width at half of the
maximum. Moreover, we demonstrated the weak magnetic coupling between
the Co dots despite their high density.

In parallel to these fundamental researches, we developed a new experi-
mental setup that will replace the current one. We designed a UHV cham-
ber equipped with a homemade variable temperature STM combined with
a SMOKE experiment. A quadrupole, focused on the sample, generates a
0.35 T magnetic field. This field is one order of magnitude larger than the
present one and can be uniformly rotated in the plane of the quadrupole.
Furthermore, the design of the new chamber allows STM imaging in this
magnetic field. In this report, we present the adopted solutions as well as
the first tests of the components (STM, SMOKE, cryostat).

0Rem : this thesis is available in pdf format at http://library.epfl.ch/theses/



Version abrégée

Ce projet de thèse a porté sur l’étude des propriétés magnétiques de
nanostructures de cobalt adsorbées sur une surface cristalline métallique.
Les nanostructures sont fabriquées par croissance par jet moléculaire (MBE)
dans une enceinte ultra haut vide (UHV). Nous avons utilisé conjointement
deux techniques expérimentales in situ. La première est le microscope à
effet tunnel (STM) à température variable qui permet d’obtenir des images
précises des nanostructures et ainsi de caractériser leur morphologie. La
deuxième permet de sonder le magnétisme des nanostructures et se nomme :
Surface Magneto-Optical Kerr Effect (SMOKE). Grâce aux informations
obtenues par ces deux techniques, il est possible de corréler les propriétés
magnétiques des nanostructures à leur forme et d’étudier à l’échelle atomique
le magnétisme de nanoparticules 2D .

Dans un premier temps, nous avons cherché à révéler les origines de l’ani-
sotropie magnétocristalline des nanostructures 2D en mettant en valeur le
rôle de la coordination atomique dans la valeur de l’énergie d’anisotropie
magnétique. Pour cela, nous avons effectué nos recherches sur le système
modèle Co/Pt(111). En effet, la surface Pt(111) est reconnue pour favori-
ser l’anisotropie uniaxiale hors-plan et augmenter le moment magnétique
des ı̂lots de Co. Un travail préliminaire, porté sur la croissance des ı̂lots de
Co en fonction de la température du dépôt et du recuit, nous a permis de
créer des ı̂lots de morphologies différentes : des ı̂lots ramifiés, compacts ou
bi-couches. En confrontant les mesures de susceptibilité magnétique χ(T ) de
ces échantillons à des modèles théoriques, nous avons pu mettre en évidence
le rôle prépondérant que jouent les atomes du bord de l’̂ılot (en comparai-
son à ceux du centre) dans la valeur positive de l’anisotropie magnétique.
Cette découverte ouvre de nouvelles possibilités pour ajuster séparément le
moment magnétique et l’anisotropie de l’̂ılot. Comme illustration, et pour
démontrer encore une fois le rôle des atomes de la périphérie, nous avons
produit des ı̂lots de Co comportant un cœur non-magnétique de Pt. Comme
prévu, ces ı̂lots bi-métalliques ont une anisotropie identique et un moment
inférieur aux ı̂lots de Co purs de forme comparable.

Dans un deuxième temps, nous nous sommes intéressés aux propriétés
magnétiques d’̂ılots mono-disperses arrangés selon un réseau de très forte
densité. Pour cette étude nous avons utilisé un cristal Au(788). Cette sur-
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face vicinale permet de créer par auto-assemblage un réseau rectangulaire
périodique de plots de Co. La distribution en taille très piquée de ces ı̂lots
se reflète naturellement dans l’uniformité de leurs propriétés magnétiques.
Par exemple, nous avons pu mesurer une distribution d’énergie d’anisotro-
pie ayant une largeur à mi-hauteur de seulement 35%. Cette valeur est deux
fois plus petite que la meilleure mesure effectuée sur d’autres systèmes. C’est
ainsi que nous détenons le record mondial d’homogénéité des propriétés ma-
gnétiques de nanostructures auto-assemblées. Nous avons aussi pu démontrer
que, malgré leur très forte densité de 26 Tdot/in2, l’interaction magnétique
entre les ı̂lots de Co est quasiment nulle.

En plus de ces travaux de recherche fondamentale, nous avons développé
une nouvelle expérience qui doit remplacer l’expérience actuelle. Le déve-
loppement a consisté à construire une enceinte UHV complète, un STM à
température variable et un système de mesure Kerr. Le champ magnétique
est créé par un quadrupôle et permet d’atteindre 0.35 T. Ce champ est un
ordre de grandeur plus élevé que le champ actuellement disponible et peut
être orienté continûment dans tout le plan du quadrupôle. De surcrôıt, la
conception de l’enceinte permet de faire des images STM dans ce champ ma-
gnétique. Dans ce rapport, nous présentons les solutions techniques que nous
avons adoptées ainsi que les premiers tests réalisés sur les divers composants
(STM, SMOKE, cryostat).

0Rem : cette thèse est disponible au format pdf à l’adresse http://library.epfl.ch/theses/
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1.3.2 Théorie de l’effet Faraday . . . . . . . . . . . . . . . . 15
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Introduction

Depuis quelques décennies, les recherches visant à produire, comprendre
et utiliser des nanostructures ne cessent de s’intensifier. C’est ainsi que l’on
a vu apparâıtre de nouvelles disciplines, telles les nanosciences et nanotech-
nologies, faisant progresser leurs sœurs âınées du monde micro, d’une étape
de plus vers l’infiniment petit. Les nanosciences se basent sur le fait que les
propriétés des matériaux changent en fonction de leurs dimensions physiques
et les nanotechnologies tirent parti de ces nouvelles propriétés pour exploiter
le potentiel prometteur offert par les nanostructures. Ces propriétés origi-
nales proviennent du fait que les objets de taille nanométrique contiennent
un nombre d’atomes intermédiaire entre les objets micro- ou macroscopiques
(>106 atomes) et les petites molécules (<10 atomes). C’est ainsi, que l’as-
pect de la densité d’états électroniques des objets nanométriques se situe
entre celle des objets macroscopiques (continuum) et celle des molécules
(niveaux d’énergies discrets). A cela s’ajoutent de nouveaux phénomènes di-
rectement reliés à la dimensionnalité de l’objet qui modifie le confinement
quantique des électrons, depuis les points quantiques à 0D jusqu’aux gros
agrégats 3D en passant par les fils quantiques (1D) et plans quantiques
(2D) [1]. Les nanostructures se voient ainsi conférer de nouvelles propriétés
mécaniques [2, 3], optiques [4, 5], thermodynamiques [6, 7], électriques [8]
ou magnétiques et ouvrent la voie à de fascinantes recherches fondamentales
ainsi qu’à des applications technologiques toujours plus performantes.

Bien que le magnétisme soit connu et abondamment utilisé depuis l’An-
tiquité, les phénomènes magnétiques à l’échelle atomique, tels l’interaction
d’échange [9–12], l’interaction avec le champ cristallin [13] ou le couplage
spin-orbite relativiste [14, 15] ont été découverts durant la première moitié
du XXième siècle et sont aujourd’hui exploités, par exemple pour produire des
aimants permanents intermétalliques de haute performance (Nd2Fe14B ou
SmCo5). D’autres phénomènes liés au magnétisme ont encore vu le jour plus
récemment, comme la Magnéto-Résistance Tunnel découverte en 1975 [16]
ou la Magnéto-Résistance Géante (GMR) observée pour la première fois en
1988 [17]. Cet effet est d’ailleurs massivement utilisé depuis plusieurs années
par l’industrie dans les têtes de lecture de nos disques durs. Les fabricants
ont, en effet, exploité les propriétés remarquables de la GMR pour concevoir
une nouvelle génération de têtes beaucoup plus sensibles et performantes
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que les précédentes têtes inductives.
Aujourd’hui encore, les moyens de stockage utilisant le magnétisme sont

largement majoritaires et ont une place privilégiée dans l’audio, la vidéo
et les disques durs des ordinateurs. Le premier disque dur a vu le jour en
1956 chez IBM avec une capacité de 5 Mo pour une densité de 2 Kb/in2.
Depuis l’utilisation de ces supports magnétiques, la quantité d’informations à
stocker n’a cessé de crôıtre poussant les constructeurs à sans cesse augmenter
la densité de leur support. C’est ainsi que la densité d’informations des
disques durs actuels double chaque année et affiche environ 100 Gb/in2 (cf.
fig. 1).
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Fig. 1: Evolution de la densité d’informations des disques durs depuis leur invention
en 1956 par IBM. Actuellement la densité est de l’ordre de 100 Gb/in2 et
continue de doubler chaque année. [Source : [18]]

La couche sensible des disques durs conventionnels est constituée d’un
film amorphe continu composé de petits agrégats magnétiques (CoPtCrB)
faiblement couplés entre eux (cf. fig. 2). L’aimantation de chacun de ces agré-
gats est parallèle à la piste (enregistrement longitudinal). Toutefois, la forme
aléatoire et irrégulière des grains et le champ démagnétisant qui règne aux
interfaces de grains possédant des aimantations opposées ne permettent pas
de parfaitement garantir la direction de leur aimantation. Afin de conserver
un rapport signal/bruit acceptable lors de la lecture, un bit d’information
doit par conséquent être composé d’environ 100-200 grains. Dès lors, l’aug-
mentation de la densité passe par la diminution de la taille des bits et donc
du diamètre des agrégats. Cette réduction du volume des grains a cependant
pour effet d’amoindrir la stabilité magnétique vis-à-vis des fluctuations ther-
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20 nm

Fig. 2: Image en transmission électronique (TEM) de la couche magnétique pré-
sente dans les disques durs modernes. Un bit est constitué d’environ une
centaine de grains magnétiques de CoPtCrB. L’aimantation est dans le plan
de la couche parallèle à la piste. En encart : illustration des problèmes de
frustrations qui apparaissent à la frontière de chaque bit. [Source : [18]]

miques, ce qui peut conduire à la perte de l’information inscrite, c’est ce que
l’on appelle la limite superparamagnétique. Les matériaux utilisés actuelle-
ment ont une énergie d’anisotropie volumique de l’ordre de 3 · 105 J/m3. Si
l’on exige qu’un bit conserve son information pendant 10 ans à température
ambiante, il faut que le diamètre des grains qui le composent soit supérieur
à 8 nm. Avec des agrégats sphériques de cette taille, la densité atteinte est
d’environ 80 Gb/in2. Aujourd’hui, le diamètre moyen des grains est déjà
inférieur à 10 nm et c’est grâce à de nouveaux procédés astucieux, comme
par exemple le couplage antiferromagnétique (AFC) [19] et l’amélioration
des codes de correction d’erreurs (ECC), que la limite superparamagnétique
a pu être repoussée. Toutefois, pour franchir la barrière des 500 Gb/in2, de
nouvelles générations de disques durs devront être développées.

La première évolution va être d’employer un système où l’aimantation est
orthogonale à la surface (enregistrement perpendiculaire, cf. fig. 3). Cette
configuration devient, en effet, très favorable pour les fortes densités car
le champ démagnétisant entre bits a un rôle stabilisateur (contrairement à
l’enregistrement longitudinal où le champ démagnétisant affaiblit la stabi-
lité des bits et crée une zone de transition magnétique plus large). De plus,
la forme allongée hors-plan des grains entrâıne une meilleure homogénéité
de la direction d’aimantation ce qui accrôıt substantiellement le rapport si-
gnal/bruit [20]. Pour poursuivre la progression vers de plus hautes densités,
il sera ensuite nécessaire d’utiliser des surfaces structurées, pour lesquelles
un bit est contenu dans une seule nanostructure et est spatialement isolé
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a)

b)

Fig. 3: Dans l’enregistrement perpendiculaire l’aimantation est orthogonale à la
surface. Cette technique permet d’augmenter la densité de bits par rapport
à l’enregistrement longitudinal. L’enregistrement perpendiculaire devrait
apparâıtre dans un premier temps sur des films granulaires continus (a)
puis sur des surfaces nanostructurées périodiques où les bits sont isolés les
uns des autres et ne contiennent qu’un seul grain (b).

des bits environnants, le tout étant organisé selon un réseau périodique pour
permettre une lecture et une écriture automatiques et régulières. Les re-
cherches sont actives dans ce domaine car de nombreuses voies sont encore
ouvertes pour la fabrication des nanostructures ainsi que celle du réseau.
Bien que très prometteuses, les techniques de lithographies standards, dites
”top-down”, n’ont pas encore la résolution suffisante pour créer des objets
nanométriques sur des surfaces macroscopiques de plusieurs cm2. Pour réali-
ser de tels réseaux, les procédés ”bottom-up” (par exemple par voie chimique
(cf. fig. 4) ou par croissance par jet moléculaire) consistant à assembler des
atomes ou des molécules pour former les nanostructures, se multiplient et
laissent déjà entrevoir des possibilités prometteuses.

Au niveau de la physique, de nombreuses questions fondamentales restent
encore en suspens. Par exemple, l’influence du substrat sur les propriétés de
la nanostructure, l’origine de l’anisotropie magnétique ou les effets de la di-
mensionnalité sur la température de Curie sont autant de sujets qui doivent
être clarifiés. Répondre à ces problèmes est essentiel pour la compréhension



Introduction 5

20 nm

Fig. 4: Image TEM de nanoparticules de FePt de 6 nm de diamètre, synthétisées
par voix chimique, formant par auto-assemblage un cristal de plusieurs di-
zaines de nanomètres d’épaisseur. [Source : S. Sun et al. [21]]

de la physique des nanostructures magnétiques et sont une étape essentielle
pour l’optimisation des performances des technologies les utilisant.

Durant ce projet de thèse, nous nous sommes intéressés aux propriétés
magnétiques de nanostructures 2D déposées sur une surface métallique. En
particulier, nous nous sommes concentrés sur deux problématiques fonda-
mentales :

1. Comprendre, au niveau atomique, l’origine de l’anisotropie magnéto-
cristalline, grandeur qui assure la stabilité de l’aimantation contre l’agi-
tation thermique.

2. Créer et étudier un réseau ultra-dense de nanostructures, caractérisées
par des propriétés magnétiques homogènes (c’est-à-dire qui possèdent
un même axe d’aimantation facile et une même énergie d’anisotropie).

Cette thèse rapporte les résultats obtenus à propos de ces deux pro-
blèmes. De surcrôıt, elle présente les notions expérimentales et théoriques
utilisées pour obtenir, analyser et comprendre les résultats. L’organisation
de ce rapport est présentée ci-dessous.

Le principe de mesure que nous avons utilisé pour sonder le magnétisme
de nos nanostructures utilise l’effet Kerr dans la technique SMOKE (Sur-
face Magneto-Optical Kerr Effect). Le chapitre 1 décrit la théorie et la
phénoménologie de cet effet ainsi que les principes d’optiques utiles à la
compréhension des mesures et des artefacts. Grâce à cette technique nous
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avons pu mesurer la susceptibilité magnétique de nanostructures (ne conte-
nant que quelques centaines d’atomes) en fonction de la température.

Les images de nos nanostructures ont été réalisées grâce à un microscope
à effet tunnel (STM). Cet appareil est en effet le seul à pouvoir imager des
objets nanométriques avec une résolution inférieure à 0.01 nm. Il est ainsi
possible de parfaitement caractériser la forme, le volume et la densité sur-
facique des nanostructures que nous fabriquons. Le chapitre 2 explique le
mode de fonctionnement du STM et donne aussi la description du premier
STM que nous avons construit et employé pendant ce projet.

La fabrication des nanostructures ainsi que leur caractérisation par les
techniques SMOKE et STM ont été obtenues dans une enceinte ultra haut
vide (UHV). Cette condition est nécessaire pour éviter toute forme de pollu-
tion et oxydation qui modifie les propriétés des nanostructures magnétiques.
Dans le chapitre 3 nous décrivons notre installation expérimentale.

Pour fabriquer nos nanostructures nous avons employé la technique de
croissance par jet moléculaire (MBE). Cette dernière est couramment utilisée
dans les laboratoires de recherche pour produire les nanostructures suivant
un procédé ”bottom-up”. Un rappel sur cette technique est donné dans le
chapitre 4.

La théorie modélisant la dynamique de l’aimantation d’une nanostruc-
ture magnétique est explicitée au chapitre 5. Les résultats de cette théorie
nous permettent d’exprimer l’évolution de la susceptibilité magnétique en
fonction de la température et ainsi de vérifier la validité des modèles expli-
quant l’origine de l’anisotropie magnétique.

Dans le chapitre 6, nous présentons les résultats obtenus pour des ı̂lots
de Co déposés sur une surface de Pt(111). A partir des mesures magné-
tiques et des données morphologiques nous avons pu valider rigoureusement
les modèles décrivant les courbes magnétiques obtenues. Grâce à la grande
dispersion en taille et en périmètre de ces nanostructures, nous avons pu
mettre en évidence le rôle prépondérant que jouent les atomes de la périphé-
rie dans l’énergie d’anisotropie totale. C’est ainsi que nous avons pu conclure
que la stabilité magnétique des ı̂lots est exclusivement due à l’anisotropie
fournie par les atomes du bord de l’̂ılot. Nous avons pu confirmer cet effet en
réussissant à former des anneaux de Co de 10 nm de diamètre et en consta-
tant qu’ils ont la même anisotropie que les ı̂lots pleins. Par conséquent, en
modifiant uniquement la longueur du périmètre il est possible de changer
l’énergie d’anisotropie totale sans modifier l’amplitude de l’aimantation (qui
dépend du volume magnétique). Cette expérience est une avancée dans le
domaine de la croissance de nano-objets par MBE et ouvre la porte sur de
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nouvelles possibilités dans la nanotechnologie.

Dans le chapitre 7, nous présentons les résultats obtenus pour des ı̂lots
de Co déposés sur la surface vicinale Au(788). L’intérêt de ce système est
que les nanostructures sont monodisperses en taille et arrangées selon un
réseau périodique rectangulaire. Cette étude expose la faisabilité de créer
des réseaux périodiques par auto-organisation tout en gardant un contrôle
rigoureux sur l’homogénéité des propriétés magnétiques des ı̂lots. La densité
de nanostructures de ce système est de 26 Tdot/in2 soit 260 fois plus que
les disques durs actuels. Nous avons aussi mis en évidence l’absence d’inter-
actions magnétiques entre les ı̂lots, même à une densité aussi élevée.

Parallèlement aux expériences réalisées, une grande partie de ce projet
de thèse a été consacrée à la conception et la mise en place d’une nouvelle
enceinte UHV comprenant un STM à température variable et un système
de mesure Kerr. Par rapport à l’expérience existante, elle devrait permettre
une plus grande sensibilité des mesures magnétiques grâce à l’utilisation
d’un champ magnétique 7 fois plus intense (0.35 T). De plus, elle offre la
possibilité d’acquérir des images STM sous champ magnétique (pour, par
exemple, des mesures STM polarisé en spin) ainsi que de pouvoir changer
et transférer les échantillons sans ouvrir l’enceinte à vide. Le chapitre 8
décrit le montage expérimental et les éléments les plus importants que nous
avons conçus ainsi que les premiers tests effectués. Nous décrivons aussi dans
ce chapitre le deuxième STM fabriqué, le principe de fonctionnement du
programme temps réel qui le pilote ainsi que les premières images obtenues.





Chapitre 1

L’effet Kerr

Au cours de ce travail nous avons étudié les propriétés magnétiques
d’objets 2D, déposés sur une surface cristalline, qui contiennent moins de
10000 atomes. Les mesures magnétiques ont été faites en exploitant l’ef-
fet Kerr dans une technique nommée Surface Magneto-Optical Kerr Effect
(SMOKE). Cette technique a déjà fait ses preuves dans l’étude de multi-
couches magnétiques et peut être optimisée pour parvenir à sonder le faible
moment magnétique des nano-objets. D’autre part, elle est compatible avec
les restrictions imposées par une expérience UHV puisqu’elle ne nécessite
qu’une diode laser, des polariseurs et une photodiode qui peuvent être pla-
cés à l’extérieur de l’enceinte. Nous reviendrons sur le montage expérimental
au chapitre 3. Ce présent chapitre décrit la physique de l’effet Kerr et les
notions fondamentales d’optiques permettant une bonne compréhension des
mesures et des artefacts observables.

1.1 Introduction

On qualifie de phénomènes Magnéto-Optiques (MO) tout effet induit
par un matériau magnétique sur de la lumière. Par exemple, l’effet Zeeman
décrit la variation de fréquence de la lumière émise par des atomes placés
dans un champ magnétique. Les effets Faraday, Cotton-Mouton et Voigt
sont d’autres effets MO que nous allons brièvement décrire.

Le premier effet MO fut décrit par Michael Faraday en 1845 [22]. Il
constate qu’en envoyant de la lumière polarisée linéairement au travers d’un
échantillon magnétique, aimanté selon la direction de propagation de la lu-
mière, le plan de polarisation de la lumière émergente subit une rotation d’un
angle θF . Cet angle dépend de l’épaisseur de l’échantillon d et de son aiman-
tation M , θF = kV Md, avec kV la constante de Verdet. L’inversion du sens
de M conduirait à une rotation opposée. A cette rotation de la polarisation
s’ajoute une ellipticité croissante avec d. Ces deux observations se décrivent

9
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commodément en traitant la propagation d’ondes polarisées circulairement,
droite et gauche. Ces modes constituent des modes propres auxquels sont
associés des indices de réfraction complexes et différents.

La rotation Faraday résulte du fait que l’une des polarisations circulaires
se propage un peu plus vite que l’autre, ce qui se traduit par la différence des
parties réelles de ces indices. La partie imaginaire des indices décrit l’absorb-
tion du matériau et engendre une ellipticité car une composante circulaire
sera plus atténuée que l’autre. L’effet Faraday n’est autre qu’une biréfrin-
gence magnétique circulaire.

Les effets Voigt et Cotton-Mouton ont été découverts en 1902 et 1907. Le
premier s’applique au cas où la lumière passe à travers un milieu gazeux et le
second un milieu liquide. A la différence de l’effet Faraday, ces derniers ap-
paraissent quand le champ magnétique appliqué B est orthogonal au trajet
de la lumière. Tous deux sont assimilables à une biréfringence magnétique
linéaire quadratique. Linéaire car ils affectent de façon différente les deux
états propres de polarisation linéaire de la lumière et quadratique car l’effet
est proportionnel à B2. Ces effets sont donc insensibles au sens de B.

L’effet Kerr, connu sous le nom de Magneto-Optical Kerr Effect (MOKE)
a été découvert par J. Kerr en 1876 [23, 24], soit environ 30 ans après les
découvertes de Faraday. Dans la configuration Kerr, la lumière polarisée
linéairement est envoyée sur un échantillon magnétique et réfléchie par ce
dernier. On distingue trois géométries fondamentales suivant l’orientation
du champ magnétique par rapport à la surface de l’échantillon et au plan de
la lumière : polaire, longitudinal et transverse (cf. fig. 1.1).

M

a) b) c)

M

M

Lumière

Fig. 1.1: Configurations Kerr typiques : a) configuration polaire, b) configuration
longitudinale et c) configuration transverse.

Dans le Kerr polaire, l’aimantation M est perpendiculaire à la surface.
Dans le Kerr longitudinal, l’aimantation est parallèle à la surface et dans
le plan de la lumière. Après réflexion, l’axe de la polarisation (déterminée
par E) a tourné d’un angle θt et une ellipticité ηt est apparue. Les origines
de cet effet sont doubles. D’une part, l’effet Kerr participe en apportant
une contribution (θK(M , φ0); ηK(M , φ0)), dépendante de l’aimantation de
l’échantillon et de l’angle d’incidence φ0 de la lumière. D’autre part, pour
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une lumière polarisée linéairement, la réflexion sur l’échantillon induit aussi
une composante (θr(φ0); ηr(φ0)) indépendante de M . Dans le Kerr trans-
verse, l’aimantation est parallèle à la surface et perpendiculaire au plan de
la lumière. Pour une polarisation s, aucun effet n’est observé. Pour une po-
larisation p, on observe uniquement une variation de l’intensité ∆I(M) de
la lumière réfléchie.

Dans le cas d’études portant sur le magnétisme de couches minces dé-
posées sur un substrat non-magnétique cette technique de mesure par effet
Kerr est rebaptisée Surface Magneto-Optical Kerr Effect (SMOKE). Elle fut
utilisée pour la première fois en 1985 afin d’étudier des monocouches de fer
épitaxiées sur une cristal d’Au(111) [25]. Il est à noter que la longueur de
pénétration de la lumière dans un métal est typiquement comprise entre 150
et 200 Angstroms [26]. Ainsi lorsque l’épaisseur des couches magnétiques
est très inférieure à la longueur de pénétration de la lumière, la polarisation
subit un double effet Faraday (une fois quand la lumière arrive sur l’échan-
tillon et pénètre les couches et une autre fois quand elle en ressort) [27]. Par
conséquent, l’amplitude du changement de la polarisation (rotation et ellipti-
cité) est proportionnelle 1 à l’épaisseur des couches magnétiques. Ainsi, pour
des échantillons magnétiques massifs, θK est typiquement inférieur au degré
alors que pour des films sub-monocouche θK est de l’ordre du centième de
degré. On comprend bien la difficulté expérimentale qu’il va falloir résoudre,
lorsque l’on s’intéressera à sonder le magnétisme des très faibles recouvre-
ments, afin d’être à même de mesurer des variations angulaires inférieures
au centième de degré.

1.2 Origines des effets Magneto-Optiques (MO)

Macroscopiquement, les propriétés optiques d’un milieu sont déterminées
par un tenseur diélectrique ε qui est lui-même déterminé par le mouvement
des électrons dans ce milieu. Les effets MO que nous avons cités proviennent
du fait que ε est antisymétrique. Microscopiquement, les effets MO appa-
raissent car les électrons du milieu ne modifient pas de la même manière les
ondes électromagnétiques polarisées circulairement droite (CD) ou gauche
(CG) qui composent le faisceau de lumière incident.

D’un point de vue classique, la lumière qui traverse le milieu va modifier
la trajectoire des électrons via la force de Lorentz. Sans champ magnétique
extérieur il est évident qu’une onde CD (respectivement CG) va induire sur
les électrons un mouvement circulaire à droite (à gauche). Le rayon de ces or-
bites circulaires sera naturellement le même. Puisque le moment électrique
dipolaire est proportionnel au rayon des orbites circulaires, les constantes

1Pour les couches ultra-minces, c’est toutefois une approximation car la structure de
bande dépend de l’épaisseur d.
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diélectriques pour les ondes CD et CG seront aussi les mêmes. En consé-
quence, aucun effet Faraday ne sera présent et l’état de polarisation de la
lumière n’aura pas changé après avoir interagit avec le milieu. En appliquant
un champ magnétique parallèle au faisceau lumineux, on ajoute une nou-
velle force de Lorentz sur les électrons du milieu. Cette force est radiale à
l’orbite circulaire des électrons interagissant avec la lumière. En outre, le
sens de cette force dépend du sens de rotation des électrons. Elle sera, par
exemple, centrifuge pour les électrons tournant à droite et centripète pour
ceux tournant à gauche. Ainsi les orbites des premiers seront agrandies et
celles des seconds réduites. Il en découle que les constantes diélectriques pour
les ondes CD et CG seront différentes. Un effet Faraday sera alors visible
sur la lumière émergente. En résumé, c’est la force de Lorentz créée par le
champ magnétique qui induit l’effet Faraday.

Une description quantique est toutefois nécessaire afin d’expliquer les
effets MO anormalement élevés que l’on rencontre pour des matériaux ferro-
magnétiques. Les premières hypothèses proposaient l’existence d’un champ
effectif, de l’ordre de 107 Oe, à l’intérieur du milieu ferromagnétique, ca-
pable d’engendrer une importante rotation Faraday. Ce champ effectif est
du même ordre de grandeur que le champ de Weiss postulé pour expliquer
la physique des ferroaimants. La nature du champ de Weiss demeura inex-
pliquée jusqu’à ce que Heisenberg développe la théorie qui relie les origines
du magnétisme à l’interaction d’échange entre les électrons. Bien que cette
interaction d’échange explique le fait que les spins des électrons préfèrent
s’aligner comme s’ils étaient plongés dans un champ effectif, elle ne permet
pas de décrire les effets MO. En effet, elle n’est pas corrélée au mouvement
des électrons qui détermine les propriétés diélectriques du matériau. La dif-
ficulté fut levée en 1932 par Hulme [28] qui montra que c’est l’interaction
spin-orbite qui couple le spin

−→
S des électrons à leur mouvement et engendre

une grande rotation Faraday dans les ferroaimants. Le couplage spin-orbite−→
L .
−→
S est proportionnel à (

−→
E ×−→p ).

−→
S et résulte de l’interaction du spin de

l’électron avec le champ magnétique qu’il perçoit. Ce dernier est induit par le
mouvement de l’électron (d’impulsion −→p ) lui-même gouverné par le champ
électrique

−→
E de la lumière incidente. Cette interaction couple bien le mo-

ment magnétique de l’électron avec son mouvement et permet la connexion
entre les propriétés magnétiques et optiques des ferroaimants.

1.3 Description théorique des effets MO

1.3.1 Equation de propagation, modes propres

Il est bien connu que la propagation de la lumière dans un milieu aniso-
trope peut être décrite par les équations de Maxwell couplées à celles de la
matière décrivant les propriétés macroscopiques de ce milieu. La propagation
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de la lumière dans un ferroaimant est décrite de la même façon que pour un
cristal anisotrope. Les propriétés macroscopiques du milieu sont spécifiées
par le tenseur de perméabilité diélectrique ε donné par :

D = ε0ε ·E

où D est le vecteur de déplacement électrique, ε0 la perméabilité diélectrique
du vide et E le champ électrique de la lumière. Par simplicité, considérons
un matériau de symétrie cubique avec une aimantation M orientée selon la
direction z.
Au-dessus de la température de curie TC l’aimantation est nulle et le tenseur
ε est purement diagonal. Le milieu apparâıt donc isotrope pour la lumière
et aucun effet MO n’est visible. En-dessous de TC , M est non nul et change
la symétrie du milieu ce qui se traduit par l’apparition de termes hors dia-
gonaux dans le tenseur ε. Ce dernier prend la forme :

ε =

 εxx εxy 0
−εxy εxx 0

0 0 εzz

 (1.1)

Les termes du tenseur ε sont complexes, i.e. εkl = ε
′
kl + iε

′′
kl et dépendent

de M et de la pulsation ω de la lumière. Ils satisfont à la relation d’Onsa-
ger [29, 30] :

εkl(M,ω) = εlk(−M,ω) (1.2)

qui signifie que les termes diagonaux sont pairs avec l’aimantation M et
les termes hors-diagonaux sont impairs avec M . Ce sont ces derniers qui
induisent l’anisotropie optique.
Les équations de Maxwell de notre problème s’écrivent :

∇×E = −µ0µ · ∂H

∂t

∇×H = ε0ε ·
∂E

∂t
(1.3)

avec µ le tenseur de perméabilité magnétique relative du milieu. Ce-
pendant, l’aimantation du milieu étant limitée, dans sa réponse au champ
magnétique, à des fréquences de l’ordre des fréquences de relaxation parama-
gnétique, aux fréquences optiques, elle ne peut plus suivre, et la perméabilité
magnétique µ est toujours égale à l’unité 1l.
Nous considérons une onde électromagnétique plane incidente, de vecteur
d’onde k, de la forme :

E = E0e
i(ωt−k·r)

H = H0e
i(ωt−k·r)
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Les équations 1.3 deviennent alors :

k ×E = ωµ0H

k ×H = −ωε0ε ·E

En remplaçant la H dans la seconde équation à partir de la première on
arrive à :

k × (k ×E) = −ω2µ0ε0ε ·E

et finalement :

k(k ·E)− k2E + ω2µ0ε0ε ·E = 0 (1.4)

Soit k0 = ω2µ0ε0k̂ le vecteur d’onde de la lumière dans le vide (|k̂| = 1).
On peut alors définir l’indice de réfraction complexe N = n + iκ du milieu
par k = Nk0. L’éq. 1.4 prend la forme :N2 − εxx −εxy 0

εxy N2 − εxx 0
0 0 N2 − εzz

Ex

Ey

Ez

 = 0 (1.5)

Ici nous ne considérons que le cas où k est parallèle à M c’est à dire que
la lumière se propage selon z. Ainsi Dz = εzzEz = 0 soit Ez = 0 et l’éq. 1.5
accepte une solution non triviale quand le déterminant de la matrice est nul,
c’est-à-dire quand :

(N2 − εxx)2 + ε2xy = 0 (1.6)

Les solutions de cette équation sont :

N2
± = εxx ± iεxy (1.7)

En injectant ces valeurs propres dans l’éq. 1.5 on trouve les vecteurs propres
associés :

±iEx = Ey (1.8)

Ce qui veut dire que Ex etEy ont le même module mais qu’ils sont déphasés
de ±π

2 . Finalement on trouve que les modes propres de la lumière sont :

D+ = ε0N
2
+(Ex + iEy) (1.9)

D− = ε0N
2
−(Ex − iEy) (1.10)

C’est à dire des ondes polarisées circulairement à gauche (-) et droite (+)
avec chacune un indice de réfraction complexe qui lui est propre N− et N+.
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1.3.2 Théorie de l’effet Faraday

Une lumière polarisée linéairement, se propageant selon z parallèlement
à M dans un ferroaimant, peut être décomposée en deux ondes circulaires
droite (CD) et gauche (CG). D’après l’éq. 1.7, à chacune de ces ondes est
associé un indice de réfraction complexe N± = n± + iκpm. Après avoir
traversé une épaisseur l, du fait que n+ 6= n− les ondes CD et CG n’ont
pas voyagé à la même vitesse et une différence de phase est apparue. Ceci
implique que l’axe de polarisation de la lumière émergente a tourné d’un
angle θF :

θF =
lω

2c
· (n+ − n−) (1.11)

D’autre part, le fait que κ+ 6= κ− signifie que les ondes CD et CG ne sont
pas absorbées de la même manière dans le milieu. Ceci crée une ellipticité
ηF :

ηF = − lω

2c
· (κ+ − κ−) (1.12)

En utilisant l’éq. 1.7 et en posant les définitions : n = (n++n−)
2 et κ = (κ++κ−)

2
on peut exprimer θF et ηF en fonction des termes du tenseur diélectrique :

θF =
lω

2c
·
κε

′
xy − nε

′′
xy

n2 + κ2
(1.13)

ηF = − lω

2c
·
nε

′
xy + κε

′′
xy

n2 + κ2
(1.14)

1.3.3 Théorie de l’effet Kerr

Considérons le cas simple où la lumière polarisée linéairement arrive en
incidence normale sur la surface. Elle se propage selon z parallèlement à M .
Ce cas correspond à la configuration du Kerr polaire en incidence normale.
Les coefficients complexes de réflexion r+ et r− associés aux ondes CD et
CG sont déduits de l’équation de Fresnel [31]. Ainsi :

r+ =
N+ − 1
N+ + 1

et r− =
N− − 1
N− + 1

(1.15)

Tout comme le développement effectué pour l’effet Faraday, il est pos-
sible de déduire une expression pour θK et ηK [32]. Cependant l’expression
mathématique est beaucoup plus lourde et n’apporte pas de nouveautés pour
la compréhension. En outre, dans les expériences effectuées, le faisceau lumi-
neux arrive sur l’échantillon avec un angle φ0 non nul et l’aimantation peut
éventuellement avoir une direction quelconque, conduisant alors à d’autres
équations.

Dans la pratique, et sans perte de généralité, il devient alors plus avan-
tageux de travailler avec les ondes polarisées linéairement s (polarisation ⊥
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au plan d’incidence de la lumière) et p (polarisation // au plan d’incidence).
Il est alors possible de définir la matrice de réflectivité reliant le champ
électrique de la lumière réfléchie à celui de la lumière incidente :

[
Eref

p

Eref
s

]
=

[
rpp rps

rsp rss

] [
Einc

p

Einc
s

]
(1.16)

Les coefficients rij correspondent à des rapports d’amplitudes particuliers
et sont définis comme :

rij =
Eref

i

Einc
j

∣∣∣∣
Einc

j∗ =0

avec (i, j) = s ou p (1.17)

l’astérisque indiquant de prendre l’autre polarisation (ie : s∗
.= p et p∗

.= s)
Ils indiquent la proportion de la polarisation incidente dans l’état j qui sera
transformée en polarisation i après réflexion. Les calculs des termes rij sont
très lourds.

z

x

y

φ0

Ep
inc

Es
inc M

Ep
ref

Es
ref

Fig. 1.2: Configuration Kerr dans le cas général. La lumière est polariser linéaire-
ment et arrive sur l’échantillon avec un angle φ0. L’orientation de l’ai-
mantation M de l’échantillon est quelconque.

Nous donnons ci-dessous une expression [33, 34] dans le cas général où
la lumière est incidente avec un angle φ0 et l’aimantation M de l’échan-
tillon a une orientation quelconque et est parallèle au vecteur unitaire m =
(mx,my,mz). L’échantillon magnétique est placé dans le vide et est considéré
comme épais (i.e. son épaisseur est supérieure à la longueur de pénétration
de la lumière). Il est caractérisé par un indice de réfraction complexe N
connu.
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rpp =
N cos φ0 − γ

N cos φ0 + γ
+

2imxQ cos φ0 sinφ0

N cos φ0 + γ
(1.18)

rss =
cos φ0 −Nγ

cos φ0 + Nγ
(1.19)

rps = − iQ cos φ0(my sinφ0 + mzNγ)
γ(N cos φ0 + γ)(cos φ0 + Nγ)

(1.20)

rsp =
iQ cos φ0(my sinφ0 −mzNγ)
γ(N cos φ0 + γ)(cos φ0 + Nγ)

(1.21)

Où nous avons défini :

γ =

√
1− sinφ0

N

2

Nous avons fait intervenir la constante magnéto-optique complexe Q =
Q(M) qui relie les termes hors diagonaux du tenseur ε aux termes dia-
gonaux. Par exemple, dans l’expression 1.1 on a : εxy = iQεxx.

Maintenant que nous avons les coefficients de Fresnel rij , nous allons
trouver une relation entre les grandeurs (θ, η) et rij . Nous allons tout d’abord
supposer que l’onde incidente est purement p ou s. Dans cette situation, nous
pouvons écrire la relation suivante pour une onde j :

rj∗j

rjj
=

Eref
j∗

Eref
j

(1.22)

Ce rapport des amplitudes du champ électrique est aussi la définition du
nombre complexe ζ (équ. 1.26) caractérisant de façon univoque l’ellipticité
de l’onde réfléchie. D’après l’équ. 1.30, et à condition que les grandeurs Kerr
θ et η soient petites, nous pouvons conclure :

rsp

rpp

.= Kp ≈ θp + iηp

rps

rss

.= Ks ≈ θs + iηs (1.23)

avec θj l’angle de rotation de la polarisation et ηj l’ellipticité induite sur
l’onde j (j = s oup). L’équ. 1.23 est une équation très importante car elle relie
les propriétés magnétiques de l’échantillon (au travers des coefficients rij)
aux grandeurs mesurables expérimentalement (θ, η). Comme nous l’avons
déjà précisé, ces formules sont calculées pour un échantillon magnétique
épais. D’autres dérivations ont été faites pour des films minces [33, 35] ou
des multicouches magnétiques [36]. En outre, on peut préciser que les com-
posantes (θ, η) sont linéairement proportionnelles à l’aimantation de l’échan-
tillon.
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1.4 Discussion : Effet Kerr pour les configurations
simples

Dans ce paragraphe nous allons discuter des équations 1.18-1.21 pour les
trois configurations Kerr les plus simples : polaire, longitudinale et trans-
verse.

La configuration polaire correspond à m = (0, 0, 1). Dans ce cas, les coef-
ficients hors diagonale de la matrice de réflectivité sont égaux, i.e. rsp = rps,
ce qui signifie que les valeurs de l’effet Kerr (θK ; ηK) ne dépendent pas de
la direction de la polarisation incidente. D’autre part, ces coefficients sont
maximums pour une incidence normale, i.e. pour φ0 = 0. C’est donc en in-
cidence normale que la configuration polaire est la plus sensible

La configuration longitudinale correspond à m = (0, 1, 0). Dans ce cas,
les coefficients hors diagonale sont égaux mais de signe opposé, i.e. rsp =
−rps, et s’annulent en incidence normale. Ces coefficients sont maximums
pour un angle d’incidence proche de l’angle d’incidence principal, i.e. pour
φ0 ≈ 60o.

La configuration transverse correspond à m = (1, 0, 0). Dans ce cas,
les coefficients hors diagonale sont nuls, rsp = rps = 0. Le coefficient rss

est indépendant de M . Seul rpp dépend de M au travers de la constante
magnéto-optique complexe Q. Ainsi, l’effet Kerr se manifeste par une varia-
tion ∆I de l’intensité de la lumière polarisée p réfléchie.

La fig. 1.3 représente l’amplitude de l’effet Kerr en fonction de l’angle
d’incidence, pour les trois configurations simples. Dans la pratique, on uti-
lise souvent conjointement les configurations polaire et transverse afin de
sonder le magnétisme hors et dans le plan de l’échantillon. Pour des angles
d’incidence φ0 < 80o, la configuration polaire est assurément la plus sensible.

Expérimentalement, il existe plusieurs techniques pour implémenter une
expérience Kerr. Les montages les plus compliqués permettent de mesu-
rer directement les composantes (θK ; ηK) par des techniques d’ellipsomé-
trie [37]. Ces techniques sont longues et délicates à mettre en oeuvre mais
ont l’avantage de permettre des comparaisons quantitatives directes entre
les échantillons. D’autres techniques moins sophistiquées permettent tou-
tefois de sonder le magnétisme de l’échantillon, mais donnent des résultats
moins quantitatifs. Elles sont, en outre, beaucoup plus faciles à utiliser. C’est
d’ailleurs ce genre de techniques que nous avons utilisé dans nos expériences
(cf. § 3.2).
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Fig. 1.3: Dépendance angulaire de l’amplitude de l’effet Kerr pour les trois confi-
gurations simples : polaire, longitudinale et transverse. Ici, l’échantillon
est du Permalloy massif. [Source : R. P. Hunt [38]]

1.5 Notions fondamentales d’optique

Ce chapitre a pour but de rappeler certaines notions d’optique permet-
tant d’utiliser correctement une expérience Kerr et de comprendre l’origine
des artefacts souvent observés lors des mesures expérimentales.

1.5.1 Polarisation elliptique [39]

L’état de polarisation le plus général d’une onde électromagnétique est
l’état de polarisation elliptique, les polarisations linéaire et circulaire pou-
vant être vues comme des polarisations elliptiques particulières. Le champ
électrique E d’une onde elliptique est caractérisé par la dépendance tempo-
relle de ses composantes, en notation réelle :

E =

{
Ex(t) = Ax cos ωt

Ey(t) = Ay cos (ωt− φ)
(1.24)

Pour des raisons pratiques, on adopte toutefois la notation complexe, le
champ électrique complexe Ec prenant alors la forme :

Ec =

{
Ec

x(t) = Axe−iωt

Ec
y(t) = Aye

iφe−iωt
(1.25)

avec φ le déphasage responsable de l’ellipticité et Ax, Ay des amplitudes
réelles.

La fig. 1.4 schématise une polarisation elliptique et définit les paramètres
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Fig. 1.4: Représentation d’une polarisation elliptique et définition des paramètres
géométriques la caractérisant.

de l’ellipse. Définissons le nombre complexe ζ :

ζ =
Ec

y

Ec
x

=
Ay

Ax
eiφ (1.26)

Ce nombre contient toutes les informations caractérisant de façon univoque
l’ellipse. En effet, ζ peut s’exprimer en fonction des paramètres de l’ellipse
(α, ε) par :

ζ = ζr + iζi =
tanα(1− tan2 ε)
1 + tan2 α tan2 ε

+ i
tan ε(1 + tan2 α)
1 + tan2 α tan2 ε

(1.27)

avec α l’angle entre un axe de l’ellipse et ex, s’exprimant par :

tan(2α) =
2AxAy

A2
x −A2

y

cos φ (1.28)

et ε l’ellipticité, définie par le rapport des axes de l’ellipse, tan ε = a/b,
et qui s’exprime comme :

sin(2ε) = sign(φ) sin
(

2Ay

Ax

)
sinφ (1.29)

Dans le cas particulier où α et ε sont très petits, l’équation 1.27 se sim-
plifie beaucoup, et nous donne :

ζ ≈ α + iε (1.30)

C’est cette approximation que l’on utilise dans l’équ. 1.23 pour relier les
grandeurs de l’effet Kerr (θ, η) aux coefficients rij .
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1.5.2 Biréfringence

Lorsque le dispositif Kerr est placé en dehors de la chambre UHV, il est
nécessaire d’utiliser des hublots afin de permettre au faisceau lumineux d’at-
teindre l’échantillon. Le fait de serrer les hublots sur les flasques génère des
contraintes internes. Or, tout matériau (même initialement isotrope caracté-
risé par un unique indice de réfraction N) acquiert une anisotropie optique
lorsqu’il est soumis à des contraintes mécaniques. On peut définir un ellip-
söıde des indices de réfraction N = (Nx, Ny, Nz), fonction de la contrainte
locale, en tout point du matériau. En outre, les axes ex, ey et ez de l’el-
lipsöıde sont alignés avec ceux de la contrainte. Cet effet porte le nom de
biréfringence accidentelle.
Des indices de réfraction différents impliquent une vitesse de propagation
différente pour les composantes du vecteur E = (Ex, Ey, Ez) de la lumière,
projeté sur les axes de l’ellipsöıde. Les composantes Ei se retrouvent donc
déphasées à la sortie du hublot, induisant une modification de l’état de po-
larisation incidente, par exemple une rotation de l’axe de polarisation et une
ellipticité pour une lumière incidente polarisée linéairement. On remarque
toutefois qu’en choisissant une lumière polarisée suivant un des axes de l’el-
lipsöıde (par exemple E = Eex) la biréfringence n’a plus lieu. Malheureuse-
ment, cette astuce n’est pas utilisable dans une expérience Kerr car (sauf cas
hasardeux) : 1) la lumière doit traverser deux hublots dont les ellipsöıdes sont
différents 2) la lumière doit impérativement arriver sur l’échantillon avec une
polarisation s ou p (c.f § 1.5.3), ce qui impose définitivement l’axe de pola-
risation. Ainsi, pour compenser la biréfringence des hublots on peut utiliser
une lame 1/4 d’onde taillée pour la longueur d’onde de la lumière utilisée
ou mieux encore un compensateur de Soleil-Babinet [27].

1.5.3 Réflexion de la lumière sur une surface

i) Surface diélectrique

Considérons une onde EM polarisée linéairement, incidente avec un angle
φ0 sur une surface diélectrique. Les équations de Maxwell permettent de
calculer le vecteur E = (Eref

p , Eref
s ) de la lumière réfléchie. Ainsi, on peut

déterminer le coefficient de réflexion ri et le déphasage δi subi par l’onde
i (i = s ou p) après la réflexion. Les figures 1.5(a) et 1.5(b) illustrent la
dépendance de r et δ en fonction de φ0.

A partir de la fig. 1.5(a), on remarque qu’une onde s subit un déphasage
de δs = π après une réflexion, quelque soit l’angle φ0. Une onde p ne subit
pas de déphasage, pour φ0 inférieur à l’angle de Brewster φB. Au-dessus de
cet angle δp est constant et vaut π. On en conclue que pour les angles φ0 <
φB, une onde incidente polarisée linéairement voit son axe de polarisation
symétrisé par rapport au plan d’incidence de la lumière après réflexion. Pour
les angles φ0 > φB, l’axe de polarisation ne changera pas.
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Fig. 1.5: Réflexion sur une surface métallique : (a) Déphasage et (b) réflectivité
pour les ondes s et p.

La fig. 1.5(b) nous apprend que les ondes s et p n’ont pas le même
coefficient de réflexion (hormis dans les cas particuliers d’incidence normale
et rasante). On remarque aussi que rp = 0 lorsque φ0 = φB. Si l’onde
incidente est une superposition des polarisations s et p, le fait que rs 6= rp

va générer une rotation de l’axe de polarisation pour la lumière réfléchie
mais pas d’ellipticité.
En conclusion, nous pouvons dire qu’une surface diélectrique ne crée pas
d’ellipticité sur une onde incidente polarisée linéairement. En outre, l’axe de
polarisation ne sera pas modifié si l’onde incidente est purement s ou p.

ii) Surface métallique

Considérons maintenant le cas où la surface est métallique. La figure 1.6(a)
représente la variation du déphasage δ subi par des ondes incidentes s et p
après réflexion. On constate que δs 6= δp et (δs − δp) 6= π si 0 < θ < 90o . Ce
déphasage entre les ondes s et p est la source d’une ellipticité pour l’onde
réfléchie.

La fig. 1.6(b), illustrant les réflectivités pour les métaux, ressemble beau-
coup à celle présentée pour les isolants (fig. 1.5(b)). La différence majeure
tient dans le fait que les coefficients r ne s’annulent pour aucun angle θ et
qu’ils sont très proches de l’unité. Ainsi, puisque rp 6= rs, nous pouvons tirer
les mêmes conclusions que celles évoquées pour les isolants.
En conclusion, nous pouvons dire qu’une onde polarisée purement s ou p ne
subit pas de modification de son état de polarisation après avoir été réfléchie
par un métal. Dans tous les autres cas, une rotation de l’axe de polarisation
et une ellipticité apparâıtront.
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Fig. 1.6: Réflexion sur une surface métallique : (a) Déphasage et (b) réflectivité
pour les ondes s et p.





Chapitre 2

Microscope à effet tunnel

Afin de connâıtre la forme des nanostructures que nous fabriquons, nous
utilisons dans nos expériences un microscope à effet tunnel (STM, Scanning
Tunneling Microscope). Les données recueillies par cette technique sont très
précieuses et riches en informations. Elle nous permet de directement vi-
sualiser nos nanostructures et nous pouvons ainsi élargir notre domaine de
caractérisation des nanostructures en corrélant leurs propriétés magnétiques
à leur morphologie.

Le STM a été inventé en 1982 par Binnig et Rohrer à Zurich [40, 41]. Par
rapport aux techniques d’investigation de surface utilisées jusque-là, le STM
révolutionne la science des surfaces en fournissant des images dans l’espace
réel avec une résolution sub-atomique. Comme son nom l’indique, le STM
fonctionne en exploitant un effet d’origine quantique : l’effet tunnel.

z

x

y

V

ampli.

I

I

feedback

ordinateur

échantillon

pointe

piézos

Fig. 2.1: Schéma simplifié illustrant le fonctionnement d’un STM.
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2.1 Principes du STM

La fig. 2.1 illustre le principe du fonctionnement d’un STM. Une pointe
métallique est amenée très près (≈ 5-10 Å) de la surface de l’échantillon. La
position latérale de la pointe, x et y, ainsi que la distance z entre la pointe
et la surface sont contrôlées avec une précision de l’ordre du picomètre,
en appliquant des tensions adéquates sur des céramiques piézoélectriques.
La distance pointe-échantillon est suffisamment petite pour permettre aux
électrons de traverser la barrière de potentiel par effet tunnel. A cause de
la symétrie de la configuration lorsque V = 0, les électrons tunnellent aussi
bien dans les deux directions. Le courant total est donc nul. En imposant une
différence de potentiel V entre les deux électrodes, on brise la symétrie et un
courant I(V ) s’instaure. La direction du courant dépend naturellement du
signe de V . Comme la probabilité de tunneler décrôıt exponentiellement avec
la hauteur de la barrière, ce sont les électrons avec l’énergie la plus élevée qui
ont le plus de chance de la traverser. Ainsi, ce sont les électrons proches du
niveau de Fermi de l’électrode négative qui contribuent majoritairement au
courant tunnel. Le courant tunnel décrôıt exponentiellement avec la distance
z. Dans le mode à courant constant, la pointe balaie la surface et une boucle
de régulation ajuste en permanence la distance z afin de garder le courant I
constant, à une valeur I0 prédéfinie (typiquement 0,5-5 nA). On enregistre
le signal envoyé au piézo-z en fonction de la position latérale. On obtient
ainsi une carte topographique de la surface z(x, y)|I,V . Plus précisément, on
obtient en fait une carte de la densité locale des états électroniques (LDOS).
Cette dernière est corrélée à la topographie mais dépend aussi de la nature
et de l’environnement chimique des atomes de la surface, de la tension V
ainsi que des états électroniques de la pointe.

Une description théorique du processus tunnel dans un STM nécessite-
rait : la connaissance du potentiel électronique 3D dans la région séparant
la pointe de l’échantillon, la description des états électroniques de la pointe
et de la surface ainsi que l’extension de la fonction d’onde des électrons
dans le vide. Le manque de symétrie du système, le fait de ne rien savoir
sur la géométrie de la pointe employée et la difficulté à décrire l’interaction
pointe-échantillon rendent la description théorique du STM très difficile. La
plupart des théories se basent sur une description perturbative de l’hamil-
tonien de transfert, formalisme introduit par Bardeen pour décrire un effet
tunnel entre deux électrodes planes séparées par un isolant [42]. En négli-
geant les interactions entre les deux électrodes, le courant tunnel peut être
calculé à partir du recouvrement des fonctions d’onde de la pointe (Ψµ) avec
l’échantillon (Ψν), tous deux considérés comme des systèmes isolés [43] :

I(V ) =
2πe

~
∑
µ,ν

f(Eµ)(1− f(Eν + eV ))|Mµ,ν |2δ(Eµ − Eν) (2.1)



Chapitre 2. Microscope à effet tunnel 27
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Fig. 2.2: Diagrammes d’énergie de la pointe et de l’échantillon : a) lorsque la dis-
tance les séparant est grande ; b) lorsque la distance les séparant est petite
et que les niveaux de Fermi se sont équilibrés, mais sans tension de pola-
risation ; c) en appliquant une tension V , un courant tunnel s’établit ; d)
en inversant le signe de V , le sens du courant change.

avec

Mµ,ν = − ~2

2me

∫
S0

dS · (Ψ∗
µ∇Ψν −Ψν∇Ψ∗

µ) (2.2)

Dans l’équ. 2.1 la somme s’effectue sur tous les états quantiques µ de
la pointe et ν de l’échantillon, tous deux non-perturbés. Aux états µ et
ν sont associées les énergies propres Eµ et Eν . La distribution de Fermi-
Dirac f donne l’occupation électronique des états quantiques en fonction de
l’énergie et de la température T . La fonction delta assure que l’effet tunnel
soit élastique. L’intégrale 2.2 donne les éléments de matrice tunnel Mµ,ν

et doit être évaluée sur une surface S0 qui s’étend dans la région séparant
la pointe de la surface. La difficulté dans cette approche est de pouvoir
calculer Mµ,ν . Tersoff et Hamann ont drastiquement simplifié le problème
en assimilant le bout de la pointe à une sphère de rayon R placée en r0. Ils
utilisent ainsi une onde à symétrie sphérique (onde s) pour décrire la fonction
d’onde de la pointe solution de l’équation de Schrödinger [43]. Dans cette
approximation, et pour une faible tension V , le courant tunnel prend alors
une forme très simple, où il ne dépend que de la LDOS de la surface ρS , au
niveau de Fermi EF , évaluée en r0 :

I(V ) ∝ eV ρS(r0, EF )
∝ exp (−2kz) (2.3)

où z est la distance pointe-surface et k est reliée à la hauteur moyenne de la
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barrière tunnel et définie par :

k =

√
2me(Φ− eV/2)

~
(2.4)

avec Φ = (Φe + Φp)/2 la moyenne des travaux de sortie de l’échantillon et
de la pointe.
De l’équ. 2.3, on constate bien la décroissance exponentielle du courant tun-
nel en fonction de z. Dans ce modèle, les images STM à courant constant re-
présenteraient directement les propriétés électronique de l’échantillon expri-
mées par ρS(r0, EF ) et non pas celles du système complexe pointe-échantillon.

2.2 Description du STM

Le STM que nous utilisons dans nos expériences est un STM à tempé-
rature variable de type Beetle [44, 45]. Dans notre cas, tout le STM est à
température ambiante et l’échantillon est mis à la température désirée. Ce
type de microscope est constitué d’une tête métallique supportée par trois
piézos périphériques auxquels sont collées des billes de saphir. Ce tripode est
posé sur une pièce circulaire en molybdène comportant trois quartiers d’hé-
lice, l’échantillon à étudier étant fixé au centre de cette pièce. Le dénivelé de
la rampe est de 0,4 mm. Au centre de la tête est collé le tube piézo qui sup-
porte la pointe. Ce piézo central est monobloc mais composé de 5 secteurs
qui lui permettent d’effectuer le balayage en x et en y et la topographie z.
En imposant les bons signaux électriques sur les trois piézos, il est possible,
grâce au mouvement ”slip-stick”, de déplacer la tête STM sur les rampes, afin
d’approcher la pointe de la surface et ainsi établir une jonction tunnel. Une
petite douille métallique est collée au bout du piézo central, elle permettra
d’y accrocher une petite bobine pour retourner l’aimantation d’une pointe
magnétique. Ceci peut servir dans des mesures de courant tunnel polarisé
en spin.

Dans le Beetle standard, les piézos du tripod sont des tubes, d’environ
16 mm de long, divisés en 4 secteurs électriques. Il faut alors 12 fils élec-
triques pour commander les deux mouvements de translation et la rotation
de la tête. Dans le STM que nous avons développé, nous avons remplacé
chaque piézo-tube par un empilement de trois piézos de cisaillement (shear-
piézos). Ces piézos sont des disques de 0,5 mm d’épaisseur qui se cisaillent
dans une direction particulière lorsqu’une tension est appliquée entre leurs
faces. Les avantages de ce concept sont les suivants :

1. la hauteur de l’empilement des shear-piézos est 10 fois inférieure à la
longueur des piézos-tube du Beetle standard. Ceci doit rendre la tête
STM plus stable mais permet aussi de concevoir une tête extrêmement
compacte. Dans notre cas, elle ne fait que 21 mm de diamètre et 35 mm
de haut.
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2. la constante de rigidité k est plus élevée et permet d’avoir une tête
plus lourde tout en conservant des fréquences de résonances élevées.
De plus le contact entre les billes et les rampes est meilleur.

3. pour la connexion électrique, seuls 4 fils sont nécessaires. Et moins de
fils connectés sur la tête impliquent moins de vibrations mécaniques
transmises ainsi qu’un plus faible risque de panne liée à la casse d’un
fil ou d’une soudure.

2.2.1 Résonance du microscope

Les vibrations mécaniques ainsi que le mouvement du piézo peuvent
exciter des modes de déformation de la tête et perturber l’acquisition des
images STM. L’approche générale pour éviter ces problèmes est de construire
une tête très rigide afin de déplacer les fréquences propres de résonance vers
les hautes fréquences. Les fig 2.3 et 2.4 représentent le spectre fréquentiel
de notre tête STM posée sur les rampes dans deux cas : 1) l’excitation
sinusöıdale est appliquée sur l’électrode x− du piézo central et la mesure est
faite sur sa contre-électrode x+, 2) l’excitation sinusöıdale est appliquée sur
l’électrode x− du piézo central et la mesure est faite sur le shear-piézo ”y”
situé au milieu de l’empilement des trois shear-piézos.

Le premier cas nous donne les fréquences propres de résonance du piézo
central, à savoir 10000 Hz, 12800 Hz et 13500 Hz. Ces fréquences sont bien
supérieures à la fréquence de balayage (< 30 Hz) et à la bande passante
de la boucle de rétroaction (1 − 3 kHz). La fréquence propre d’un tube de
longueur l, de masse m auquel est fixée une masse M est donnée par [46] :

ω2 .= (2πf)2 =
IE

l3
37.07

3m + 12.35M
(2.5)

avec I = π
4 (R4 − r4) le moment d’inertie du tube (R = 3.17 mm et r =

2.67 mm étant ses rayons extérieur et intérieur, l = 15.49 mm, E = 8.1 ·
1010 N/m2, m = 1.0 g et M = 0.35 g), on trouve f ' 10600 Hz. Cette
fréquence théorique est en accord avec ce que nous avons mesuré.

Le deuxième cas reflète les fréquences propres de toute la tête STM posée
sur les rampes. La structure de la courbe est donc beaucoup plus complexe
car elle dépend de la géométrie complexe de la tête mais aussi de la qualité du
contact des billes sur les rampes (nommé ”rattling motion”). On constate que
la plus basse fréquence de résonance apparâıt vers 3500 Hz. Lorsque nous
effectuons cette même mesure avec la tête STM déconnectée des rampes,
nous n’observons plus ces pics de résonance. Ceci tend à confirmer qu’ils
proviennent essentiellement du contact entre les billes et les rampes ainsi
que du système complexe tête-rampes.
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Fig. 2.3: Réponse en fréquence du piézo central dans la direction de balayage x.
Une tension sinusöıdale d’excitation est appliquée sur l’électrode x−, l’am-
plitude de vibration est mesurée sur la contre-électrode x+.
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Fig. 2.4: Réponse en fréquence de la tête STM posée sur les rampes. Une tension
sinusöıdale d’excitation est appliquée sur l’électrode x−s du piézo central,
l’amplitude de vibration est mesurée sur le shear-piézo ”y” situé au milieu
de l’empilement.
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La fig. 2.5 est un spectre de puissance en fréquence du courant tunnel.
Pour cela nous plaçons le STM en contact tunnel mais arrêtons le balayage
x− y ainsi que la boucle de rétroaction. Le courant tunnel est ici de 10 nA
pour une tension de polarisation de 500 mV. La mesure est faite grâce à une
carte d’acquisition qui enregistre une tension proportionnelle au courant
tunnel. La fréquence d’échantillonnage est de 60 kHz pour une durée de
mesure de 5 s. Ces conditions nous permettent de sonder les fréquences
comprises entre 1 Hz et 30 kHz. A partir de ces mesures temporelles, nous
calculons le spectre de puissance. Sur ce spectre, nous pouvons aisément
observer le bruit électrique de 50 Hz ainsi que le bruit mécanique de la turbo
vers 850 Hz. Les pics à basse fréquence sont dûs aux vibrations mécaniques
dans le laboratoire. Ceux à haute fréquence sont associés aux modes propres
de vibration de l’ensemble tête-rampes.
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Fig. 2.5: Spectre fréquentiel du courant tunnel du STM.

2.2.2 Isolation des vibrations mécaniques

Pour obtenir des images STM avec une résolution atomiques il est néces-
saire que la distance pointe-échantillon ne soit pas modifiée par des vibra-
tions mécaniques. Le porte-échantillon doit donc être isolé mécaniquement.
La technique utilisée consiste à poser le porte-échantillon sur un empilement
de plaques métalliques de masses différentes séparées par des morceaux de
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viton en forme de U. On obtient une série d’oscillateurs amortis ayant cha-
cun une fréquence propre différente. Ce système permet de couper effica-
cement les fréquences supérieures à 50 Hz. Pour supprimer les fréquences
inférieures, il est nécessaire de poser toute l’expérience sur des pieds pneu-
matiques. La fréquence de coupure de l’ensemble pieds-enceinte est d’environ
1 Hz. D’autre part, tous les fils arrivant sur le haut de la tête sont aussi fixés
à des étages d’amortissement de cuivre accrochés à la flasque du STM. Ceci
a pour objectif de diminuer les vibrations transmises par les fils électriques.

2.2.3 Description de la construction

Toutes les connexions électriques arrivant sur la tête sont des fils de
cuivre de 50µm recouverts de kapton. A chaque extrémité du fil, une fiche
mâle dorée est sertie, la fiche femelle étant collée sur la tête et isolée élec-
triquement par une céramique. Cette méthode facilite les opérations de
montage-démontage du STM.

Le bon blindage du fil du courant tunnel doit être assuré en permanence.
Les courants mesurés étant de quelques nA, tout couplage avec les autres
signaux (balayages, signal-z, bruit électromagnétique...) rendrait le STM in-
utilisable. Entre la flasque supportant le STM et le premier connecteur, on
utilise un câble souple recouvert d’une tresse métallique. Ensuite, ce sont les
pièces mécaniques en cuivre, entourant le fil, qui assurent le blindage jusqu’à
la pointe.

Entre chaque étage de shear-piézos, une électrode (découpée au laser
dans une plaque de tantale de 0.2 mm) est collée (colle époxy conductrice
Epotek 27D recuite à 150oC pour polymériser). Elle relie électriquement les
shears-piézos du même étage. Un disque de céramique Al203 est collé entre la
bille de saphir et la première électrode afin d’éviter une dérive thermique, les
billes étant refroidies lorsque le STM est posé sur les rampes en molybdène.
Le collage de l’empilement des shear-piézos doit respecter certaines règles
pour que le mouvement slip-stick fonctionne bien : 1) il ne faut pas déposer
trop de colle, 2) il faut serrer mécaniquement le montage lors du recuit. Ces
deux règles garantissent un montage rigide de l’empilement des shear-piézos.
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Fig. 2.6: Tête STM : vue en coupe et vue éclatée.
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Fig. 2.7: STM monté au complet sur la flasque CF100. Les fils arrivant de l’exté-
rieur sont fixés à deux étages d’amortissement pour réduire les vibrations
mécaniques.
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2.2.4 Premières mesures STM : Ru(0001)

Les première images STM ont été réalisées sur un cristal de Ru(0001).
La préparation du Ru débute par un bombardement à l’argon à tempéra-
ture ambiante, puis à 900K, suivi d’un recuit à 1100K sous une pression
de 10−7 mbar d’oxygène. Finalement, le cristal est chauffé à 2000K pour
former de grandes terrasses. A cause de ce recuit, la préparation du Ru est
assez délicate et nécessite un porte-échantillon capable de résister aux hautes
températures.

L’échantillon que nous avons utilisé n’avait jamais servi auparavant.
Après avoir effectué des cycles de préparation pendant plusieurs jours, nous
avons réalisés des images STM pour vérifier la qualité de la surface. Nous
avons alors constaté une surstructure hexagonale de période ∼ 31 Å et d’am-
plitude ∼ 1 Å dans les images à courant constant (cf. fig. 2.8). Une telle
surstructure a déjà été observée sur du Pt(111) et était due à la formation
d’une couche de graphite en surface [47]. Dans notre cas, une étude à l’auger,
nous révèle que cette surstructure serait due à des atomes de soufre plutôt
que de carbone (cf. fig. 2.9). Pour une énergie de 3 keV, les pics importants
du Ru se trouvent à 150, 200, 231 et 273 eV, celui du S à 152 eV et celui
du C à 272 eV. Par conséquent, les pics du S et C sont superposés à ceux
du Ru et il convient d’étudier le rapport des pics pour mettre en évidence
la présence ou non de ces adsorbats. C’est ainsi que nous avons pu conclure
que l’espèce chimique était bien du S et non du C. Les rapports de pics du
Ru propre (mesuré à partir du spectre tabulé [48]) ainsi que les rapports
mesurés sur notre spectre sont résumés dans la table ci-dessous.

Rapport de pics Ru propre (table) Notre spectre
273/231 2.5 2.3
273/200 5.3 5.3
273/150 15.6 11.7

On constate que les deux premiers rapports de pics sont comparables
à ceux du Ru propre. Par contre, on constate que notre pic à 150 eV est
environ 25% plus haut que celui obtenu sur du Ru propre. Cette grande
différence est la preuve qui nous permet de conclure que c’est bien du soufre
qui est présent sur le Ru.

En poursuivant les cycles de préparation, il a été possible de complè-
tement ôter le soufre et ainsi obtenir une surface de Ru(0001) propre (cf.
fig. 2.10). Toutefois, la largeur moyenne des marches n’excède pas 400 Å
car, notre porte-échantillon n’étant pas conçu pour supporter des cycles de
recuits à 2000K, nous ne pouvions rester longtemps à haute température.

La fig. 2.11 est une image à résolution atomique obtenue avec notre STM
sur du Ru propre. Cette image n’a pas subi de traitement informatique
pour ôter le bruit. D’après la ligne de coupe, l’amplitude de la corrugation
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Fig. 2.8: Surstructure hexagonale composée d’atomes de soufre sur la surface
Ru(0001). La palette de couleurs est redéfinie sur chaque terrasse pour
bien mettre en valeur le réseau.

atomique est de 0.1 Å et le bruit a une amplitude pic à pic inférieure à
∼ 0.03 Å.
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Fig. 2.9: Spectre Auger de notre échantillon de Ru avec un pic à 150 eV anorma-
lement élevé, révélateur de la présence de soufre.

500 Å

Fig. 2.10: Surface de Ru(0001) obtenue en poursuivant les cycles de préparations.
Toutefois, la largeur moyenne des terrasse n’excède pas 400 Å. Pour
obtenir des terrasses plus grandes, il faudrait pouvoir chauffer le cristal
à 2000K pendant des temps plus longs.
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Fig. 2.11: Résolution atomique de la surface Ru (0001) obtenue avec le nouveau
STM (l’image n’ayant pas été traitée informatiquement pour ôter le
bruit). D’après la ligne de coupe, on constate que l’amplitude du bruit
est de ≈ 0.03 Å.



Chapitre 3

Le système expérimental

3.1 Description de l’enceinte

3.1.1 La chambre UHV

La création et l’étude de nos objets nanométriques se font dans une en-
ceinte Ultra Haut Vide (UHV). Dans ces conditions, il est possible de prépa-
rer une surface cristalline très propre, de réaliser des évaporations de qualité
et de contrôler la croissance de nos nanostructures. En outre, toutes les
techniques expérimentales (Kerr, STM, Auger) étant montées sur la même
chambre, des mesures in-situ sont possibles et nous permettent de caracté-
riser parfaitement le magnétisme et la morphologie.

La pression de base de l’enceinte est de 3 · 10−11 mbar, l’installation
comportant une pompe turbo, une pompe ionique et un sublimateur de
titane. A cette pression, la surface de l’échantillon, même recouverte par
Co, Ni ou Fe, demeure propre pendant plusieurs heures, ce qui nous laisse
assez de temps pour effectuer des mesures Kerr et prendre ensuite des images
de la surface.

3.1.2 Le porte-échantillon

L’échantillon est monté de façon permanente sur son porte-échantillon,
réalisé en cuivre. Le tout est monté sur un transfert de rotation avec pompage
différentiel lui-même monté sur une table x-y. L’échantillon peut ainsi être
orienté face à l’Auger, au canon à ions et aux sources d’évaporation. Le
porte-échantillon est découplé mécaniquement de son support lorsque l’on
fait du STM. Il repose alors sur un empilement de plaques de cuivre séparées
par des vitons.

Pour refroidir l’échantillon, le porte-échantillon est relié à la tête du cryo-
stat à flux par une tresse souple constitué de fils de cuivre argenté de 50 µm.
Avec l’hélium liquide, on peut abaisser la température de l’échantillon à
∼35K. Le porte-échantillon est isolé thermiquement de son support par des
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vis inox M1 (l’inox est un très mauvais conducteur de chaleur, particulière-
ment à basse température).

Pour chauffer l’échantillon, on utilise le filament de tungstène d’une
lampe halogène commerciale de 50 W placé à quelques dixièmes de milli-
mètres sous lui. Pour monter à des températures élevées (>800K), une ten-
sion de ∼ 400 V est appliquée sur l’échantillon. Ceci permet d’accélérer les
électrons thermo-émis par le filament en direction du cristal et de le chauf-
fer par bombardement électronique. Le courant d’émission peut facilement
atteindre 100 mA lorsque l’on désire chauffer à plus de 1500K.

La mesure de la température du cristal est un point très important
lorsque l’on s’intéresse à la croissance épitaxiale. En effet, toute la dyna-
mique des atomes déposés lors de l’évaporation et les différents mécanismes
(diffusion, échange...) dépendent fortement de la température. Afin de par-
faitement contrôler la densité et l’aspect de nos nanostructures, il convient
de connâıtre précisément la température de la surface de l’échantillon. Nous
utilisons des fils thermocouples Chromel-Alumel (type K) ou Tungstène-
Rhénium (type C), de Ø 0.125mm, pressés sur le rebord inférieur de l’échan-
tillon (qui est coupé en forme de chapeau). La mesure de la température se
fait donc le plus près possible de la surface. La température est mesurée par
un contrôleur-régulateur Schlichting [49]. La précision obtenue sur la mesure
absolue est de ∼1K et la régulation a une précision relative de 0.01K.

Le cristal est isolé électriquement du porte-échantillon par des anneaux
de saphir. Ce matériau a la particularité que la chaleur soit véhiculée par
les phonons. Ainsi, à basse température, sa conductibilité thermique est su-
périeure à celle du cuivre (κ = 5000 W/mK à 50K). De surcrôıt, à haute
température (>500K), sa conductibilité thermique est beaucoup plus faible.
De ce fait l’échantillon est bien isolé thermiquement lorsqu’on le chauffe pen-
dant les cycles de préparation. Des lamelles de 0.2 mm de tungstène jouent
le rôle de ressort et maintiennent le cristal en permanence sous pression et
garantissent une bonne fixation de l’échantillon, même après de nombreux
cycles de recuit à 1500K. Les rampes du STM sont ensuite vissées sur le
porte-échantillon pour tenir les lamelles.

3.1.3 Préparation de l’échantillon

Avant de créer nos nanostructures il est nécessaire de correctement pré-
parer la surface qui les accueillera. Bien que le protocole de préparation
dépende de la nature de l’échantillon, les techniques employées sont com-
munes à tous les métaux. Nous utilisons un canon à Argon, avec pompage
différentiel, pour nettoyer le monocristal. La tension d’accélération des ions
Ar est de 1000 V avec une pression d’Ar de ∼ 3 ·10−5 mbar dans la chambre
d’ionisation du canon. Le bombardement ionique peut se faire à tempéra-
ture ambiante (lorsque l’on veut éviter que les atomes des dépôts précédents
ne plongent dans le cristal) ou en le chauffant afin d’augmenter la mobilité
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Saphirs
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Echantillon

Fig. 3.1: Schéma du porte-échantillon. Il repose sur un support pouvant être
tourné et translaté, afin d’orienter l’échantillon face aux divers instru-
ments (STM, sources d’évaporation, Auger, canon à ions)

des atomes de surface et reboucher les trous formés par l’impact des ions.
Pour certains échantillons, un recuit sous pression d’O2 est nécessaire pour
éliminer les agrégats de carbone présents à la surface, par oxydation du C en
CO volatile. Au final, un recuit à haute température permet de reconstituer
la surface du monocristal en activant tous les processus de diffusion. L’élé-
vation de la température est très rapide (∼ 50 K/s). Une fois la température
désirée atteinte, la descente doit se faire lentement (∼ −3 K/s) pour per-
mettre une bonne recristallisation de la surface. Ces cycles de préparation
sont répétés 2-3 fois.

L’échantillon est ensuite amené à la température de dépôt. Plusieurs
sources nous permettent d’évaporer des métaux ou des molécules : un triple
évaporateur Omicron, une cellule de Knudsen et une source à filament ”mai-
son”. Le flux de ces sources doit être calibré à chaque fois que l’on change son
contenu. Nous utilisons l’Auger puis le STM pour effectuer cette calibration.

3.2 Le Kerr (SMOKE)

3.2.1 Principe de la mesure Kerr

Tout le montage expérimental Kerr est basé sur le fait que la rotation
θ et l’ellipticité η, induites par l’aimantation M de l’échantillon sur la po-
larisation linéaire de la lumière incidente, sont linéaires avec M . Grâce à
cette dépendance linéaire, des boucles d’hystérèse peuvent ainsi être mesu-
rées, si l’on fait varier M en appliquant un champ magnétique H, et que
l’on mesure la rotation θ ou l’ellipticité η.

La figure 3.2 schématise notre montage expérimental. La lumière entre
dans le chambre UHV polarisée linéairement. Après avoir été réfléchie par
l’échantillon, elle traverse un deuxième polariseur : l’analyseur. Nous mesu-
rons alors l’intensité lumineuse du faisceau émergent. Ainsi, dans la pratique,
nous ne mesurons pas directement les grandeurs Kerr (θ, η) mais la variation
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Fig. 3.2: Principe du montage expérimental pour la mesure Kerr.

d’intensité de la lumière réfléchie qui traverse l’analyseur.
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δ

Fig. 3.3: La lumière incidente est polarisée p, l’onde réfléchie est elliptique et tour-
née d’un angle θ, l’analyseur est décroisé d’un angle δ. Les angles sont
fortement exagérés sur l’illustration (δ ∼ 1o et θ ∼ 0.01o)

La figure 3.3 permet de visualiser l’onde elliptique réfléchie, le polariseur
et l’analyseur, lorsque la lumière incidente est polarisée p. L’axe de l’analy-
seur étant décroisé d’un petit angle δ de l’extinction (δ ∼ 1o), l’intensité de
la lumière mesurée est donnée par :

I = |Eref
p sin δ + Eref

s cos δ|2 (3.1)

Dans le cas d’une onde incidente purement p, le rapport Eref
s /Eref

p ≈ θ + iη
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(cf. équ. 1.22 et 1.23). L’intensité I devient :

I = |Eref
p |2| sin δ + θ cos δ + iη cos δ|2

= |Eref
p |2(sin2 δ + θ2 cos2 δ + 2θ sin δ cos δ + η2 cos2 δ)

≈ |Eref
p |2(sin2 δ + 2θ sin δ cos δ) car (θ; η) � 1 (3.2)

≈ |Eref
p |2(δ2 + 2θδ) (3.3)

= I0(1 +
2θ

δ
) (3.4)

Avec I0 = δ2|Eref
p |2 l’intensité lorsqu’il n’y a pas de rotation Kerr (i.e. quand

M = 0).
De l’équ. 3.4, nous voyons que l’intensité mesurée est linéaire avec θ et

donc, a fortiori, avec M . Dans cette formule, l’ellipticité n’apparâıt plus,
car elle n’est présente que dans la partie complexe. Or, lors du calcul du
carré du module, nous négligeons tous les termes quadratiques θ2 et η2. Seul
subsiste le terme croisé (δθ) linéaire en θ. Voilà une première explication
du rôle que joue le décroisement d’un angle δ de l’analyseur : obtenir une
dépendance linéaire entre I et θ. D’autre part, la variation de l’intensité ∆I
est proportionnelle à θ sin δ cos δ. Ainsi, c’est pour un décroisement δ = 45o

que ∆I est maximal. Cependant, plus δ est grand et plus le signal de base
I0 l’est aussi. Par conséquent, pour obtenir un bon rapport signal/bruit, il
convient de ne pas trop décroiser. Pour nos mesures, nous décroisons d’un
angle tel que l’intensité I soit 3 à 5 fois l’intensité minimale (i.e. quand
δ = 0), ce qui correspond à δ ∼ 0.5− 3o.

3.2.2 Les bobines magnétiques

Comme nous l’avons vu au chapitre 1, il existe trois configurations Kerr
simples. Notre expérience nous permet de choisir parmi deux de ces configu-
rations : polaire (sensible à une aimantation hors-plan) et transverse (sen-
sible à une aimantation dans le plan).

Le champ magnétique pour la configuration polaire est induit par une
bobine placée dans l’enceinte UHV. Elle est constituée d’un fil de cuivre
de Ø 1 mm bobiné sur une pièce en aluminium de forme conique (pour
laisser passer le faisceau lumineux) refroidie à l’eau. Pour être positionnée
au-dessus de l’échantillon, la bobine est montée sur un translateur linéaire.
La figure 3.4a représente le champ magnétique (mesurée avec une sonde
Hall) en fonction du courant. La dépendance est bien évidemment linéaire
et au courant maximal (Imax =12 A) le champ magnétique vaut 440 G.

Le champ magnétique pour la configuration transverse est créé par un
entrefer d’Armco (fer doux), les bobines étant placées à l’extérieur de l’en-
ceinte UHV. Cet électroaimant est monté sur un translateur linéaire pour
amener l’entrefer au niveau de l’échantillon. La figure 3.4b représente le
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Fig. 3.4: Champ magnétique créé par la bobine : a) polaire et b) transverse.

champ magnétique en fonction du courant, mesuré pour trois amplitudes
différentes de courant avec une vitesse de balayage lente (0.2 A/s). A cause
de la présence de fer doux, ces courbes ne sont plus linéaires et leur forme
dépend de l’amplitude du courant (ainsi que de la vitesse de balayage). Le
champ magnétique maximal vaut 660 G.

3.2.3 La source de lumière

Comme source lumineuse, nous utilisons une diode laser (Sharp RLD-
78MAT1, λ = 785 nm, P = 5 mW). Une lentille, ajustée à la sortie de la
diode, crée un faisceau collimaté de Ø 2 mm sur tout le trajet optique. La
polarisation de la lumière laser est naturellement elliptique avec un rapport
1 : 800. La diode laser est connectée à un élément Peltier afin de réguler sa
température à 0.1K près. La source de courant stabilisé est une électronique
Seastar LD-2310 pour diode laser. Le bloc laser est monté sur une table (θ, φ)
pour ajuster la direction du faisceau. Avant de rentrer dans la chambre
au travers d’un hublot, la lumière traverse un polariseur Glan-Thompson
(coefficient d’extinction > 105, angle d’acceptance 16o).

3.2.4 La détection de lumière

Après être sorti de la chambre, le faisceau traverse un analyseur (pola-
riseur Glan-Thompson), puis une lentille fait converger le faisceau sur une
photodiode de 1 cm2 (Hamamatsu S2387-1010R). Le courant de la pho-
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todiode est converti en tension et amplifié avec un gain de 103 − 108. On
soustrait ensuite le signal continu, on amplifie d’un facteur 500 puis on filtre
par un filtre électronique d’ordre quatre avec une fréquence de coupure de
10 Hz. Afin d’éliminer les lumières parasites présentes dans le laboratoire et
dans l’enceinte, un filtre IR, passe-bande centré sur la longueur d’onde du
laser, est fixé devant la photodiode.

Une carte d’acquisition National Instrument (PCI-MIO-16XE-10, 16 bits,
100 KHz multiplexé) pilotée depuis un PC par Labview, assure la prise des
mesures Kerr : la source de courant génère un courant proportionnel à la
tension qu’elle reçoit du convertisseur DA et le signal de la photodiode est
mesuré par un convertisseur AD de la carte.

3.2.5 Procédure de mesure

La sensibilité du SMOKE dépend fortement du coefficient d’extinction
χ de l’ensemble polariseur-analyseur. Le coefficient d’extinction est défini
comme le rapport entre l’intensité lumineuse maximale et minimale, perçue
par la photodiode, lorsque l’on tourne l’axe de l’analyseur. Ce coefficient
est un indicateur de l’ellipticité de la lumière : plus il est élevé, moins la lu-
mière est elliptique et plus la sensibilité magnétique du dispositif est grande.
Comme nous l’avons expliqué au chap. 1, il est nécessaire que la polarisation
incidente sur l’échantillon soit s ou p afin que la réflexion ne détruise pas
l’état de polarisation linéaire.

Il convient donc, dans la première phase, d’établir l’axe de polarisation
(disons p) à l’aide du premier polariseur. Pour ce faire, on oriente gros-
sièrement l’axe du polariseur dans la direction voulue et on cherche avec
l’analyseur le minimum (Imin) et le maximum (Imax) d’intensité. On en dé-
duit χ1 = Imax/Imin. On tourne légèrement l’axe du polariseur, on cherche
à nouveau Imin et Imax pour calculer χ2. Si χ2 > χ1, on tourne l’axe du
polariseur dans l’autre sens, sinon on continue à tourner dans le même sens
d’un petit angle. On répète cette procédure jusqu’à trouver le maximum du
coefficient d’extinction. Dans la pratique, sans utiliser de lame quart d’onde,
nous mesurons χ ∼ 20000− 30000.

Ensuite, nous décroisons l’analyseur d’un angle δ jusqu’à obtenir entre 3
et 5 fois l’intensité minimale.





Chapitre 4

Fabriquer des nanostructures

Les recherches consacrées à l’étude des propriétés physiques des nano-
structures n’existent que depuis une vingtaine d’année. Pour ce faire, il a
tout d’abord été nécessaire de concevoir des méthodes pour les fabriquer.
Grâce à leur fort potentiel pour les applications technologiques nécessitant
une importante miniaturisation, de nombreux procédés de fabrication ont été
inventés et n’ont cessé d’être améliorés. L’une des plus vieilles techniques,
mais des plus utilisées aujourd’hui, est la lithographie. Cette technique pré-
sente l’avantage de pouvoir parfaitement contrôler la taille, la forme et l’em-
placement des nanostructures. Que ce soit de la lithographie par faisceau
d’électrons, rayons-X ou holographie, elle repose sur une série de procédés
(incluant l’application d’une résine, l’exposition et le développement) préli-
minaires à l’élaboration des nanostructures proprement dites. La résolution
maximale obtenue est de l’ordre de 20-100 nm [50, 51], en fonction du pro-
cessus employé et de la surface de la zone contenant les nanostructures. En
employant des résines inorganiques, il est même possible d’atteindre une
résolution de 5 nm [52]. La lithographie nécessite toutefois des moyens tech-
niques et financiers très importants qui la rendent difficilement exploitable
dans le cadre de la recherche fondamentale en laboratoire. De plus, sa ré-
solution maximale est encore trop faible et ne permet donc pas de créer
des nanostructures extrêmement petites, ne contenant que quelques dizaines
d’atomes. Dans l’idée d’augmenter la résolution des techniques de fabrica-
tion des nanostructures, des groupes de recherches ont utilisé la pointe d’un
microscope à effet tunnel (STM) ou à force atomique (AFM). Par exemple,
il est possible de transférer de façon contrôlée de la matière à partir de celle-
ci [53], de former un agrégat stable à partir de précurseurs organométal-
liques [54, 55] ou encore d’anodiser localement le substrat [56] en appliquant
des pulses de tension. La résolution peut alors atteindre 10 nm. Avec la
pointe du STM, il est même possible de déplacer des atomes un à un, pour
venir les placer à un endroit précis [57, 58]. Bien évidemment, ces techniques
de manipulation à l’échelle atomique s’avèrent être extrêmement lentes et
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ne peuvent produire un grand nombre de nanostructures car le processus
de fabrication se fait en série. Elles sont donc exclusivement réservées à des
études très spécifiques. De nombreuses autres techniques, ayant pour objec-
tif de produire des nano-objets, ont été inventées et permettent de répondre
aux exigences de leurs utilisateurs [59].

Pour la fabrication de nos nanostructures, nous utilisons la technique
de croissance épitaxiale par jet moléculaire (MBE). Cette technique permet
de créer rapidement un grand nombre de nanostructures en parallèle sur
une large surface (de l’ordre du cm2). Cette technique se déroule dans un
environnement UHV, nécessaire à la formation et à l’étude des propriétés des
nanostructures. Bien que ne permettant pas de définir exactement la forme
ou l’emplacement des nanostructures, elle présente l’avantage de pouvoir
former des agrégats contenant au minimum 1 atome. Grâce aux recherches
menées dans la physique des surfaces, les processus de croissance par MBE
sont mieux compris et ont permis de diversifier la forme et la nature des
objets créés et même de trouver des systèmes pour lesquels les nanostructures
s’auto-organisent selon un réseau bien défini.

4.1 Introduction à la théorie de la nucléation

Dans la croissance épitaxiale par jet moléculaire (MBE), des atomes
sont évaporés, à partir d’une source, avec un flux F , vers la surface cris-
talline [60]. Une fois l’atome déposé sur la surface, plusieurs processus de
diffusion peuvent survenir. L’atome peut rester collé là où il a atterri, s’éva-
porer, diffuser sur la surface, se combiner avec un autre atome pour former
un dimère ou encore s’insérer dans la surface (cf. fig. 4.1). Les taux auxquels
ces processus se produisent dépendent de la nature des atomes déposés et de
ceux de la surface ainsi que de la température T . En effet, tous ces proces-
sus peuvent être caractérisés par une énergie d’activation E et une fréquence
d’essai ν0. Par exemple, dans le cas de la diffusion sur une terrasse cristalline,
la fréquence de saut d’un site à l’autre peut s’exprimer par :

ν = ν0 exp
(
−Em

kBT

)
(4.1)

avec kB la constante de Boltzmann et Em la barrière de migration. La fré-
quence d’essai ν0, peut être vue comme la fréquence à laquelle l’atome oscille
au fond du puits de potentiel, et donc au nombre de fois qu’il tente de dépas-
ser la barrière d’énergie Em par seconde. En général, on prend pour ν0 une
valeur comprise entre 1011 et 1013 Hz et on suppose celle-ci indépendante
de la température. Cette image de saut d’un site à l’autre n’est cependant
valable que dans la limite kBT � Em, c’est-à-dire quand le temps passé par
l’atome dans le puits de potentiel est beaucoup plus grand que le temps passé
dans l’état intermédiaire lors de la transition. Entre deux sauts, l’atome perd
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la mémoire de son précédent site et évolue, par conséquent, selon une marche
aléatoire. Bien qu’aléatoire, ce mode de diffusion peut être caractérisé par la
distance quadratique moyenne, 〈∆x2〉, parcourue dans le temps t, et donnée
par la relation d’Einstein :

〈∆x2〉 = 2dl2Dt (4.2)

avec l la distance entre deux sites (longueur du saut), d la dimensionnalité
du mouvement et D le coefficient de diffusion, exprimé en sites/s, donné
par [61–63] :

D =
nν0

2d
exp

(
−Em

kBT

)
(4.3)

avec n le nombre de directions de sauts autorisées depuis le site où il se
trouve. Par exemple, n = 3 et d = 2 sur fcc(111), n = 4 et d = 2 sur fcc(100)
et n = 2 et d = 1 sur fcc(110) [62, 63]. Ce paramètre D est très important
car, bien que décrivant le taux de diffusion des monomères, il détermine
aussi la densité d’̂ılots crées.

Dépôt (flux F)

Nucléation
Diffusion

Agrégation

Dissociation

Insertion

Fig. 4.1: Processus atomiques importants lors de la croissance épitaxiale par jet
moléculaire (MBE).

La croissance des ı̂lots formés par MBE peut être divisée en quatre étapes
consécutives : la nucléation pure, la nucléation avec croissance, la croissance
d’̂ılot pure et finalement la coalescence.

Au cours du dépôt, les atomes arrivent avec un flux F (exprimé en ML/s)
sur la surface et diffusent avec un taux D jusqu’à rencontrer un autre atome
(lui aussi diffusant) et ainsi former un dimère. Supposons, pour simplifier,
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que le dimère reste stable (i.e. il ne se dissocie pas avant de capturer un
troisième atome) et immobile. Au cours du temps, le nombre de dimères
va grandir quasi-linéairement jusqu’à ce que leur concentration n2 devienne
comparable à celle des monomères n1. A partir de là, la probabilité pour
un monomère de former un nouveau dimère est comparable à celle de re-
joindre un dimère existant. La croissance des ı̂lots apparâıt donc comme un
processus concurrent à la formation de nouveaux ı̂lots. Après que la den-
sité d’̂ılots stables nx (nx =

∑
s>1 ns, ns étant la densité d’̂ılots de taille s

stables) a suffisamment augmenté, tout atome déposé ne participera qu’à
la croissance d’̂ılots. Nous avons alors atteint la densité de saturation, nsat

x .
A ce moment, le libre parcours moyen des atomes diffusants est égal à la
distance moyenne entre ı̂lots et les monomères ont beaucoup plus de chance
de s’attacher à un ı̂lot plutôt que de se rencontrer pour en former un nou-
veau. En approchant d’un recouvrement d’une demi-monocouche, des ı̂lots
vont commencer à coalescer, faisant, par conséquent, chuter la densité d’̂ılots
totale nx. La figure 4.2 illustre la variation de la densité d’̂ılots en fonction
du recouvrement.
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Fig. 4.2: Courbe typique de densité d’̂ılots compacts stables, nx, en fonction du
recouvrement, pour divers rapports D/F . [Source : H. Brune et al. [64]].

La théorie du champ moyen pour la nucléation et la croissance repose
sur la résolution des équations de taux décrivant l’évolution de la densité
d’̂ılots. Un des résultats de cette théorie, valable pour des ı̂lots compacts et
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approuvée par l’expérience ainsi que par des simulations Monte-Carlo ciné-
tique [64, 65], est la loi d’échelle reliant la densité d’̂ılots stables à saturation,
nsat

x , au flux de dépôt F et au coefficient de diffusion D :

nsat
x ∝

(
D

F

)−χ

(4.4)

avec χ = i
i+2 l’exposant d’échelle, i correspondant à la taille critique de

l’agrégat. Cette taille est définie comme étant celle à partir de laquelle un
agrégat devient stable si on lui ajoute un atome. Un ı̂lot est stable si sa pro-
babilité de crôıtre est supérieure à celle de régresser au cours du dépôt. Par
exemple, pour un système où les dimères sont stables, i = 1 et χ = 1/3. On
constate que l’on peut aisément contrôler la densité d’̂ılots à saturation (cf.
fig. 4.2) en modifiant, au choix, le flux de dépôt ou la température de l’échan-
tillon (car D dépend de T suivant l’équ. 4.3). En pratique, il est souvent plus
facile de modifier la température de dépôt. La figure 4.3 illustre la densité
d’̂ılots à saturation en fonction de la température de dépôt T dép , dans le cas
où les dimères sont stables (i.e. i = 1) pour le système Ag/Pt(111).

A partir de la densité nsat
x mesurée avec le STM et des formules 4.3 et 4.4,

il est possible de tracer le ln(D) en fonction de 1/T (plot d’Arrhenius) et
d’extraire ainsi les paramètres Em et ν0.
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Fig. 4.3: Graph. d’Arrhenius : densité d’̂ılots à saturation, nsat
x , en fonction de la

température de dépôt, dans le régime où les dimères sont stables (i.e.
i = 1). [Source : H. Brune et al. [64]].

Une fois le dépôt effectué, il est possible de recuire l’échantillon. Ceci a
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pour conséquence d’activer thermiquement l’évaporation bi-dimensionnelle
d’atomes depuis les ı̂lots et de conduire à une modification de la distribu-
tion en taille, dans laquelle les plus petits ı̂lots vont disparâıtre au profit
des plus gros. Cet effet, appelé mûrissement d’Ostwald [66], peut être dé-
crit thermodynamiquement par l’effet Gibbs-Thomson [67] qui stipule que la
pression d’une vapeur (ici les atomes diffusants), en équilibre avec sa phase
condensée (les ı̂lots), décrôıt avec le rayon de courbure de l’interface entre
les phases (le rayon de courbure des ı̂lots). Par conséquent, les atomes de
la périphérie des petits agrégats s’évaporent plus rapidement que ceux des
grands. Un exemple de mûrissement d’Ostwald est présenté sur la fig. 4.4,
où l’on constate qu’après avoir attendu un temps suffisamment long, les pe-
tits ı̂lots ont disparu et fait grossir les grands. De surcrôıt, comme illustrée
sur la fig. 4.5, la distribution en taille obtenue après recuit, pour activer le
mûrissement, est significativement plus étroite que celle obtenue par nucléa-
tion pure. Un autre effet du recuit est de rendre les ı̂lots plus compacts, en
permettant aux atomes de diffuser à leur périphérie jusqu’à trouver un site
énergétiquement plus favorable.

Fig. 4.4: Deux images STM 3000 × 3000 Å2, prises à un intervalle de 20000 s,
montrant le processus de mûrissement d’Ostwald d’̂ılots de Cu sur Cu(100)
à 343K. [Source : J. B. Hannon et al. [68]].

4.2 Croissance auto-organisée

La croissance obtenue par MBE sur une surface cristalline isotrope est
parfaitement aléatoire. En particulier, la position des ı̂lots ainsi que leur
forme exacte ne peuvent pas être contrôlées. Pour de nombreuses appli-
cations et expériences, il est nécessaire de faire crôıtre les nanostructures
à des emplacements désirés ou selon une forme particulière. Une solution
pour influencer le processus de nucléation est d’utiliser un substrat texturé
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Fig. 4.5: Distribution en taille normalisée des ı̂lots avant et après recuit à diverses
températures (schématisées par divers symboles). Le mûrissement d’Ost-
wald (Ostwald ripening) permet d’améliorer significativement la mono-
dispersité en taille des ı̂lots. [Source : H. Röder et al. [69]].

qui favorise la croissance à des endroits précis ou anisotrope pour favori-
ser la croissance selon des directions privilégiées. On peut, par exemple,
utiliser comme substrat une surface de type fcc(110). En effet, les atomes
de cette surface sont arrangés en lignes parallèles séparées par une rigole
(image 4.6b). La barrière d’énergie à surmonter pour passer d’une rigole à
l’autre est plus élevée que celle qui sépare deux sites le long de cette der-
nière. Par conséquent, lorsque l’activation thermique n’est pas assez élevée,
les atomes déposés sont contraints à se déplacer le long de ce canal jusqu’à
rencontrer un autre atome ou un ı̂lot stable auquel se lier. La croissance est,
de ce fait, principalement uni-directionnelle. La fig. 4.6 illustre ce mode de
croissance pour des ı̂lots de Cu, ayant une forme allongée selon l’axe {110},
sur la surface Pd(110).

Pour contrôler l’emplacement des nanostructures lors du dépôt, il est
possible d’utiliser une surface qui comporte un réseau périodique de dislo-
cations ou de reconstructions. Par exemple, l’énergie de contrainte présente
lors d’une croissance hétéroépitaxiale génère des dislocations pour accommo-
der la différence de paramètre de maille entre les deux espèces atomiques. La
répulsion à longue portée existant entre elles peut conduire à la formation
d’un réseau régulier de dislocations. Lors du dépôt, la diffusion des atomes
est fortement perturbée par les dislocations qui agissent souvent comme des
barrières répulsives. Ainsi, si l’activation thermique est suffisamment basse
pour empêcher les atomes de traverser les lignes de dislocations, un agrégat
va se former dans chaque cellule définie par le motif du réseau périodique de



54

b)

500 Å

a)

Fig. 4.6: a) Image STM de 0.1 ML de Cu sur Pd(110) à 300K. b) Représentation
d’une surface fcc(110) où l’on voit les canaux orienté dans la direction
{110}. [Image STM : J. P. Bucher et al. [70]].

dislocations. Un exemple est montré sur la fig. 4.7 où le réseau de disloca-
tions partielles est créé en déposant 2 ML de Ag sur la surface Pt(111). Le
paramètre de maille volumique de Ag est 4.3% plus grand que celui du Pt.

100 Å

a) b)

200 Å

hcp

fcc

Fig. 4.7: a) Image STM d’un réseau de dislocations obtenu en déposant 2 ML
de Ag sur Pt(111) à 300K puis recuit à 800K. Les lignes noires sont
des dislocations partielles séparant des zones fcc et hcp. b) Un dépôt de
Ag à 110K forme un ı̂lot au sein de chaque cellule selon le réseau défini
par les dislocations. De surcrôıt, la distribution en taille des agrégats est
beaucoup plus piquée que celle obtenue par nucléation sur un substrat
isotrope (non montré). [Image STM : H. Brune et al. [71]].
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Le superparamagnétisme

L’étude des substances magnétiques a conduit à la création de grandes
familles permettant une classification précise et une description rigoureuse de
leurs comportements. Le terme général de magnétisme (ou magnétique) ne
désigne pas un comportement précis car il peut s’agir de diamagnétisme, pa-
ramagnétisme, ferromagnétisme, antiferromagnétisme... Le ferromagnétisme
est certainement la famille la plus notoire (et aussi la plus étudiée) car elle
décrit la physique des aimants permanents, utilisés abondamment dans la
technologie. Dans un ferroaimant, les moments magnétiques, portés par les
électrons, sont couplés entre eux via une interaction d’origine quantique :
l’interaction d’échange. Pour minimiser l’énergie d’échange causée par cette
interaction, le système tend à conserver ses moments magnétiques alignés,
origine de l’aimantation permanente. Ceci n’est vrai que pour des tempé-
ratures inférieures à la température de Curie TC , définissant le passage du
régime ferromagnétique à celui de paramagnétique. Dans le paramagnétisme,
les moments magnétiques ne sont pas couplés entre eux ou plus exactement
l’énergie d’échange est négligeable par rapport à l’énergie thermique. Ils sont
alors libres de s’orienter dans la direction qu’ils veulent. En appliquant un
champ magnétique sur une substance paramagnétique, ses moments vont
chercher à s’aligner avec le champ, créant ainsi une aimantation dans le
matériau. Lorsque l’on coupe le champ, les moments magnétiques, sous l’in-
fluence de l’agitation thermique, reprennent une orientation aléatoire et l’ai-
mantation est à nouveau nulle.

Dans un matériau ferromagnétique, les moments magnétiques ne sont
pas forcément tous alignés (un morceau de fer peut très bien avoir une ai-
mantation macroscopique nulle). Cette observation s’explique par le fait que
le matériau est divisé en domaines (les domaines de Weiss) délimitant des
régions microscopiques où les moments magnétiques sont alignés. Chaque
domaine porte ainsi une aimantation propre et l’aimantation macroscopique
du matériau est la somme vectorielle de toutes ces aimantations. Cette
configuration en domaines permet de minimiser le champ démagnétisant
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et donc l’énergie dipolaire du système (l’interaction du champ magnétique
créé par le matériau sur ses propres moments). Les interactions d’échange
et de couplage dipolaire visent donc des objectifs opposés. La coexistence de
ces deux interactions est toutefois possible grâce au fait que chacune d’elle
possède sa zone d’influence privilégiée : le proche voisinage pour l’échange,
les régions plus éloignées pour le couplage dipolaire. On introduit une dis-
tance typique, la longueur d’échange léch =

√
2Aéch/µ0M2

s , dépendant de
la constante d’échange Aéch et de l’aimantation à saturation Ms. Cette dis-
tance sépare la zone d’influence où l’emporte l’échange (l < léch), de celle
où règne le couplage dipolaire (l > léch). En outre, la taille et la forme
des domaines dépendent de paramètres intrinsèques au matériau (constante
d’échange, forme, défauts, cristallographie...) ainsi que du champ extérieur
appliqué et du processus d’aimantation. Entre chaque domaine, on observe
une zone tampon, plus ou moins large, à l’intérieur de laquelle l’aimantation
tourne : c’est une paroi. La création d’une paroi coûte de l’énergie (énergies
d’échange et d’anisotropie). La configuration magnétique finale est forcément
très compliquée et représente un compromis entre les énergies d’échange et
dipolaire.

5.1 Introduction au superparamagnétisme

Lorsque l’on étudie des objets ferromagnétiques nanométriques, la des-
cription physique de leur micromagnétisme peut être quelque peu simplifiée
car ils sont généralement suffisamment petit pour ne contenir qu’un seul
et unique domaine magnétique. En effet, l’énergie du champ démagnétisant
est proportionnelle au volume de l’échantillon tandis que l’énergie dépen-
sée en parois est proportionnelle à leur surface. Il est classique que, aux
petites dimensions, les termes de surface deviennent plus importants que
ceux de volume. Kittel [72] a calculé la taille critique d’une particule sphé-
rique ou ellipsoidale à partir de laquelle la configuration monodomaine est
la plus favorable. Il trouve ainsi que le rayon critique d’une sphère de fer
est Rc = 9γ/µ0M

2
s ≈ 7.5 nm, avec γ la densité d’énergie superficielle d’une

paroi1, soit un peu plus que la longueur d’échange dans le fer : lFe
éch =5 nm.

Un agrégat de cette taille contiendrait approximativement 105 atomes . En
outre, dès que l’on déforme la sphère, pour induire une anisotropie de forme,
la taille critique peut atteindre plusieurs centaines de nanomètres. Les nano-
structures que nous étudions comportent environ 103 atomes. Le raisonne-
ment ci-dessus, bien que très simple, nous permet toutefois de conclure que
les nanostructures ne comportent qu’un seul domaine magnétique porteur
d’un moment nommé macrospin. Ce macrospin M est la somme de tous les
moments magnétiques mi portés par les atomes : M =

∑
i mi. Le moment

mi étant lui-même la somme du moment de spin mS , du moment orbital

1γFe = 3× 10−3 Jm−2 et MFe
s = 1.7× 106 Am−1
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mL et éventuellement du moment de polarisation du substrat.

En créant sur une surface des nanostructures suffisamment séparées les
unes des autres pour ne pas interagir entre elles, on obtient un ensemble
de macrospins découplés comparable à un système paramagnétique. C’est
ainsi qu’est défini le superparamagnétisme et c’est dans ce cadre que nous
allons traiter le magnétisme de nos nano-̂ılots. L’évolution temporelle de
l’amplitude et de l’orientation de chaque macrospin est caractéristique de la
nanostructure (forme, nombre d’atomes, élément chimique) et dépend aussi
de la température. Nous reviendrons plus loin sur la description quantitative
de l’évolution temporelle du macrospin.

Pour les nanostructures, il existe bien évidemment une température de
Curie à partir de laquelle l’interaction d’échange ne suffit plus à garder les
moments magnétiques des atomes alignés. Au delà de TC , l’objet tout en-
tier devient paramagnétique et son macrospin est nul. A cause de l’agitation
thermique, l’amplitude du macrospin diminue continûment lorsque la tem-
pérature varie entre 0K et TC . Proche de TC , cette décroissance suit un
comportement en puissance caractérisé par un exposant critique β :

M ∝
(

1− T

TC

)β

, T → Tc (5.1)

La valeur de β dépend de la dimensionnalité et du nombre de degrés de
liberté dans l’orientation du macrospin, c’est à dire trois dans le modèle
d’Heisenberg, deux dans le modèle xy et un dans le modèle d’Ising. Dans le
modèle d’Heisenberg, l’orientation du macrospin est parfaitement isotrope
dans toutes les directions. C’est un modèle qui ne fait intervenir aucune
anisotropie. Le modèle xy confine le macrospin à rester dans un plan 2D.
Le modèle d’Ising n’autorise que 2 orientations, selon l’axe z : ↑ ou ↓. Pour
un système 2D idéal, seul le modèle d’Ising révèle un ordre ferromagnétique
à longue portée avec un exposant β = 0.125, déterminé par Onsager [73].
Quant au modèle d’Heisenberg, il n’autorise pas l’ordre ferromagnétique
dans des systèmes 2D (ou 1D) pour toutes températures T > 0 .

En général, on observe que la température de Curie diminue avec l’épais-
seur des couches déposées [74]. Cette tendance reflète la nature coopérative
du ferromagnétisme, où l’absence de couches d’atomes sur la face côté vide
est ressentie par les couches plus profondes. Des tendances similaires ont été
observées sur des agrégats de petite taille [75] où la plus faible coordination
des atomes de surface est un facteur à la diminution de TC . Il est cependant
très difficile de prédire l’évolution de la température de Curie avec la taille
des nano-objets car la distance entre les atomes, l’interaction électronique
avec le substrat ou l’anisotropie sont autant de paramètres qui jouent un
rôle primordial pour son évaluation [76].
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5.2 Anisotropie

De part l’influence de son environnement et pour des raisons de symé-
trie, l’orientation du macrospin porté par une nanostructure n’est pas iso-
trope. Certaines directions spatiales sont privilégiées et conditionnent sa
dynamique temporelle. Dans ce paragraphe, nous présentons les différentes
sources d’anisotropies présentes dans les matériaux magnétiques et plus par-
ticulièrement les nano-objets.

La forme de l’objet est une première source évidente d’anisotropie. En
effet, le champ démagnétisant (champ créé par les moments de l’objet à
l’intérieur de lui-même) tend à aligner le moment total M selon certaines
directions énergétiquement plus favorables. On comprend bien qu’un objet
aplati préfère garder son aimantation dans le plan et qu’un objet allongé
selon son grand axe. Les nanostructures auxquelles nous nous sommes inté-
ressés sont comparables à des crêpes, avec une hauteur de 1-2 atomes et un
diamètre moyen de ∼50 atomes. Dans ce cas, l’énergie de l’anisotropie de
forme s’exprime comme : Ef ∝ M2 cos2 θ avec θ l’angle entre l’aimantation
et la normale à la surface de la nanostructure. Cette énergie est minimale
pour θ = π/2. L’anisotropie de forme tend ainsi à maintenir M dans le plan
de nos nanostructures.

La structure cristallographique du matériau magnétique est une autre
source d’anisotropie. Celle-ci découle de l’interaction spin-orbite et tend à
aligner le moment M selon les axes de symétrie du cristal. La symétrie la
plus simple est celle qui ne contient qu’un seul axe. En ne conservant que
le terme de degré le plus bas, l’énergie magnétocristalline s’écrit comme :
Em = Km sin2 θ avec θ l’angle entre M et l’axe d’anisotropie et Km la
constante d’anisotropie uniaxiale. Deux cas se présentent : 1) pour Km > 0,
Em est minimale quand θ = 0, c’est-à-dire quand M est parallèle à l’axe
d’anisotropie, ce dernier est alors nommé axe d’aimantation facile (easy
axis), 2) pour Km < 0, Em est minimale quand θ = π/2, c’est-à-dire quand
M est dans le plan perpendiculaire à l’axe d’anisotropie (easy plane).

La brisure de symétrie en surface et l’interface avec le substrat en-
gendrent une anisotropie dite de surface. Elle fut suggérée par Néel [77]
et prend une forme similaire à l’anisotropie magnétocristalline uniaxiale,
décrite ci-dessus, avec une constante Ks qui peut-être positive ou négative
suivant le système étudié.

Enfin, une anisotropie magnétoélastique apparâıt lorsque la maille cris-
tallographique du métal constituant l’̂ılot est différente de celle du substrat.
Un désaccord de maille génère des contraintes dans la nanostructure de
plusieurs GPa et donne naissance via le couplage magnétoélastique à une
anisotropie uniaxiale.

Pour résumer, l’anisotropie totale de nos nanostructures est la somme de
toutes ces contributions qui s’avèrent être toutes uniaxiales. En se restrei-
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gnant au cas particulier où tous les axes d’anisotropie sont perpendiculaires
à la surface, on obtient, au final, une anisotropie uniaxiale qui s’exprime, au
premier ordre, par :

Ea = K sin2 θ (5.2)

avec θ l’angle entre M et l’axe d’anisotropie (orthogonal à la surface) et K
la constante d’anisotropie uniaxiale. En fonction du signe de K, on sera soit
dans une configuration hors-plan (K > 0) ou dans-le-plan (K < 0). Ce pa-
ramètre n’est a priori pas connu et doit donc être utilisé comme paramètre
libre pour ajuster les courbes expérimentales. Comme nous le verrons au
paragraphe 6.2, nous avons pu mettre en évidence le rôle prépondérant joué
par les atomes du périmètre de l’̂ılot dans la valeur de l’anisotropie. Contrai-
rement à ce que l’on peut lire dans la littérature, cette constante n’est pas
simplement une anisotropie volumique (surfacique) multipliée par le volume
(la surface) de l’objet. Les contributions à l’anisotropie des surfaces, pour
les structures 3D, et du périmètre, pour celles 2D, ne sont pas négligeables
et doivent être insérées dans le calcul du K total.

5.3 Modélisation du superparamagnétisme

Considérons une nanostructure porteuse d’un macrospin M déposée sur
une surface cristalline. Dans le cas particulier auquel nous nous intéressons,
cette nanostructure subit une anisotropie uniaxiale hors-plan (K>0) décrite
par l’éq. 5.2. Appliquons un champ magnétique H, selon z, perpendiculaire
à la surface. L’énergie totale est la somme de l’énergie d’anisotropie et de
l’énergie Zeeman :

E = K sin2 θ − µ0MH cos θ (5.3)

Comme représenté sur la fig. 5.1b, il existe au plus deux minima d’énergie,
l’un à θ = 0 et l’autre à θ = π ayant comme énergie E− = −µ0MH et
E+ = +µ0MH. Dans la limite où le champ appliqué est faible, la hauteur
de la barrière séparant les deux puits vaut environ K.

Comme nous le verrons au § 5.3.3, il est possible de résoudre la dyna-
mique du macrospin. Cependant, il est utile de simplifier le modèle décrit par
l’éq. 5.3 pour retomber sur deux cas classiques du magnétisme : le modèle
d’Ising et le modèle de Langevin.

5.3.1 Cas limite, K →∞ : modèle d’Ising

Dans le modèle d’Ising, le macrospin n’a que deux états possibles (↑)
correspond à θ = 0 ou (↓) correspond à θ = π, toutes les autres orienta-
tions étant formellement impossibles (cf. fig. 5.1b). C’est-à-dire que les deux
puits de potentiels sont infiniment hauts et étroits car l’énergie d’anisotropie
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Fig. 5.1: a) Schématisation d’un ı̂lot magnétique déposé sur une surface. Son ani-
sotropie est uniaxiale (K > 0) avec un axe de facile aimantation (easy-
axis) hors-plan. b) Représentation de l’énergie totale de l’̂ılot donnée par
l’éq. 5.3 (rouge) ainsi que les modèles d’Ising (bleu) et Langevin (vert).

uniaxiale K est extrêmement grande. A l’équilibre thermodynamique, l’ai-
mantation moyenne d’une grande quantité N de nanostructures identiques
n’interagissant pas entre elles est donnée par :

MIsing = NM
exp

(
µ0MH
kBT

)
− exp

(
−µ0MH

kBT

)
exp

(
µ0MH
kBT

)
+ exp

(
−µ0MH

kBT

) = NM tanh
(

µ0MH

kBT

)
(5.4)

La susceptibilité magnétique à champ nul χ = ∂M
∂H

∣∣
H=0

vaut alors :

χIsing(T ) =
µ0NM2

kBT
(5.5)

5.3.2 Cas limite, K = 0 : modèle de Langevin

Le modèle de Langevin est l’exact opposé de celui d’Ising. En effet, dans
ce modèle, l’énergie d’anisotropie K = 0. Ainsi, sans champ extérieur, toutes
les directions ont la même probabilité d’être occupées par le macrospin. Dans
l’éq. 5.3, il ne reste plus que le terme d’énergie magnétique −µ0M ·H, mini-
mum lorsque M est aligné selon H. Dans notre cas, où le champ extérieur est
hors-plan, il n’existe qu’un seul minimum d’énergie en θ = 0 (cf. fig. 5.1b). A
l’équilibre thermodynamique, l’aimantation moyenne d’une grande quantité
N de nanostructures identiques n’interagissant pas entre elles est donnée
par :

MLang. = NM

[
coth

(
µ0MH

kBT

)
− kBT

µ0MH

]
(5.6)

La susceptibilité magnétique à champ nul vaut alors :

χLang.(T ) =
µ0NM2

3kBT
=

1
3

χIsing(T ) (5.7)



Chapitre 5. Le superparamagnétisme 61

5.3.3 Modèle du superparamagnétisme pour les ı̂lots

Comme nous allons le voir, les deux modèles d’Ising et de Langevin cor-
respondent au comportement asymptotique du superparamagnétisme dans
les limites où la température tend vers 0 ou l’infini. Il est toutefois possible,
à partir de l’expression de l’énergie totale 5.3, de décrire de façon exacte
le comportement dynamique du macro-spin en déterminant la susceptibilité
magnétique. Lorsque le système a atteint l’équilibre thermodynamique, on
peut calculer, en utilisant la loi de Boltzmann, la fonction de partition exacte
de ce système. La susceptibilité à l’équilibre thermodynamique χeq(T ) peut
ensuite être déduite. On trouve, pour une seule nanoparticule d’anisotropie
K et de macrospin M [78] :

χeq(T ) = µ0M
2

 exp(K/kBT )
√

πKkBT Erfi
(√

K/kBT
) − 1

2K

 (5.8)

avec Erfi(x) = 2/
√

π
∫ x
0 exp v2 dv la fonction erreur imaginaire et kB la

constante de Boltzmann.
Dans une expérience réelle, le temps qu’on laisse au système pour évoluer

et s’équilibrer est de l’ordre de grandeur de la période à laquelle on fait varier
le champ magnétique. Par conséquent, en dessous d’une certaine tempéra-
ture critique, le système n’aura pas eu le temps de traverser suffisamment
de fois la barrière de potentiel pour atteindre l’équilibre thermodynamique.
Pour décrire cette situation hors-équilibre, il est utile de définir une suscep-
tibilité hors-équilibre complexe : χ(T ) = χ′(T )+ iχ′′(T ). La partie complexe
χ′′ est associée aux processus irréversibles du retournement de l’aimantation
qui surviennent lorsque le système n’est plus à l’équilibre thermodynamique.
Elle décrit le fait que l’aimantation n’est plus en phase avec le champ exté-
rieur, ce qui conduit à une ouverture de la boucle d’hystérèse, typique d’un
comportement ferromagnétique. A l’équilibre thermodynamique, χ′′ = 0.

Finalement, il est possible de démontrer que la susceptibilité magnétique
(décrivant les régimes hors et à l’équilibre) peut être exprimée en fonction
de χeq (fonction réelle) par :

χ(T ) =
1

1− iωτ
χeq(T ) (5.9)

On peut ainsi distinguer les deux composantes de χ :

χ′(T ) =
1

1 + ω2τ2
χeq(T ) (5.10)

χ′′(T ) =
ωτ

1 + ω2τ2
χeq(T ) (5.11)

ω est relié au temps caractéristique de la mesure t = 2π/ω. Par exemple,
dans notre mesure Kerr, ω est la pulsation à laquelle le champ magnétique
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externe H varie. Le temps de relaxation τ représente le temps moyen que
met le système pour passer d’un puits à l’autre en champ H nul. Il est donné
par :

τ = τ0 exp(K/kBT ) (5.12)

avec τ0 = 1/(2ν0) où ν0 = 1010s est la fréquence d’essai [79]. Rappelons
que l’expression 5.9 a été dérivée en supposant que le champ magnétique
H est parallèle à l’axe d’anisotropie. Si ce n’était pas le cas, un couple se-
rait exercé par le champ sur le macrospin et le forcerait à s’écarter de l’axe
d’anisotropie. Cet effet serait décrit en incluant un terme de susceptibilité
indépendante de la température.

La fig. 5.2 illustre les fonctions χ′(T ), χ′′(T ) et χeq(T ) pour une nano-
structure donnée. Ces courbes seraient exactement les mêmes pour décrire
un système composé d’un grand nombre de nanostructures toutes identiques
et n’interagissant pas entre elles.

On observe qu’en dessous d’une certaine température, la susceptibilité
magnétique mesurée expérimentalement χ′(T ) décroche de la courbe χeq et
tombe rapidement à 0. On introduit la température de blocage Tb :

Tb =
K

kB
ln

(
1

ωτ0

)
(5.13)

correspondant à la température où le système atteint la moitié de χeq. Pour
des températures supérieures à Tb, le système passe de très nombreuses fois
par-dessus la barrière de potentiel. Le système est ainsi à l’équilibre thermo-
dynamique et la susceptibilité χ′ est par conséquent égale à χeq (χ′′ étant
alors nulle). Les boucles M(H) ont alors une forme en S, caractéristiques de
la réversibilité de la dynamique dans l’état superparamagnétique. La pente
à l’origine de ces courbes est égale à χ′. Par contre, bien en dessous de Tb,
pendant le temps de mesure t, le système n’arrive pas à traverser la barrière
de potentiel. Le macrospin étant bloqué dans l’un des deux puits tout au
long de la mesure, il ne contribue plus au signal magnétique, le signal mesuré
est constant et donc χ = 0. A juste titre, on dit que la nanostructure est
magnétiquement bloquée dans l’un des deux états. La température Tb définit
ainsi le passage d’une dynamique superparamagnétique (T > Tb) à un état
bloqué (T < Tb). Aux environs de Tb, le macrospin arrive à passer quelques
fois par-dessus la barrière sans toutefois atteindre l’équilibre. Dans cette
région de transition, les boucles mesurées sont de véritables hystérèses ca-
ractérisant l’irréversibilité de la dynamique du macrospin. La susceptibilité
χ′′, étant corrélée à l’ouverture du cycle d’hystérèse (rémanence), apparâıt
comme un pic centré sur Tb .

Finalement, on remarque que, même pour un système de nanostructures
identiques, la transition entre les deux comportements s’effectue sur une
fenêtre de température ∆T = 2kBT 2

b /K.
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Fig. 5.2: Susceptibilités magnétiques χ(T ) pour un ensemble de nanostructures
uniaxiales strictement identiques. En dessous d’une certaine température
(légèrement supérieure à Tb), la susceptibilité réelle mesurée expérimen-
talement χ′(T ) décroche de la courbe χeq car le système n’a pu atteindre
l’équilibre thermodynamique. Le macrospin est alors bloqué dans un des
deux puits de potentiel. Aux alentours de Tb, χ′′(T ) est non nulle, signe
que la dynamique du macrospin est irréversible (hystérèses des courbes
M(H)) dans cette région.

Dans nos expériences, la fréquence à laquelle on varie le champ magné-
tique est de 0.1 Hz. Dans ce cas, la formule 5.13 se réduit à Tb ≈ K/(25kB).

Nous avons aussi représenté sur la fig. 5.2 les fonctions χIsing(T ) et
χLang.(T ) (cf. éq. 5.5 et 5.7). Nous constatons qu’à basse température (T <
2Tb), la susceptibilité d’Ising est une très bonne approximation de χeq. En
outre, ce n’est qu’à haute température (T > 10Tb) que χeq peut être ap-
proximée par la susceptibilité de Langevin. Il faut, en effet, attendre que
l’énergie thermique kBT soit largement supérieure à l’énergie d’anisotropie
K pour que le modèle anisotrope de Langevin soit valable.

Dans le cas d’un système composé de nanostructures différentes, décrit
par une distribution de barrières d’énergie D(K), la susceptibilité totale
χtotal(T ) est la somme de la susceptibilité χ(K, T ) (donnée par l’éq. 5.9) de
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chaque nanostructure caractérisée par son anisotropie K, c’est-à-dire :

χtotal(T ) =
∑
K

D(K)χ(K, T ) (5.14)

Dans un système de nanostructures différentes, la transition ∆T entre
les deux comportements superpara/bloqué se trouve élargie. En effet, les
ı̂lots avec la plus grande barrière d’énergie bloquent à des températures su-
périeures. Une fois bloqués, ils ne jouent plus aucun rôle dans la mesure de
χ, aux températures inférieures. La courbe finale est la somme de toutes les
courbes de susceptibilité caractéristique de chaque ı̂lot. La transition ∆T
est ainsi une véritable signature de la distribution des barrières d’énergie
des nanostructures étudiées : la forme de la courbe χ′′ est directement com-
parable à la distribution d’énergie d’anisotropie alors que pour la courbe χ′,
c’est la raideur du pic qui est caractéristique de l’étroitesse de la distribution
d’énergie.

Pour les applications technologiques, tel le stockage de données sur des
supports magnétiques, on recherche des nanostructures avec une tempéra-
ture de blocage bien supérieure à la température ambiante. Une Tb élevée
revient à dire que l’énergie d’anisotropie K de la nanostructure est grande.
Plus précisément, la nanostructure doit être capable de garder son orien-
tation magnétique pendant plusieurs années, tout retournement causé par
l’agitation thermique étant synonyme de la perte de l’information portée par
cette nanostructure. En prenant, par exemple, un temps de relaxation τ de
10 ans et pour une température de 320K, on trouve (cf. éq. 5.12) que l’énergie
d’anisotropie K d’une nanostructure magnétique doit valoir environ 1.2 eV.
On notera toutefois que la valeur de τ est extrêmement dépendante de K ou
de T car ces termes interviennent dans une exponentielle. Ainsi, en prenant
une énergie K = 1 eV, au lieu des 1.2 eV précédents, le temps de relaxation
chute à τ ∼ 6 jours. Un léger changement dans l’anisotropie modifie ainsi
considérablement la stabilité magnétique de la nanostructure.



Chapitre 6

Etude du système
Co/Pt(111)

Bien que de nombreuses études aient déjà été faites sur des couches ou
des nanostructures magnétiques, l’origine physique de l’anisotropie, en parti-
culier dans les nanostructures, reste encore assez floue. Il devient cependant
nécessaire d’éclaircir ce point si l’on désire pousser jusque dans leurs re-
tranchements les technologies employant le magnétisme comme moyen de
stocker des informations (disque dur, MRAM...). D’autre part, la compré-
hension exacte des principes physiques engendrant l’anisotropie dans les na-
nostructures magnétiques est un véritable défi scientifique. Fréquemment
l’anisotropie d’un objet est calculée en multipliant son volume par une éner-
gie d’anisotropie volumique. Or, nous savons que lorsque l’on diminue la
dimensionnalité, les effets liés aux bords deviennent de plus en plus impor-
tants, car la fraction des atomes de bords sur les atomes de volumes n’est
plus négligeable. Voilà déjà une idée qui mérite d’être creusée afin de sa-
voir s’il ne faudrait pas aussi tenir compte d’un terme lié à la surface de la
nanostructure. Qu’il s’agisse des matériaux massifs ou des objets nanomé-
triques, l’anisotropie magnétocristalline intervient de façon prépondérante
dans l’anisotropie totale. Elle est une conséquence de l’interaction entre le
moment de spin mS et le moment orbital mL provoqué par le couplage
spin-orbite. En raison du potentiel électrostatique dû à l’environnement, les
électrons responsables du magnétisme ne peuvent plus occuper indifférem-
ment n’importe quelle orbitale (par exemple 3d) comme dans le cas de l’ion
libre. Il en résulte une anisotropie du moment orbital, et par suite du mo-
ment magnétique associé, corrélée à la structure cristallographique. D’autre
part, les interactions des électrons de l’atome avec son voisinage peuvent
modifier les moments mS et mL ainsi que la structure électronique locale et
ainsi influer sur l’anisotropie. En résumé, cette anisotropie magnétocristal-
line est fortement corrélée à l’environnement électronique local. Pour modi-
fier cet environnement on peut, par exemple, jouer sur la nature chimique des
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atomes qui sont en contact avec la nanostructure en changeant le substrat
ou en déposant quelques couches atomiques de métaux non magnétiques sur
la nanostructure. Des études ont ainsi montré qu’en utilisant des surfaces de
Pt(111) [80, 81] ou Pd(111) [82, 83], l’anisotropie totale K devient positive
(aimantation hors-plan) et son intensité est fortement augmentée. L’expli-
cation de cet effet résulte dans le fait que les atomes de l’interface subissent
une hybridation des orbitales 3d (pour le métal ferromagnétique déposé)
et 5d (pour le métal du substrat), ce qui a pour conséquence d’augmenter
considérablement le moment orbital par rapport à celui du matériau mas-
sif [84] et ainsi l’anisotropie magnétocristalline. D’autres études, effectuées
sur de très petits agrégats déposés, ont montré que le moment orbital, et par
conséquent l’énergie d’anisotropie, dépendent fortement de la coordination
de l’atome [85]. Ainsi, l’énergie d’anisotropie d’un atome seul (déposé sur
une surface) est environ dix fois plus importante que celle d’un atome qui
comporte trois voisins.

Ces constatations nous permettent d’envisager que les atomes de la pé-
riphérie n’ont pas la même anisotropie que ceux situés au centre de la na-
nostructure car leur environnement électronique n’est pas identique. Pour
prouver cette idée, il est nécessaire de créer des nanostructures dont on
connâıt la morphologie exacte ainsi que la composition chimique. Des expé-
riences ont été menées sur des agrégats 3D de Co en employant un micro-
SQUID pour mesurer leurs propriétés magnétiques [86]. Il ressort de cette
étude que la surface de ces particules joue un rôle dominant dans l’aniso-
tropie totale. Toutefois, la morphologie de ces agrégats était réalisée avec
un microscope à transmission électronique (TEM) sur des agrégats simi-
laires mais pas forcément identiques. Cette incertitude sur la morphologie
exacte des nanostructures 3D étudiées au SQUID ne permet donc pas d’ex-
traire rigoureusement la contribution des différentes facettes dans la valeur
de l’anisotropie. Par ailleurs, d’autres expériences ont été menées sur des
nanostructures composés de plusieurs éléments. Il s’agit, par exemple, de
particules tridimensionnelles de FePt, quasi-sphériques, formant par auto-
assemblage une couche de plusieurs nanomètres d’épaisseur [21]. Cette étude
démontre que l’anisotropie de ces agrégats est principalement gouvernée par
leur structure cristalline volumique de type fct. Ainsi, contrairement aux
agrégats de Co pur, c’est le volume qui est prépondérant dans la valeur de
l’anisotropie totale et non la surface.

Pour étudier l’origine de l’anisotropie, il serait, par conséquent, préfé-
rable de travailler avec des nanostructures 2D car leur morphologie plane est
beaucoup plus facile à caractériser que celle des particules 3D. Cette étude
morphologique est réalisée à l’aide d’un microscope à effet tunnel (STM).
Les nanostructures sont crées par jet moléculaire (MBE) dans un environne-
ment ultra haut vide (UHV) afin d’éviter une contamination qui endomma-
gerait les propriétés magnétiques de ces nanostructures. Les mesures in-situ
de leurs propriétés magnétiques nous dispense de devoir recouvrir les na-
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nostructures avec des couches métalliques protectrices et ainsi de créer des
interfaces supplémentaires, sources de complications lors de l’interprétation
des résultats. Nous avons choisi de créer des ı̂lots 2D de Co sur une surface
cristalline de Pt(111). Le système Co/Pt possède, en effet, un unique axe
d’anisotropie hors-plan, lorsque le recouvrement est inférieur à 4 ML [87].
D’autre part, comme nous allons le voir, ce système permet de produire de
nombreuses formes de ı̂lots. Nous présentons ici les résultats obtenus per-
mettant de mettre en évidence le rôle prépondérant que jouent les atomes
du périmètre dans l’anisotropie de l’̂ılot.

6.1 Etude de la croissance du Co sur Pt(111)

Comme nous désirons étudier le rôle des atomes du périmètre par rapport
à ceux de surface, il est tout d’abord nécessaire de mâıtriser la fabrication
des ı̂lots de Co. Notre premier but est d’arriver à créer des nanostructures
ayant une large distribution en taille et en périmètre pour pouvoir sonder
leurs propriétés magnétiques sur une très large gamme. Le deuxième but est
de créer des nanostructures où la relation entre la surface et le périmètre
d’un ı̂lot est non-linéaire. Ceci donne à ces deux distributions une forme ca-
ractéristique permettant de distinguer le rôle joué par les atomes du bord et
ceux du centre. Les nanostructures ne doivent pas être trop petites car notre
système Kerr n’est plus assez sensible si le macrospin M est trop faible (le si-
gnal mesuré est, en effet, proportionnel à M2 lorsque T > Tb). D’autre part,
nous devons empêcher la formation de trop gros ı̂lots qui peuvent conduire
à un début de coalescence ainsi que celle de bandes décorant les marches du
substrat. Nous allons commencer par présenter les résultats obtenus lors du
travail préliminaire consistant en l’étude de la morphologie des nanostruc-
tures de Co.

6.1.1 Préparation de la surface de Pt(111)

Une bonne préparation de la surface de Pt(111) est fondamentale car le
taux d’impuretés et de défauts ainsi que la distance entre les marches sont
autant de facteurs perturbant la croissance des nanostructures. Un cycle
typique de préparation commence par un bombardement d’ions argon à
1000 eV, à température ambiante, pour retirer les dépôts métalliques de
la veille. On continue ensuite de bombarder à haute température, T=800K,
pour activer la mobilité des atomes de surface et obtenir une érosion couche
par couche. Puis, une exposition à une pression de 3 · 10−8 mbar d’oxygène
à T=800K permet de transformer les agrégats de carbone, ségrégant à la
surface du Pt, en CO et CO2 volatiles. Finalement, l’échantillon est recuit à
T=1400K pour produire une surface plane. L’élévation de la température est
rapide (≈ 50 K/s) alors que le refroidissement se doit d’être lent (≈ −2 K/s)
pour permettre aux marches et aux terrasses de se lisser convenablement.
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Ce cycle est répété 2-3 fois en diminuant à chaque fois le temps de chacune
des étapes. En suivant cette préparation nous obtenons une surface caracté-
risée par une distance entre marches d’environ 1000 Å. L’image STM de la
fig. 6.1a montre notre surface de Pt(111) dans une région particulièrement
bien plane, avec de très larges terrasses. La hauteur de marche mesurée sur
cette image est de 2.22 Å. D’après les paramètres de maille du matériau
massif, la distance entre deux atomes de Pt de la surface est théoriquement
de 2.77 Å et la hauteur d’une marche 2.26 Å. La surface de la maille élémen-
taire du Pt vaut 6.65 Å2. La fig. 6.1b est une image en résolution atomique.
Les triangles plus foncés indiquent la présence d’une impureté (C ou O)
adsorbée, invisible directement avec le STM, mais qui perturbe la densité
d’état électronique des atomes de Pt. La densité d’impuretés caractéristique
est inférieure à 0.4%.

1000 Å

a)

b)

Fig. 6.1: Surface de Pt(111) propre après des cycles de préparation standard. a)
vue d’ensemble de larges terrasses. b) résolution atomique (Ut = 50 mV,
It = 10 nA).

6.1.2 Dépôt du Co

Le Co est évaporé à partir d’une source triple Omicron. La tige est faite
en cobalt ultra-pur à 99.995% (Alfa Aesar). Ce type de source présente
l’avantage de pouvoir précisément contrôler le flux d’atomes, en mesurant
le courant d’émission des ions émis. La calibration de la source s’effectue en
faisant une mesure de recouvrement à l’aide du STM. Le flux était d’environ
0.3 ML/min pour un courant d’émission de 80 nA. Avant d’effectuer un dé-
pôt à basse température, l’échantillon est recuit à 600K pour évaporer l’eau
condensée sur la surface pendant son refroidissement. La pression dans la
chambre lors des dépôts reste en dessous de 8 · 10−11 mbar.
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200 Å

200 Å 200 Å

a) T dép = 130K, Θ = 0.35 ML b) T dép = 200K, Θ = 0.5 ML

c) T dép = 300K, Θ = 0.3 ML d) T dép = 325K, Θ = 1 ML

200 Å

Fig. 6.2: Etude de la morphologie en fonction de la température de dépôt T dép de
Co sur le Pt(111). Seul le dépôt à basse température permet d’obtenir des
ı̂lots. A température plus élevée, le Co diffuse trop et vient se coller sur
les marches du Pt avant même d’avoir pu former des ı̂lots. Sur l’image b,
on constate la présence de doubles lignes de dislocation à la surface du Pt
provenant de l’insertion de Co dans le Pt (le contraste a été amplifié au
niveau des lignes pour les mettre en valeur).

Etude en fonction de la température de dépôt

Nous avons débuté par une série de dépôts de Co en fonction de la tempé-
rature de l’échantillon. Les images 6.2a-d correspondent à des températures
de dépôt T dép de 130K, 200K, 300K et 325K avec des recouvrements respec-
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tifs Θ de 0.35 ML, 0.5 ML, 0.3 ML et 1 ML.
Le premier dépôt (Fig. 6.2a) permet de former de nombreux ı̂lots rami-

fiés mono-couches. On aperçoit toutefois quelques petites taches blanches,
signe qu’une seconde couche de Co commence à crôıtre sur quelques ı̂lots.
La dispersion en taille est très large : de petits agrégats ne contenant que
quelques dizaines d’atomes côtoient des ı̂lots de plus de 1000 atomes. La
distance entre les ı̂lots est relativement faible sans pour autant conduire à
la percolation.

Le dépôt à 200K (Fig. b) permet de former des ı̂lots compacts trian-
gulaires mono-couches. Cependant, à cette température, le libre parcours
moyen des atomes déposés est du même ordre de grandeur que la distance
entre les marches du Pt. Par conséquent, une majorité des atomes de Co sont
allés se coller sur les marches pour former une longue châıne continue. On re-
marque aussi plusieurs doubles lignes à la surface du Pt. Elles correspondent
à une reconstruction de la surface de Pt et indiquent que des atomes de Co
se sont insérés dans la dernière couche de Pt [88]. Ce phénomène d’insertion
apparâıt lorsque la température de dépôt est supérieure à 180K [89].

Le dépôt à 300K (Fig. c) révèle qu’à cette température le libre parcours
moyen des atomes de Co est largement supérieur à la distance entre marches.
Il en résulte que toute la matière déposée s’est collée sur ces dernières pour
former une large bande d’une épaisseur atomique de hauteur.

Le dernier dépôt à 325K (Fig. d) est intéressant car il nous permet de voir
la première et la deuxième couche de Co. Le contraste a été volontairement
amplifié pour mettre en valeur les structures apparaissant à leur surface.
Une étude en résolution atomique [90] révèle que les atomes de la première
couche de Co se placent majoritairement sur les sites fcc du Pt. Le fait
que le paramètre de maille du Co soit environ 10% plus petit que celui
du Pt provoque une tension de surface dans la couche de Co qui doit être
relaxée au moyen de dislocations partielles. Ce sont ces lignes blanches que
l’on voit et qui forment un labyrinthe triangulaire. La seconde couche de
Co soulage la tension accumulée dans la première couche, révélant ainsi une
structure de Moiré hexagonal. Dans cette couche, la distance entre les atomes
de Co est très proche de celle présente dans le matériau massif. Grâce à leur
grande corrugation, ces deux structures sont aisément visibles avec le STM
et permettent de facilement distinguer les ı̂lots de Co mono- des bi-couches.

Cette étude préliminaire nous permet de conclure que seul un dépôt à
basse température (T dép < 200K) permet de créer des ı̂lots de Co. Pour des
températures supérieures, deux effets indésirables surviennent. Le premier
est que des atomes de Co vont s’implanter dans la surface de Pt, générant
des lignes de dislocation qui perturbent la croissance des ı̂lots et libèrent
des atomes de Pt qui pourront diffuser jusqu’à rencontrer un ı̂lot de Co et,
par conséquent, modifier sa composition chimique [91]. Le deuxième effet est
que le libre parcours moyen des atomes déposés devient plus grand que la
distance entre les marches ce qui conduit à la formation de bandes accolées
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à ces dernières.

Etude en fonction de la température de recuit

Il nous reste maintenant à apprendre à faire évoluer de façon contrôlée
la forme des ı̂lots précédemment créés. L’idée la plus intuitive consiste à
recuire l’échantillon et à étudier les modifications de forme et de taille que
subissent les ı̂lots grâce au mûrissement d’Ostwald. L’augmentation de la
température active des processus de diffusion en bord d’̂ılot (responsable du
changement de forme) et d’évaporation d’atomes de l’̂ılot (responsable du
changement de taille). Pour ce faire, nous avons déposé 0.35 ML à 130K puis
réalisé des images STM sur des paliers de températures croissantes par pas
de 10K. Les résultats, pour quelques températures de recuit, sont présentés
sur les figures 6.3a-f.

Entre 130K et 180K, nous n’observons pas de changements franchement
visibles dans la taille ou la forme des ı̂lots. Par contre, lorsque la température
de recuit dépasse ≈ 180K, nous assistons à une nette évolution de la mor-
phologie des ı̂lots. D’une part, leur surface devient de plus en plus compacte,
pour passer d’une géométrie ramifiée à une forme triangulaire ou hexago-
nale. Les facettes de ses nanostructures sont orientées selon les directions
denses de la surface de Pt. Deuxièmement, la taille moyenne des nanostruc-
tures augmente, ce qui conduit naturellement à une diminution de la densité
des ı̂lots. C’est le phénomène de mûrissement d’Ostwald, dans lequel les plus
grandes nanostructures grossissent au détriment des plus petites. On observe
toutefois que de minuscules agrégats subsistent encore, vraisemblablement
parce que des impuretés, dans le Pt ou à sa surface ou encore des atomes
de Co insérés, piègent leurs atomes et empêchent leur évaporation. Cette
évolution se poursuit jusqu’à des températures avoisinant les 340K. A partir
de cette température un nouveau phénomène survient, transformant tous les
ı̂lots en bi-couches.

En résumé, il est possible de former diverses morphologies d’̂ılots de Co
en changeant uniquement la température de recuit. On passe, ainsi, d’̂ılots
mono-couches ramifiés à des ı̂lots mono-couches compacts à des ı̂lots bi-
couches compacts.
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100 Å 100 Å

100 Å

100 Å

100 Å

100 Å

a) T rec = 155K b) 180K

c) 220K d) 270K

e) 300K f) 340K

Fig. 6.3: Etude de la morphologie en fonction de la température de recuit T rec des
ı̂lots de Co déposés à T dép =130K (Θ = 0.35 ML).
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La transition mono à bi-couches lorsque l’on recuit l’échantillon à plus
de 340K est intéressante et a pu être mise en évidence sur un film de 0.8ML
de Co. Les images STM de ce dépôt pour deux températures de recuit diffé-
rentes sont présentées sur les Fig. 6.4a-b. Pour T rec =300K, le film de Co est
monocouche et a percolé toute la surface. Pour T rec =350K, le précédent film
se décompose en gros ı̂lots bi-couches (on distingue le Moiré hexagonal ca-
ractéristique à la surface de ces ı̂lots). Quelques ı̂lots ramifiés mono-couches
persistent toutefois, certainement bloqués par des impuretés qui piègent les
atomes de Co et empêchent leur diffusion. On peut expliquer qualitative-
ment cette transition par le modèle énergétique présenté sur la Fig. 6.5. A
basse température les atomes de Co diffusent sur le Pt et viennent se coller
en bord de marche des ı̂lots de Co. Lorsque la température est assez élevée,
ils arrivent à vaincre la barrière Schwoebel ES pour monter sur la couche de
Co. Ils y forment alors par agrégation des ı̂lots qui se stabilisent dès que leur
taille est assez grande pour former un Moiré hexagonal ce qui permet de si-
gnificativement réduire l’énergie de ce système par rapport à la mono-couche
de Co/Pt.

a b

500 Å200 Å

Fig. 6.4: Images STM de 0.8 ML de Co déposé à 50K avec un flux F = 0.5 ML/min
et recuit à : a) T rec =300K et b) T rec =350K. Lorsque la température de
recuit est supérieure à 340K, le film d’une monocouche de hauteur qui a
percolé la surface se décompose en ı̂lots bi-couches.

Une étude statistique sur toutes les images STM nous permet de tracer
la densité d’̂ılots en fonction de la température de recuit (cf. Fig 6.6). En
accord avec les observations qualitatives faites sur les images présentées,
on constate que pour des températures de recuit comprises entre 130K et
≈ 180K la densité d’̂ılots demeure constante car le processus d’évaporation
des atomes du bord de l’̂ılot n’est pas encore activé thermiquement. Ensuite,
le Log de la densité d’̂ılots décrôıt plus ou moins linéairement avec 1/T rec ,
fait d’une décroissance exponentielle de la densité d’̂ılots en fonction de T rec ,
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Co

Pt

ES
Eb

Fig. 6.5: Diagramme d’énergie pour un atome de Co adsorbé. L’énergie ES cor-
respond à la barrière Schwoebel que l’atome de Co doit surmonter pour
descendre de l’̂ılot. EB correspond à la différence d’énergie de liaison entre
un atome de Co sur Pt(111) et un atome de Co sur un ı̂lot de Co pseudo-
morphe. Ce modèle permet d’expliquer la transition du film mono-couche
aux ı̂lots bi-couches lorsque l’on recuit l’échantillon.

caractéristique du mûrissement d’Ostwald [64, 69].

0.003 0.004 0.005 0.006 0.007 0.008
-3.4

-3.3

-3.2

-3.1

-3.0

-2.9

-2.8

-2.7

-2.6

-2.5

-2.4

-2.3

L
og

10
 (

d
en

si
té

 d
'î

lo
ts

)

1/T rec [K-1]

Fig. 6.6: Logarithme de la densité d’̂ılots en fonction de l’inverse de la température
de recuit T rec . La température de dépôt est de 130K et le recouvrement
0.35 ML. Les différents symboles correspondent à différents jours de me-
sures.
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6.2 Propriétés magnétiques en fonction de la forme
des ı̂lots de Co sur Pt(111)

Nous venons de voir que nous pouvons créer trois types d’̂ılots de co-
balt : les ramifiés, les compacts mono-couche et les compacts bi-couches,
simplement en faisant varier la température du recuit. Dans les paragraphes
qui suivent, nous allons présenter les résultats obtenus lors de l’étude des
propriétés magnétiques de ces trois types de nanostructures. Nous présen-
terons aussi les propriétés magnétiques des ı̂lots ramifiés en fonction du
recouvrement. Ces deux études permettent de mettre en évidence le rôle
prépondérant joué par les atomes du périmètre dans l’anisotropie de l’̂ılot.

Le fait de pouvoir fabriquer diverses formes d’̂ılots nous permet d’obtenir
plusieurs caractéristiques reliant le périmètre à la surface. En effet, à surface
égale, un ı̂lot ramifié a un périmètre beaucoup plus long qu’un ı̂lot compact.
D’autre part, la large distribution en taille des nanostructures produites
nous permet de sonder, sur un même échantillon, une très large gamme de
nanostructures différentes. Les figures 6.7a-c représentent les trois morpho-
logies d’̂ılots de Co étudiés. La température de dépôt est de 130K. Les ı̂lots
ramifiés (Fig. 6.7a) n’ont pas été recuits, les ı̂lots compacts mono-couche
(Fig. 6.7b) ont été recuits à 300K et les ı̂lots compacts bi-couches (Fig. 6.7c)
à 340K. Le recouvrement Θ est à chaque fois de 0.4 ML. A côté de chaque
image STM est présentée la distribution en taille, normalisée telle que l’aire
sous la courbe soit égale à 1, ainsi que la distribution du périmètre p en
fonction de la surface s des ı̂lots, tous deux exprimés en nombre d’atomes.
La grandeur S est la taille moyenne des ı̂lots (exprimée en atomes) et Ns la
densité d’̂ılots de surface s (exprimé en site−1).

La distribution en taille des ı̂lots ramifiés (Fig. 6.7a) est très bien décrite
par la distribution théorique obtenue par simulation Monte-Carlo cinétique
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Fig. 6.7: Les trois morphologies d’̂ılots de Co dont on a étudié les propriétés magné-
tiques : a) ramifiés, b) compacts mono-couche et c) compacts bi-couches.
La distribution en taille normalisée ainsi que la distribution du périmètre
p en fonction de la surface s des ı̂lots sont montrées. Le recouvrement est
à chaque fois de 0.4 ML.

(KMC) et par la théorie de nucléation prenant en compte l’espacement aléa-
toire des ı̂lots [92] (courbe en cloche asymétrique, non nulle quand s → 0).
En effet, cette fonction modélise la distribution en taille d’̂ılots 2D, créés par
MBE, lors d’un dépôt sub-monocouche. Pour les deux autres types d’̂ılots,
une fonction exponentielle décroissante permet d’ajuster les mesures. Tou-
tefois, pour les calculs des propriétés magnétiques faisant intervenir la taille
des ı̂lots, nous avons utilisé les données réelles au lieu des fonctions d’inter-



Chapitre 6. Etude du système Co/Pt(111) 77

polation. Les tailles moyennes mesurées pour les trois morphologies sont :
Sr = 1000 ± 600 atomes, Sc = 1200 ± 1000 atomes et Sb = 2000 ± 2000
atomes par ı̂lot.

Pour lisser la distribution des périmètres en fonction de la surface, nous
choisissons une fonction simple de type p = αsβ avec α et β les deux para-
mètres libres à ajuster. Nous constatons que cette fonction permet, pour les
trois morphologies, d’efficacement lisser la distribution p(s). Dans les cal-
culs de M(H) et χ, nous utiliserons les valeurs obtenues à partir de cette
courbe plutôt que les valeurs mesurées sur les images STM afin d’obtenir
des courbes plus lisses.

i) Détermination du moment magnétique par atome de Co

Avant de passer à l’étude des courbes de susceptibilité χ(T ), il nous reste
encore à déterminer le moment magnétique des atomes de Co, mCo. En
effet, le moment magnétique de l’atome dépend de paramètres tels que la
coordination atomique ou encore l’environnement électronique [85]. Nous
ne pouvons donc pas simplement prendre la valeur du moment du maté-
riau massif (1.7µB). En général, à cause de l’élargissement des pics dans
la densité d’états électronique dû à l’hybridation d − d des niveaux éner-
gétiques atomiques, plus le nombre de voisins atomiques est grand, plus le
moment magnétique est petit. Ainsi, un atome de Fe en phase gazeuse est
porteur d’un moment mFe = 6µB

1 alors que, dans le matériau massif, ce
moment chute à 2.2µB. Dans une situation 2D intermédiaire, le moment
magnétique prendra une valeur comprise entre ces deux cas extrêmes. Dans
notre cas d’̂ılots 2D, nous allons faire l’approximation que le moment to-
tal à saturation, d’un ı̂lot contenant N atomes, est simplement donné par :
M1 ı̂lot

sat = NmCo. Cela revient à dire que nous supposons que tous les atomes
de l’̂ılot ont le même moment. Cette simplification est raisonnable car des
simulations [93] ont montré que la différence entre le moment magnétique
d’un atome du centre de l’̂ılot ou de sa périphérie n’excédait pas 20%. Des
simulations sur des châınes d’atomes de Co/Pt(111) présentent aussi des
résultats similaires [94]. Pour extraire mCo, il ne resterait plus qu’à fitter
les courbes M(H) obtenues par la mesure SMOKE. Cependant, avec notre
champ de 500 G, nous ne pouvons saturer les ı̂lots. La courbe M(H) n’attei-
gnant donc pas la saturation, les deux valeurs résultant du fit (MΘ

sat et mCo)
ne sont pas vraiment fiables. Nous avons alors effectué des mesures Kerr
sur une monocouche complète car elle peut être saturée avec notre champ.
Nous déduisons aisément de ces courbes l’aimantation à saturation M1ML

sat

de la monocouche. En supposant que le moment magnétique par atome de
la monocouche est le même que celui porté par les atomes des ı̂lots, il est
possible d’estimer l’aimantation à saturation de notre film de nanostructures

1Fe : 3d6 ⇒ (S = 2, L = 2)⇒ m = 2S + L = 6µB .
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MΘ
sat, en multipliant M1ML

sat par le recouvrement Θ. Finalement, nous n’avons
plus qu’à fitter M(H)/MΘ

sat qui ne contient plus qu’un seul paramètre libre :
mCo. Les mesures Kerr ont été effectuées sur l’échantillon de la Fig. 6.7b à
150K, c’est à dire à une température où tous les ı̂lots ont un comportement
superparamagnétique. En tenant compte de la distribution en taille, nous
trouvons que le modèle d’Ising permet de très bien fitter les données expé-
rimentales de la fig. 6.8 et nous donne mCo = 2.1± 0.2µB. Cette valeur est
en très bon accord avec la valeur attendue en additionnant le moment de
spin calculé, mS = 1.8µB [95], le moment orbital mesuré, mL = 0.2µB [84]
et le moment de polarisation mesuré du Pt, mPt = 0.2µB [91]. Lorsque l’on
ne connâıt pas la distribution en taille, on représente généralement le sys-
tème réel par un ensemble mono-disperse de particules, ayant toutes la taille
moyenne. Cette simplification fournit un résultat généralement erroné. Ici, il
donnerait mCo = 3.0±0.2µB. D’autre part, en utilisant le modèle de Lange-
vin pour fitter les données, nous trouvons la valeur irréaliste mCo = 6±1µB.
Nous avons aussi tracé sur la figure 6.8 la courbe de Langevin pour un mo-
ment par atome de 2.1µB et nous voyons qu’elle ne décrit absolument pas le
comportement réel. Ceci tend encore une fois à démontrer que le modèle de
Langevin ne doit être utilisé que pour les hautes températures (T > 10TB).
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Fig. 6.8: Courbe M(H) mesurée par SMOKE à 150K sur l’échantillon d’̂ılots com-
pacts de la fig. 6.7b. La courbe donnée par le modèle d’Ising (en rouge)
permet de correctement fitter les mesures et donne mCo = 2.1 ± 0.2µB .
La courbe verte pointillée correspond au modèle de Langevin pour cette
même valeur de moment magnétique par atome de Co.
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ii) Etude des courbes χ(T )

En utilisant la méthode expérimentale SMOKE (cf. § 3.2), nous avons
effectué des mesures M(H) en fonction de la température. A partir de ces
cycles, nous mesurons leur pente à l’origine, χ′, pour finalement tracer les
courbes χ′(T ). Le champ H varie suivant une forme triangulaire à la fré-
quence de 0.1 Hz. Bien évidemment, pour ne pas modifier la morphologie
des ı̂lots en cours d’expérience, la température de l’échantillon ne dépassait
jamais la température maximale qu’il avait subie pour fabriquer les nano-
structures, à savoir la température de recuit. La température minimale que
nous pouvions atteindre avec l’helium liquide est de ≈ 50K. Les fig. 6.10a-
c rapportent les valeurs expérimentales χ′(T ) pour les trois morphologies
d’̂ılots.

Ces trois courbes présentent la même allure, à savoir un pic arrondi
suivi d’une décroissance asymptotique. Pour les ı̂lots ramifiés et compacts,
le maximum du pic est à environ 90K. Pour les bi-couches, il est à 260K.
Comme nous l’avons expliqué au § 5.3.3, chacune de ces courbes est la somme
du signal magnétique fourni par chacun des ı̂lots. Étant donné que les distri-
butions en taille ne sont pas mono-disperses, il n’est pas possible de tirer des
informations quantitatives directement à partir de paramètres mesurés sur
ces courbes (comme la position du pic ou sa largeur). Pour obtenir les va-
leurs des températures de blocage ou des énergies d’anisotropie de ces ı̂lots,
il est nécessaire de tenir compte de la distribution en taille exacte, et ne pas
se contenter de valeurs moyennes. Par exemple, sur la fig. 6.10c, on constate
la présence de plusieurs petites bosses. Or, si l’on regarde la distribution en
taille de la fig. 6.7, on s’aperçoit que des bosses sont présentes vers les tailles
normalisées 2.6 et 4.2. Bien que minoritaires d’un point de vue de la statis-
tique en taille, ces ı̂lots-ci produisent un signal magnétique non négligeable.
Rappelons, en effet, que l’amplitude de χ′ est proportionnel à M2 et donc
qu’un ı̂lot de taille normalisée 4.2 fournit un signal 17 fois plus grand qu’un
ı̂lot de taille 1 (pour une température donnée où les deux sont dans le régime
superparamagnétique).

A partir des données expérimentales de χ′ et pour mettre en évidence la
différence entre les atomes du bord de l’̂ılot et ceux de surface dans l’expres-
sion de l’anisotropie totale, nous avons confronté les trois modèles suivants :

1. Dans le premier modèle, on suppose que tous les atomes de l’̂ılot ont
la même énergie d’anisotropie Es

a. L’anisotropie d’un ı̂lot contenant
Ns vaut donc K1 = NsE

s
a. D’après la définition adoptée pour s (cf.

page 75), nous avons que Ns = s pour les ı̂lots ramifiés et mono-couche
et Ns = 2s pour les bi-couches. Dans ce dernier cas, Es

a est la moyenne
entre l’anisotropie des atomes de l’interface Co/Pt et celle ce l’interface
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Co/vide.

2. Dans le second modèle, on suppose que seuls les atomes du périmètre
ont une énergie d’anisotropie Ep

a, l’énergie d’anisotropie de tous les
autres atomes étant nulle. L’énergie d’anisotropie d’un ı̂lot contenant
Np sur le bord vaut K2 = NpE

p
a. D’après notre définition, Np = p pour

les ı̂lots ramifiés et mono-couche et Np = 2p pour les bi-couches.

3. Dans le troisième cas, on suppose que tous les atomes ont une éner-
gie Es

a et que les atomes du périmètre ont, en plus, une énergie Ep
a.

L’énergie d’anisotropie totale vaut ainsi K3 = NpE
p
a + NsE

s
a.

Fig. 6.9: Représentation d’un ı̂lot de Co avec ses atomes du périmètre (bord) en
rouge et ses atomes de surface (centre) en jaune, déposé sur une surface
fcc(111) (atomes bleus).

A partir des distributions en tailles et périmètres obtenues avec le STM
(cf. fig. 6.7), nous pouvons fitter les points expérimentaux en utilisant la
formule de χ′(T ) obtenue à partir des équations 5.14 et 5.10. Les seuls para-
mètres libres étant les énergies d’anisotropie par atome Es

a ou Ep
a ou les deux,

suivant le modèle considéré. Les résultats sont présentés sur les fig. 6.10a-
d. Nous voulons mettre en évidence que l’expression de χ′(T ) est dominée
par des termes contenant le rapport K/T . Ainsi, une variation de Ea aura
uniquement pour effet de dilater ou de compresser la courbe selon l’axe des
températures, tout en gardant son origine fixe. Par conséquent, ce sont vé-
ritablement les distributions en tailles et périmètres, propres à chaque film
de nanostructures, qui produisent les détails dans la forme de la courbe, les
énergies Ea ne modifiant que la position de son pic.

Pour les trois morphologies d’̂ılots étudiées, on s’aperçoit que le premier
modèle (courbe verte pointillée-court), où l’on suppose que tous les atomes
de l’̂ılot ont la même énergie, est le plus mauvais des trois. La courbe χ′(T )
est, en effet, à chaque fois, beaucoup trop large aux alentours du pic prin-
cipal. A titre purement indicatif, la valeur Es

a, déduite du fit pour les ı̂lots
compacts mono-couche, vaut Es

a = 0.047± 0.005 meV par atome. Cette va-
leur est du même ordre de grandeur que celle des atomes du Co massif dans
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Fig. 6.10: Courbes de susceptibilité χ′(T ) en fonction de la température pour les
trois morphologie d’̂ılots : a) ramifiés, b) compacts mono-couche et c)
compacts bi-couches. Les trois courbes correspondent aux meilleurs fits
obtenus pour chacun des trois modèles testés (pointillé court vert : mo-
dèle 1, pointillé long bleu : modèle 2 et courbe continue rouge : modèle 3).
d) ı̂lots ramifiés avec le meilleur fit et deux autres valeurs d’anisotropie,
montrant bien la justesse des fits compatibles avec les barres d’erreur.

la configuration hcp[96].
Le deuxième modèle (courbe bleue pointillée-long), qui ne considère que

les atomes du périmètre, est déjà nettement meilleur que le premier car
la courbe est plus proche des données expérimentales. Le fit nous donne
Ep

a = 0.9±0.1 meV (Es
a étant fixé à 0) pour les ı̂lots compacts mono-couche.

La meilleure description de nos données est faite par le troisième modèle
(courbe continue rouge), lorsque l’on tient compte des atomes du bord et de
surface de l’̂ılot en leur attribuant des anisotropies différentes. Les courbes
permettent, en effet, de très bien reproduire les valeurs expérimentales. Seule
un petit écart apparâıt à basse et à haute température. Le fait que les me-
sures se trouvent en dessous de la courbe à haute température peut être dû
au fait que nous approchons de la température de Curie et donc que la va-
leur du macrospin de l’̂ılot diminue. A basse température, au niveau du talon
de la courbe χ′(T ), les mesures sont aussi en dessous de la courbe. A cette
température, la contribution dans le signal magnétique ne provient plus que
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des plus petits ı̂lots (qui ont la température de blocage la plus faible) car
tous les autres sont déjà bloqués. Or, les plus petits ı̂lots sont aussi plus
sensibles à la pollution (de l’oxygène par exemple), ce qui peut induire une
modification de leur moment magnétique et leur anisotropie [97].

La figure 6.10d est donnée pour montrer la relation qui relie les énergies
d’anisotropie à la forme de la courbe. En fixant deux valeurs de Ep

a (0.8 meV
et 1.0 meV) proches de la valeur optimale du fit (0.9 meV), les courbes
obtenues, en ayant comme paramètre libre uniquement Es

a (respectivement
−0.06 meV et −0.12 meV), ne décrivent plus convenablement des données
expérimentales.

Les énergies d’anisotropie par atome, obtenues des fits pour les trois géo-
métries, sont :

– ı̂lots ramifiés : Ep
a = 0.9± 0.1 meV, Es

a = −0.09± 0.03 meV
– ı̂lots compacts : Ep

a = 0.9± 0.1 meV, Es
a = −0.03± 0.03 meV

– ı̂lots bi-couches : Ep
a = 1.05± 0.1 meV, Es

a = −0.015± 0.03 meV

Ainsi, nous observons que l’anisotropie de surface Es
a est à chaque fois

négative, ce qui implique que ce terme de surface favorise une aimanta-
tion dans-le-plan plutôt que hors-plan. C’est grâce à la grande contribution
positive des atomes de la périphérie que l’anisotropie totale de l’̂ılot reste
supérieure à 0 et donc que l’aimantation est au final hors-plan. La valeur de
l’anisotropie des atomes du bord s’avère être la même, pour les trois géomé-
tries. Cette valeur, proche de 1 meV est très supérieure à l’anisotropie du
Co massif dans la phase hcp, Ehcp

a ≈ 0.05 meV/atome [96, 98].
Dans un modèle rudimentaire, l’énergie d’anisotropie par atome de sur-

face Es
a peut être décomposée en la somme d’un terme d’énergie d’anisotropie

de forme Eforme (due au champ démagnétisant Hd) et un terme d’énergie
d’anisotropie magnétocristalline Emc (due aux interfaces Co/Pt et Co/vide) :

Es
a = Eforme + Emc (6.1)

Nos ı̂lots étant extrêmement plats, le coefficient de champ démagnétisant
λ est très proche de l’unité. Le champ démagnétisant (par unité de volume)
d’un ı̂lot de N atomes et de moment (par unité de volume) M vaut donc :
Hd .= −λM ≈ −M = −NmCo/(NVat), avec Vat le volume d’un atome de
Co. L’énergie d’anisotropie de forme, par atome de Co, s’exprime finalement
comme :

Eforme
.=

1
2
µ0H

dMVat = −1
2
µ0

m2
Co

Vat
= −0.13 meV

où l’on a pris la valeur de mCo = 2.1µB, calculée plus haut pour nos ı̂lots 2D.
De l’équ. 6.1, on déduit la valeur de l’énergie d’anisotropie magnétocristal-
line par atome de Co, Emc = 0.1 meV pour les ı̂lots compacts mono-couche.
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Comme nous l’avons dit, cette anisotropie, positive, est surpassée par l’ani-
sotropie de forme, négative. La forme extra-plate de nos ı̂lots 2D ne favorise
pas, en effet, une aimantation hors-plan. Pour que l’anisotropie de forme de-
vienne positive, il faudrait, par exemple, être capable de fabriquer des piliers
de Co de plusieurs nanomètres de hauteur [78]. Cette géométrie permettrait,
au final, d’accrôıtre efficacement l’anisotropie totale de la nanostructure et
donc sa température de blocage, sans pour autant diminuer la densité de
nanostructures.

En conclusion, nous avons mis en évidence les contributions des atomes
du bord et de surface de l’̂ılot. Les atomes de surface de l’̂ılot favorisent plutôt
une aimantation dans-le-plan (Es

a < 0). En effet, la forme extra-plate de nos
nanostructures entrâıne un champ démagnétisant très élevé que n’arrive pas
à contrebalancer l’anisotropie positive liée aux interfaces Co/Pt et Co/vide.
Toutefois, l’aimantation des ı̂lots demeure hors-plan (K>0) grâce à la grande
contribution positive des atomes de la périphérie (Ep

a ∼ 10 − 100|Es
a|). Cet

effet remarquable peut être attribué à leur plus faible coordination ou à une
modification des distances inter-atomiques engendrée par la relaxation des
contraintes en bord d’̂ılot.

6.3 Propriétés magnétiques d’anneaux de Co

Comme nous venons de le voir, les atomes du centre de l’̂ılot ont une ani-
sotropie qui favorise une aimantation dans-le-plan. Cette anisotropie néga-
tive va à l’encontre de que l’on désire créer, à savoir des nanostructures avec
une aimantation hors-plan et une anisotropie totale, positive, aussi élevée
que possible. La source d’anisotropie positive se trouvant dans les atomes
du périmètre de l’̂ılot, nous avons cherché à créer des ı̂lots de Co creux.
Ils présentent l’avantage de ne contenir majoritairement que les atomes avec
une énergie d’anisotropie positive. Cette recherche de nouvelles formes d’̂ılots
permettra néanmoins de vérifier une nouvelle fois la validité de notre modèle
ainsi que de démontrer la faisabilité technique de création de nanostructures
annulaires.

6.3.1 Fabrication des anneaux de Co

Plutôt que de créer des ı̂lots de Co véritablement creux, il est plus aisé
de fabriquer, au préalable, un ı̂lot constitué d’atomes non-magnétiques et
ensuite de le décorer avec plusieurs couronnes de Co. Comme matériau non-
magnétique, pour le cœur, nous avons choisi le Pt, étant donné que le sub-
strat est lui aussi du Pt(111). Nous évitons ainsi les problèmes de crois-
sance dues à un désaccord de paramètre de maille ou d’insertion. En vue
de pouvoir comparer les propriétés magnétiques de ces ı̂lots creux avec les
ı̂lots compacts, précédemment étudiés, il est nécessaire d’obtenir une densité



84

ainsi qu’une surface de recouvrement d’̂ılot équivalente. Les ı̂lots compacts
présentés sur la fig. 6.7b ont une densité de ∼ 2.2 ·1012 ı̂lots/in2 et un recou-
vrement de 0.4 ML. La source de Pt est une source ”maison” : un filament,
constitué de plusieurs fils torsadés de Pt ultra-pur de Ø 0.25 mm, est traversé
par un certain courant. Le filament est ainsi chauffé par effet Joule jusqu’à
une température permettant d’évaporer le Pt avec un flux de 1 ML/min.
La température de dépôt du Pt ainsi que celle du recuit sont les deux para-
mètres clés pour atteindre la densité d’̂ılots escomptée. En se basant sur les
travaux de S. Esch et al. [99], la température de dépôt a été estimée à 170K.
Après avoir trouvé les bons paramètres de dépôt du Pt pour réaliser les ı̂lots
avec la bonne densité, il reste encore à trouver ceux qui permettront au Co
de former des anneaux autour de ces ı̂lots. La formation d’̂ılots de Co pur
entre les ı̂lots de Pt ou sur leur face supérieure ainsi que l’insertion de Co
dans le Pt sont des situations qu’il faudra éviter.

Les figures 6.11a-d résument nos efforts de recherche en présentant les
diverses étapes dans l’obtention de nos anneaux de Co. Noter que ces images
STM n’ont pas été effectuées le même jour. Elles ne révèlent, ainsi, pas
exactement le processus suivi pour réaliser les ı̂lots annulaires, mais donnent
plutôt la démarche de leur fabrication.

La figure 6.11a représente un dépôt de Pt effectué à T dép =170K avec
un recouvrement de Θ ∼ 40%. Les ı̂lots de Pt sont très ramifiés car à cette
température la mobilité des atomes sur la périphérie de l’̂ılot est très faible.
La densité d’̂ılots est de ∼ 15 · 1012 ı̂lots/in2. La figure 6.11b représente
un dépôt de Pt (T dép =170K, Θ ∼ 25%) après recuit à T rec =770K. Le re-
cuit à haute température permet de former des ı̂lots compacts mono-couche
de forme hexagonale. Le mûrissement permet de faire chuter la densité à
2.2 · 1012 ı̂lots/in2, valeur identique aux ı̂lots compacts de Co pur. En dé-
posant 0.15 ML de Co à T dép =220K nous formons quelques couronnes de
Co entourant les ı̂lots de Pt (fig. 6.11c). Sur les images STM, la différence
de hauteur entre le Co et le Pt est d’environ 0.3 Å, ce qui est largement
suffisant pour distinguer les deux espèces chimiques. On remarque que ce
dépôt de Co a fait coalescer quelques ı̂lots de Pt un peu trop proches. On
remarque aussi, sur certains grands ı̂lots de Pt, la formation d’un ı̂lot tri-
angulaire de Co. Ces deux constatations demeurent toutefois occasionnelles.
Par exemple, la figure 6.11d présente le résultat ”négatif” d’une expérience
pour un dépôt de Co à T dép =250K. Le Pt a été déposé à 240K et recuit à
790K, ce qui conduit à former des ı̂lots de Pt, en moyenne, plus grands que
ceux présentés sur l’image 6.11c. Sur un des ı̂lots, on remarque une double
ligne. Comme nous l’avons déjà expliqué auparavant, cette dislocation par-
tielle est le signe que des atomes de Co se sont insérés dans la surface de
Pt, et ce, en raison de la température de dépôt du Co trop élevée. La consé-
quence de la plus grande taille des ı̂lots de Pt et de l’insertion des atomes de
Co est de conduire à la formation d’un ı̂lot de Co sur quasiment chaque ı̂lot
de Pt, situation non désirable si l’on s’intéresse aux propriétés magnétiques
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des anneaux.

b) a) 

c) 
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Fig. 6.11: Étapes pour la fabrication d’anneaux de Co (autour d’un cœur de Pt) :
a) Dépôt du Pt à basse température (170K), b) Recuit à 770K pour
obtenir des ı̂lots compacts, c) Dépôt du Co pour créer la couronne autour
de l’̂ılot de Pt, d) Exemple d’un dépôt présentant des doubles couches
de Co et de l’insertion du Co dans le Pt (*) en raison de la température
de dépôt du Co trop élevée (T dép =250K). Rem. : on constate que d’une
image à l’autre le Co parait tantôt plus haut tantôt plus bas que le Pt.
Cet effet est un dû à un changement de l’état électronique de la pointe
du STM.

6.3.2 Propriétés magnétiques d’anneaux de Co

Les mesures de susceptibilité en fonction de la température ont été faites
avec le SMOKE. La courbe χ′(T ) ainsi qu’une vue 3D de l’image STM de
l’échantillon sont présentées sur la fig. 6.12. Le cœur de Pt a été formé en
déposant 0.2 ML à 170K suivi d’un recuit à 770K. Ensuite, 0.2 ML de Co a
été déposé à 220K. Ce recouvrement de Co permet de former des anneaux
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de 2-3 lignes atomiques de large. Malgré la faible dimensionnalité de cette
bordure, sa largeur est suffisante pour garantir un ordre ferromagnétique
dans l’anneau de Co. En effet, une châıne 1D mono-atomique de Co décorant
une marche de Pt ne serait ferromagnétique qu’en dessous de 15K [100].
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Fig. 6.12: a) Vue 3D d’une image STM des anneaux de Co (2-3 atomes de large)
décorant des ı̂lots quasi hexagonaux, non-magnétiques, de Pt. b) Mesures
expérimentales de χ′(T ) (carrés) et courbe de fit en tenant compte du
périmètre et de la surface de l’̂ılot de Co. Les énergies d’anisotropie
déduites du fit sont identiques à celles trouvées pour les ı̂lots compacts
de Co pur.

Nous voyons que les données χ′(T ) sont très bien reproduites par la
courbe de notre modèle, calculée en tenant compte du périmètre et de la
surface. Le fit nous donne des énergies d’anisotropie par atome de Co iden-
tiques à celles obtenues pour les ı̂lots de Co pur, à savoir : Ep

a = 0.9 meV et
Es

a = −0.03 meV.
Ainsi, l’intérêt de ces ı̂lots de Co creux est d’avoir pratiquement la même

énergie d’anisotropie que les ı̂lots pleins. Toutefois, l’amplitude de leur ma-
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crospin est très différente (ici, réduite d’un facteur 2) car ils ne contiennent
pas le même nombre d’atomes de Co. De ce fait, il est possible de faire
varier indépendamment le moment magnétique de l’̂ılot et son énergie d’ani-
sotropie, simplement en jouant sur son nombre d’atomes magnétiques et
sur la longueur de son périmètre. Diminuer le moment magnétique, tout en
conservant l’anisotropie de la nanostructure, peut s’avérer fort utile dans les
applications de stockage magnétique de données, où l’interaction dipolaire
doit formellement être évitée. En diminuant le moment magnétique de la
nanostructure, on diminue aussi le champ dipolaire et donc les interactions
entre macrospins.

Interaction entre les ı̂lots

Les ı̂lots que nous avons fabriqués (pleins ou creux) ont une densité voisine
de 2 · 1012 ı̂lots/in2. Malgré cette très forte densité, les macrospins portés
par chacun des ı̂lots n’interagissent que faiblement entre eux. En effet, d’une
part, le fait que le pic de nos courbes χ′(T ) soit bien décrit par le modèle
du superparamagnétisme constitue un argument. S’il y avait de l’interaction
les courbes seraient beaucoup plus plates [101]. D’autre part, nous pouvons
estimer le champ créé par tous les autres ı̂lots sur un ı̂lot à Hdip. = 100 Oe
(équ. 4, réf. [102]) et le comparer au champ d’anisotropie (i.e. le champ
coercitif à température nulle) d’un ı̂lot : Han = 2K/M = 2 · 104 Oe. Cette
grande différence entre Hdip. et Han est un autre argument favorable à l’idée
de non-interaction entre ı̂lots.





Chapitre 7

Etude du système
Co/Au(788)

En vue de concevoir des applications technologiques (telles les disques
durs, par exemple) exploitant les avantages des nanostructures magnétiques,
il est indispensable de concevoir des nanostructures répondant à de sérieuses
exigences. Le premier défi est de réussir à fabriquer un très grand nombre
de nanostructures, avec une densité supérieure à 1012 bits/in2, partageant
les mêmes propriétés magnétiques. Cette condition est satisfaite si les nano-
structures possèdent toutes le même axe d’aimantation facile et que la dis-
tribution des énergies d’anisotropie est la plus piquée possible. Le deuxième
défi est de réussir à ordonner de manière périodique ces nanostructures sur de
grandes distances. Pour le moment, une technique prometteuse permettant
de concilier ces exigences fait appel à des méthodes de fabrication par auto-
assemblage de nanostructures. En effet, les progrès récents dans la recherche
ont permis de créer des réseaux périodiques, auto-assemblés de nanoparti-
cules sur des distances macroscopiques. Dans ces techniques de fabrications
dites ”bottom-up”, deux voies sont couramment employées. La première fait
appel à la synthèse chimique de collöıdes de dimensions nanométriques.
Après avoir déposé la solution contenant les collöıdes sur un substrat, la
présence de longues molécules filiformes à leur surface permet d’assurer une
distance constante entre-eux et de former un réseau périodique [103]. En
outre, la technique de fabrication de ces collöıdes permet d’obtenir une ex-
cellente mono-dispersité en taille [104]. Cependant, l’anisotropie dépend très
fortement de la structure cristallographique des facettes ainsi que de l’élon-
gation des nanoparticules quasi sphériques [86]. Par conséquent, la mono-
dispersité en taille des collöıdes ne se traduit pas par une mono-dispersité
des énergies d’anisotropie [105, 106]. De plus, avec la synthèse chimique, on
ne sait toujours pas contrôler l’orientation des nanoparticules, la distribu-
tion des axes d’anisotropie étant alors complètement isotrope [106, 107]. La
deuxième voie pour l’auto-assemblage utilise la croissance épitaxiale sous

89
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UHV. En utilisant les motifs créés par les dislocations ou reconstructions
présentes sur des surfaces cristallines, il est possible de faire crôıtre des na-
nostructures suivant un réseau bien précis [78, 108–114]. De plus, comme
nous l’avons déjà vu au chapitre 6, l’interaction entre ces nanostructures 2D
et le substrat impose un unique axe d’anisotropie hors-plan [110, 112, 115].
Cependant, pour autant que nous sachions, aucune expérience n’a été faite
pour déterminer la distribution des énergies d’anisotropie pour de tels ré-
seaux de nanoparticules.

Dans ce chapitre, nous présentons les résultats obtenus sur les réseaux
ultra-denses d’̂ılots de Co, auto-assemblés sur une surface Au(788). Nous
avons mis en évidence la corrélation qui existe entre la morphologie des
plots de Co et leurs propriétés magnétiques. Nous avons aussi pu démontrer
que ce système possède une distribution d’énergies d’anisotropie très étroite
avec une largeur à mi-hauteur de 35%. Enfin, les données révèlent l’absence
d’interaction magnétique entre ı̂lots pour une densité de 26 · 1012 ı̂lots/in2.

7.1 Croissance Co/Au(788)

Étant donné que la surface vicinale Au(788) possède des terrasses de
type (111) et qu’elle présente d’autres similitudes avec la surface Au(111),
nous allons commencer par décrire la croissance de nanostructures sur la
surface Au(111).

7.1.1 Croissance Co/Au(111)

Le substrat Au(111) a déjà été utilisé par plusieurs groupes pour étudier
la formation de nanostructures magnétiques auto-assemblées de Co [108],
Ni [116] ou Fe [117] ou encore métalliques Rh [118] ou Pd [119]. La surface
d’Au(111) présente, en effet, une reconstruction 22×

√
3 caractéristique fort

intéressante [120]. La différence de coordination entre les atomes de surface et
ceux du volume entrâıne, pour cette surface-ci, une contrainte importante qui
est relaxée localement par une compression uniaxiale selon [110]. La densité
d’atomes de surface est 4% plus élevée que celle des atomes du volume. Ainsi,
23 atomes de surface sont disposés sur 22 atomes d’un plan du volume. Les
lignes de reconstruction, visibles sur les images STM (cf. fig. 7.1), séparent
des zones de type fcc de zones hcp. Ces lignes blanches correspondent aux
atomes sur des sites de pont, surélevés de ∼ 0.3 Å par rapport aux autres
atomes, induits par la transition de sites fcc vers hcp et vice-versa. Les sites
fcc sont énergétiquement plus favorables, ce qui se traduit par des zones fcc
plus larges que les zones hcp. A cause de la symétrie de cette surface, les
chevrons peuvent prendre trois directions équivalentes (séparées de 120o),
parallèles aux directions denses de la surface. Sur de plus grandes images,
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on observe ainsi plusieurs domaines désorientés de 120o les uns par rapport
aux autres donnant lieu à un motif de chevrons.

100 Å

20 Å

hc
p

fc
c

hc
p

fc
c

a) b)

c)

Fig. 7.1: a) Image STM de la reconstruction 22 ×
√

3 de la surface Au(111). Les
lignes blanches correspondent aux atomes hors-site légèrement surélevés
(de ∼ 0.3Å) par rapport aux autres atomes. Elles séparent périodique-
ment des zones de types fcc de zones hcp (images c). Les points noirs ou
blancs sont attribués à des impuretés venues se coller au niveau du coude.
b) Résolution atomique de la reconstruction avec la maille élémentaire
schématisée par le rectangle blanc. [Image STM a : L. Bürgi et al., image
b : J. V. Barth et al.]

La configuration de l’empilement atomique au niveau d’un coude exté-
rieur d’un chevron donne lieu à un atome d’or possédant seulement cinq
voisins [121]. Ce site est caractérisé par une barrière d’insertion pour le
Co inférieure à celle des autres sites. Ainsi, au tout début de la croissance,
quelques atomes de Co vont s’insérer au niveau de ce coude. Ce noyau de Co
agit, par la suite, comme un centre de nucléation où viennent s’attacher les
autres atomes de Co déposés. L’explication de ce phénomène fût donnée par
J. A. Meyer dans son article [121] pour du Ni/Au(111) et demeure valable
pour le Co. Ainsi, pour une température de dépôt adéquate (typiquement
120K-300K), des ı̂lots vont crôıtre sur les coudes de la reconstruction et for-
mer un réseau ayant la période du motif chevron de la reconstruction [122].
D’autre part, on constate que les ı̂lots formés sont double couche. Malheu-
reusement, ce réseau ne peut s’étendre sur plus de quelques centaines de
nanomètres, taille moyenne des trois domaines possibles pour l’orientation
des chevrons. De surcrôıt, la présence des marches est susceptible de briser
la cohérence de la reconstruction [123] et donc du réseau (cf. fig. 7.2).
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200 Å

Fig. 7.2: Image STM de nano-̂ılots de Co sur la surface Au(111). La coexistence de
trois orientations différentes des chevrons ainsi que la présence de marches
détruisent la périodicité du réseau sur des distances macroscopiques. La
surface Au(111) ne convient donc pas pour créer un réseau de nanostruc-
tures auto-assemblées sur des distances macroscopiques. [Image STM :
V. Repain et al.]

Pour obtenir un réseau périodique sur des distances macroscopiques, il
est possible d’utiliser une surface vicinale Au(788) [124].

7.1.2 Surface Au(788)

La surface Au(788) est une surface vicinale stable à température am-
biante, c’est-à-dire qu’elle présente un escalier régulier de marches mono-
atomiques. Cette propriété de stabilité est relativement rare, car la majorité
des vicinales d’or facettent [125]. Le bord de marche est de type {111} (cf.
fig. 7.3c) et leur largeur vaut théoriquement 38.3 Å. La distribution de lar-
geur des terrasses (cf. fig. 7.3b) révèle que 60% des terrasses ont une largeur
égale à la largeur théorique plus ou moins une rangée atomique. La surface
Au(788) est désorientée de 3.52o par rapport au plan (111) suivant l’azi-
mut [211]. Chaque terrasse est identique à une surface Au(111). Ainsi, tout
comme la surface Au(111), une reconstruction est présente sur chacune des
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terrasses. Cependant, contrairement à la surface Au(111), une seule direction
cristallographique est adoptée pour l’orientation des dislocations partielles.
En effet, la forte densité de terrasses contraint les chevrons à se positionner
quasi-perpendiculairement au bord de marches. Une étude plus précise au
STM révèle que les lignes de reconstruction ne sont pas parallèles entre elles
mais adoptent plutôt une forme en V. La périodicité de la reconstruction est
de 72 Å.

Par conséquent, cette surface vicinale permet de créer un réseau rectan-
gulaire défini : 1) dans la direction [211], par la périodicité des marches et 2)
dans la direction [011], par la périodicité de la reconstruction. Pour autant
que le cristal soit convenablement coupé, ce réseau périodique persiste sur
toute sa surface. Chacune des cellules de ce réseau contient 375 sites, limi-
tant par conséquent la taille des plots bi-couches à un maximum de ∼750
atomes de Co, situation extrême où tous les ı̂lots sont alors coalescés.

7.1.3 Dépôt du Co sur Au(788)

Le cristal Au(788) a été obtenu par polissage mécanique puis électrochi-
mique (société Matek). La préparation de la surface vicinale consiste en une
succession de cycles, sous UHV, commençant par un bombardement ionique
à l’argon (1 keV) à température ambiante suivi d’un recuit à 900K.

Le Co est déposé à partir d’une tige ultra pure (99.998%) montée dans
une source d’évaporation utilisant le chauffage par bombardement électro-
nique (Omicron). Les flux de dépôt sont typiquement de 0.3±0.03 ML/min.
La pression durant l’évaporation restait en dessous de 8× 10−11 mbar.

Formation du réseau d’̂ılots de Co

Lorsque l’on dépose du Co sur Au(788), les atomes de Co vont former
un plot à l’intersection de la marche et de la reconstruction et ainsi former
le réseau escompté. Tout comme c’est le cas sur la surface Au(111), les ı̂lots
de Co formés sur Au(788) sont double couche. Le mécanisme de croissance
des plots n’est pas encore très bien compris et diffère quelque peu de ce-
lui décrit, plus haut, pour la surface Au(111). En effet, bien qu’il semble
y avoir de l’insertion de Co dans la surface, celui-ci ne peut plus se faire
au niveau du coude du chevron car ce dernier n’existe plus sur les terrasses
de la vicinale. Afin d’obtenir une dispersion en taille piquée, des études ont
montré qu’il convient de déposer le Co à froid (T dép∼ 130K) puis de recuire
pour compacter les ı̂lots au sein d’une cellule. La fig. 7.4b montre la dis-
persion en taille dans le cas d’un dépôt à froid (135K), d’un dépôt à chaud
(300K) et d’un dépôt à froid suivi d’un recuit à température ambiante. Il
apparâıt clairement que le dépôt avec recuit améliore considérablement la
mono-dispersité des ı̂lots de Co. L’image STM 7.4a illustre un dépôt de Co
(T dép =130K, T rec =300K) pour un recouvrement de Θ = 0.2 ML. Chaque
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Fig. 7.3: a) Image STM de la surface vicinale Au(788). Lorsque l’on applique la
palette de couleur sur chaque terrasse, la reconstruction est bien visible,
b) distribution des largeurs de marches (la largeur moyenne théorique est
3.83 nm), c) modélisation de l’arrangement atomique (sans la reconstruc-
tion), les marches sont de type {111}. [Image STM : V. Repain et al.]

ı̂lot contient environ 70± 14 atomes. La distribution en taille (correctement
reproduite par une gaussienne de largeur à mi-hauteur 40%) est bien piquée
autour de la valeur moyenne S et aussi plus étroite que celle obtenue sur
une surface Au(111) (cf. fig. 7.4c).

Etude STM en fonction du recouvrement de Co

Nous avons fabriqué trois sortes différentes de nanostructures de Co sur
la vicinale Au(788). Nous les avons ensuite étudiées avec le SMOKE pour
mesurer leurs propriétés magnétiques. Ces trois échantillons ont été pro-
duits en ne modifiant que le recouvrement de Co, à savoir 0.75 ML, 1.1 ML



Chapitre 7. Etude du système Co/Au(788) 95

0.25 ML, T dép = 135K
                  T rec

 = 300K

0.40 ML, T dép = 300K

0.15 ML, T dép = 135K

0

1

2

s/S
0 1 2 3

p
(s

/
S

)

2

0

10

20

30

40
 0.15 ML Co/Au(111) T dép = 300K

 0.2 ML Co/Au(788) T dép = 135K, T rec
 = 300K

0 1
s/S

N
s
 [

%
]

30 nm

a)

b) c)

Fig. 7.4: a) Image STM de nano-̂ılots de Co (Θ = 0.2 ML) sur une surface Au(788),
déposés à froid (130K) puis recuits à 300K pour améliorer la mono-
dispersité. b) La technique de déposer à froid puis recuire l’échantillon
permet d’améliorer significativement la mono-dispersité en taille des ı̂lots
(taille moyenne S = 70 ± 14 atomes). c) La distribution en taille sur la
vicinale est aussi plus étroite que celle obtenue sur une surface Au(111).
[Source : V. Repain et al.]

et 2.1 ML. Ce recouvrement tient compte du fait que les ı̂lots formés sont
double couche. Ainsi, un dépôt de 1 ML de Co n’occupe que 50% des sites
de la surface d’or. Afin d’éviter la nucléation d’̂ılots et ainsi respecter au
maximum le motif du réseau, il est nécessaire de faire des séquences de
dépôt-recuit par pas de 0.3 ML jusqu’à atteindre le recouvrement souhaité.
Les trois morphologies sont présentées sur les fig. 7.5a-c. Pour les deux pre-
miers cas, les distributions en taille des ı̂lots ainsi que des périmètres p en
fonction de la taille s sont montrées. Sur ces images STM, les ı̂lots ayant
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coalescé ont été détourés afin d’améliorer leur visibilité. Les statistiques ont
été effectuées sur plus de 2000 nanostructures pour les morphologies ”a” et
”b”. Comme nous le voyons sur la figure c, cette morphologie est complexe
et il est difficile de détourer convenablement les châınes pour en déduire une
distribution statistique fiable. C’est pour cela que nous avons préféré ne pas
montrer de distribution en taille pour les ı̂lots de type ”c”
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Fig. 7.5: Images STM pour trois morphologies d’̂ılots de Co sur Au(788), obte-
nues en modifiant le recouvrement : a) Θ=0.75 ML, b) Θ=1.1 ML et c)
Θ=2.1 ML. Chaque image a une taille de 40× 40 nm2. Les distributions
des tailles s et des périmètres p des ı̂lots des échantillons ”a” et ”b” sont
présentés.

Nous observons qu’un début de coalescence apparâıt pour un recouvre-
ment proche de 0.75 ML. Ce phénomène est toutefois assez rare et n’est
d’ailleurs pas visible dans la distribution en taille. Il est aussi inexistant pour
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des recouvrements plus faibles. Comme prévu, la distribution en taille est
très piquée (avec une largeur à mi-hauteur de 54%) et les ı̂lots contiennent
en moyenne 250 atomes. Les ı̂lots de Co sont compacts et de forme quasi-
circulaire. Ainsi, le périmètre suit une loi en puissance (d’exposant ∼ 0.6)
en fonction de la taille s (courbe grise).

Pour des recouvrements compris entre 0.8 ML et 1.8 ML, nous obser-
vons une distribution bimodale due à la coexistence d’̂ılots simples et d’̂ılots
doubles. La distance entre les marches étant deux fois plus petite que la
période de la reconstruction, la coalescence de deux ı̂lots se fait préférentiel-
lement perpendiculairement aux bords de marche (direction [211]). La dis-
tribution en taille présente donc deux pics. Les ı̂lots simples correspondent
au pic principal (contenant en moyenne 375 atomes) et sont environ 4 fois
plus nombreux que les doubles (contenant 750 atomes), dans le cas présenté
ici, où Θ = 1.1 ML.

Pour des recouvrements supérieurs à 1.8 ML, la coalescence forme des
châınes d’̂ılots de Co, orientées principalement dans la direction perpendicu-
laire aux marches du cristal. Même si nous n’avons pu faire de statistiques
sur la distribution en taille de ces châınes, il parâıt raisonnable de penser
qu’elle doit certainement être large. En effet, avec des recouvrements aussi
importants, la structure périodique du réseau étant partiellement détruite, la
croissance des ı̂lots ne s’est plus faite par un mécanisme de capture d’atomes
au sein d’une cellule mais plutôt par coalescence d’̂ılots, phénomène beau-
coup plus aléatoire.

7.2 Propriétés magnétiques des ı̂lots de Co/Au(788)

Le comportement magnétique des trois morphologies d’̂ılots a été étudié
avec la méthode Kerr. Pour des recouvrements supérieurs à 0.6 ML, nous
avons pu mesurer un signal Kerr dans la configuration polaire, tandis que
la configuration transverse ne fournissait aucun signal. Les ı̂lots sont donc
caractérisés par un axe d’anisotropie magnétique hors-plan. Leur comporte-
ment magnétique a été déduit en mesurant la susceptibilité réelle, en champ
nul, χ′(T ), en fonction de la température. Le champ magnétique est appliqué
suivant une fonction triangulaire de fréquence 0.1 Hz et d’amplitude 50 Oe.
La pente à l’origine des cycles nous donne χ′. L’évolution de la susceptibilité
réelle en fonction de la température suit le modèle du superparamagnétisme
décrit au chapitre 5. Les courbes expérimentales ainsi que les fits sont pré-
sentés sur les fig. 7.6a-c.

L’étude de la courbe χ′(T ) pour la morphologie ”a” (̂ılots quasi mono-
disperses) révèle un pic aux alentours de la température de blocage (TB ∼
50K) très raide suivi d’une décroissance en 1/T . La largeur de transition
est très petite (∼15K) ce qui est révélateur d’une distribution d’énergies



98

1.1 ML0.75 ML

0 30 60 90 120 150
0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

50 100
0

5

10

15

20

25

0 50 100 150 200 250
0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

100 200
0

5

10

15a) b)

T [K] T [K]

D
(K

) 
(%

)

D
(K

) 
(%

)

K(meV) K(meV)

2.1 ML

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

c)

T [K]

100 200 300 4000

Fig. 7.6: Courbes de susceptibilité réelle χ′ en fonction de la température pour les
trois morphologies d’̂ılots de Co sur Au(788). Les courbes continues rouges
sont les fits obtenus du modèle du superparamagnétisme en supposant
que ce sont les atomes du périmètre qui interviennent dans l’expression de
l’énergie totale, les courbes pointillées si l’on suppose que c’est uniquement
la surface qui compte.

d’anisotropie piquée (cf. encart). La largeur à mi-hauteur de la distribution
d’énergie est de 35%. A titre de comparaison, à l’heure actuelle, le record
était détenu pour des collöıdes avec une largeur à mi-hauteur de 64% dans
la distribution des énergies [105] (cf. fig. 7.7).

L’étude de la courbe pour la morphologie ”b” (deux populations d’̂ılots)
révèle la présence de deux pics. Chacun de ces pics correspond au signal
provenant des deux populations d’̂ılots. Les deux températures de blocage
pour les deux populations valent environ 50K et 100K. Bien que le nombre
d’̂ılots doubles soit environ 4 fois plus faible que celui des ı̂lots simples, leur
contribution dans la mesure de χ′ n’est pas négligeable. Leur signal est plus
ou moins du même ordre de grandeur, une fois tous les ı̂lots établis dans
le régime superparamagnétique (ie. quand T > TB). Ceci tient au fait que
l’amplitude de χ′ varie en fonction de M2. Ainsi, un ı̂lot double apporte
un signal environ 4 fois plus important qu’un ı̂lot simple. La décroissance
plus rapide que 1/T dès 150K est probablement due au fait que le moment
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magnétique des ı̂lots diminue alors que l’on s’approche de la température de
Curie [126].

L’étude de la courbe pour la morphologie ”c” (formation de châınes) ré-
vèle une transition très large (∼150K) provenant de la large distribution en
taille et donc en énergie de ces châınes.
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Fig. 7.7: Distribution des énergies d’anisotropie : a) pour nos ı̂lots de Co de morpho-
logie ”a” mono-disperses et b) pour le précédent meilleur résultat, obtenu
avec des collöıdes [Source : Woods et al.].

Les deux paramètres qui entrent en jeu dans l’évaluation de χ′ (cf.
équ. 5.10) sont le macrospin M de l’̂ılot et son énergie d’anisotropie K. Avec
notre champ, nous n’avons pu saturer les nanostructures et donc n’avons pu
déterminer la valeur de M . On peut toutefois en donner une bonne estima-
tion. Le moment magnétique d’un atome est la somme du moment de spin
ms et du moment orbital mL, le moment de polarisation du substrat mAu

étant, en effet, pratiquement nul pour le système Co/Au [127]. De plus, pour
des nanostructures de Co/Au(111), il a été montré que le moment orbital
ne contribuait que pour 15% du moment magnétique [128], la contribution
dominante venant du moment de spin. Or, nous savons que ce dernier ne
dépend que faiblement de la coordination atomique [85]. Ce dernier constat
nous permet de faire une approximation en disant que le moment total d’un
ı̂lot est égal au moment magnétique d’un atome mCo multiplié par le nombre
d’atomes s qui le compose : M = smCo. Nous prendrons comme valeur de
mCo = 2.3µB [128]. Notons toutefois que la valeur de M n’a pour effet que
de modifier l’amplitude verticale de la courbe χ′ sans changer les détails
dans sa forme. C’est la distribution des énergies d’anisotropie qui donne à
la courbe χ′ toute ces caractéristiques.

Comme nous l’avons montré pour le système Co/Pt(111), l’anisotropie
provient principalement des atomes de la périphérie. Nos plots de Co étant
très petits, le nombre d’atomes du bord est comparable à celui de l’intérieur.
Nous supposerons donc que l’anisotropie totale est donnée par : K = pEa,
avec p le nombre d’atomes du périmètre et Ea leur énergie d’anisotropie
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magnétique. Nous supposerons aussi que les atomes de la périphérie de la
première et de la deuxième couche ainsi que ceux au contact de la marche
d’or possèdent tous la même anisotropie. Une étude statistique sur un grand
nombre d’images STM nous permet de convenablement évaluer les distribu-
tions en taille et périmètre (cf. courbes de la fig. 7.5) et donc en énergie. La
morphologie étant connue, le seul paramètre libre pour les fits est la valeur
Ea.

On constate sur les fig. 7.6a-b que les données expérimentales sont très
bien reproduites par notre modèle. On constate, ainsi, que les deux pics dans
la courbe b sont très bien reproduits par notre fit. A partir de la distribution
en énergie, il est même possible de déconvoluer la courbe χ′ principale pour
mettre en évidence les signaux magnétiques provenant de ces deux popu-
lations. Pour les deux morphologies ”a” et ”b”, on obtient la même valeur
d’anisotropie Ea = 0.8 ± 0.1 meV/atome. Cette valeur est très proche de
celle obtenue pour le système Co/Pt(111). Pour appuyer la validité de notre
hypothèse, nous avons aussi tracé la courbe χ′(T ) (courbe en pointillé) en
supposant que l’anisotropie totale est proportionnelle à la taille s des ı̂lots
(K = sEa). Nous voyons que, systématiquement, la courbe calculée d’après
ce modèle décrit moins bien les résultats expérimentaux.

Le dernier point que nous voulons discuter est l’éventuelle interaction
magnétique dipolaire entre les ı̂lots. En l’absence d’interaction, on s’attend
à ce que la courbe χ′(T ) pour nos nanostructures uniaxiales comporte un
pic à TB suivi d’une décroissance en 1/T pour TB < T < 5TB. Un couplage
magnétique conduirait à une courbe nettement moins piquée aux alentours
de TB [101] et d’une décroissance moins rapide que 1/T . Nos données de la
fig. 7.6a sont en parfait accord avec une courbe de susceptibilité de particules
sans interaction. L’absence d’interaction mutuelle peut aussi être justifiée
en comparant le champ d’anisotropie (i.e. le champ coercitif à température
nulle) des nanostructures Han = 2K/M avec le champ dipolaire Hd créé
par toutes les autres particules. Prenons, par exemple, un ı̂lot typique de
morphologie ”a” contenant 250 atomes dont 95 atomes sont sur le périmètre.
Son énergie d’anisotropie vaut environ K = 95 × 0.8 = 76 meV et son
macrospin M = 250× 2.3µB = 575µB. Nous obtenons finalement un champ
Han ∼ 4 × 104 Oe alors que le champ dipolaire Hd ∼ 500 Oe, soit deux
ordres de grandeur de moins que Han. Nous pouvons ainsi conclure que le
couplage magnétique entre les ı̂lots de Co est négligeable, et ce, malgré leur
très forte densité (26 · 1012 ı̂lots/in2).

7.3 Réseau de piliers de Co

Des études ont montré qu’il est possible de former des piliers verticaux
de Co sur la surface Au(111) [112]. La technique consiste à déposer succes-
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sivement une fraction x d’une monocouche de Co puis de compléter avec
de l’or. Le premier dépôt de Co forme des ı̂lots bi-couches aux coudes des
chevrons de la reconstruction. Le dépôt d’Au complète ensuite parfaitement
les espaces entre les ı̂lots. Les atomes de Co (dans la phase hcp) étant en-
viron 0.3 Å plus petit que ceux d’Au (phase fcc), un léger creux apparâıt
au-dessus de chaque plot enfoui. Le second dépôt de Co forme des plots qui
se situent exactement sur les ı̂lots enfouis, augmentant ainsi leur hauteur.
Le processus peut être répété un grand nombre de fois jusqu’à obtenir des
piliers de Co de plusieurs nanomètres de haut [78]. L’intérêt des piliers, par
rapport aux ı̂lots plats, est de tirer profit de l’anisotropie de forme (positive
pour les piliers) pour considérablement augmenter l’anisotropie hors-plan
totale.

Nous avons tenté de trouver une méthode de croissance pour porter ces
résultats sur la vicinale Au(788). Bien que nous n’ayons pu réaliser les pi-
liers escomptés sur cette surface, nous allons présenter les meilleurs résultats
produits. Nous avons essayé deux voies. Dans la première, nous cherchons à
enfoncer les ı̂lots de Co dans l’or en chauffant l’échantillon puis recouvrons
d’une couche d’or, déposons du Co et espérons qu’il va se mettre au-dessus
des premiers ı̂lots. Dans la deuxième, nous cherchons à compléter la couche
autour des plots en déposant le bon recouvrement d’or, puis remettons du
Co.

Les images STM 7.8a-b illustrent la technique d’enfoncement des ı̂lots.
L’image a) correspond à un dépôt de 0.3 ML de Co à 140K recuit à 400K.
L’image b) correspond au même échantillon après recuit à 450K. On constate
que, sous l’effet de la température, de nombreux plots se sont enfoncés dans
l’or, laissant apparâıtre une sorte d’anneau en surface. Le problème vient
du fait que tous les ı̂lots ne se sont pas enfoncés. Par conséquent, un autre
dépôt d’or forme une couche désordonnée ne permettant pas de continuer à
faire crôıtre les piliers de façon régulière.

Les images STM 7.9a-b illustrent la deuxième technique. L’image a) cor-
respond à 0.3 ML de Co déposé à 150 K, recuit à 300K, recouvert de 1-2 ML
d’or. A ce stade les ı̂lots sont déjà noyés dans l’or (image non montrée) mais
il faut encore recuire à 500K pour lisser les marches d’or. Cette image a une
palette de couleur allouée sur chaque terrasse pour augmenter le contraste
et ainsi constater que tous les ı̂lots se sont enfoncés et aussi apercevoir la
reconstruction à la surface de l’or. Cependant, cette reconstruction ne se
trouve pas forcément au même endroit que les ı̂lots enfouis et ces derniers
ne sont pas toujours sur un bord de marche. Lorsque l’on dépose à nouveau
0.3 ML de Co (image b), de nouveau ı̂lots vont se former à l’intersection
de la marche et de la reconstruction, d’autres sur les ı̂lots enfouis. On perd
ainsi complètement la périodicité initiale.

En conclusion, nous pouvons dire que nous n’avons pu faire crôıtre des pi-
liers sur la vicinale Au(788). La raison principale provient du fait que chaque
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a) b)

c)

Fig. 7.8: a) Image STM 550 × 550 Å2

de plots de Co (0.3 ML) déposés à 140K
et recuit à 400K. b) Même échantillon
après recuit à 450K. On observe que
certains plots se sont enfoncés dans la
surface. c) Image après avoir déposé à
400K quelques couches d’or sur l’échan-
tillon b.

nouvelle couche d’or déposée crée un nouveau réseau de reconstruction qui
n’est plus en phase avec le précédent. Les marches sont aussi de puissants
centres de nucléation en compétition avec les ı̂lots enfouis. Ceci n’est pas le
cas sur la surface plane Au(111) où seuls les ı̂lots enfouis peuvent capturer
les atomes de Co déposés ultérieurement.
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a) b)

c)

Fig. 7.9: a) Image STM 500×500 Å2 de
plots de Co (0.3 ML) déposés à 150K,
recuits à 300K, recouverts de 1-2ML
d’or, b) Après recuit à 500K pour lis-
ser les marches d’or. c) Après un nou-
veau dépôt de 0.3 ML de Co à 300K.
Ce dépôt forme des plots n’importe où
et détruit ainsi la périodicité du réseau.





Chapitre 8

Développement de la
nouvelle expérience

Au chapitre 3, nous avons décrit l’expérience avec laquelle ont été réalisés
tous les résultats présentés dans ce rapport. Durant ce projet de thèse, une
grande partie du temps a été consacrée au développement, à la réalisation et
à la mise en place d’une nouvelle expérience qui remplacera la précédente.
La nouvelle expérience a été conçue dans le but de pouvoir réaliser des me-
sures Kerr en conjonction avec des mesures STM à température variable
sous UHV. Elle sera, en outre, capable de fournir un champ magnétique
beaucoup plus intense et de direction orientable.

Le cahier des charges imposé pour la conception de cette expérience est
le suivant :

1. L’expérience doit être menée dans un environnement Ultra Haut Vide
(Pression caractéristique dans la gamme 10−11 mbar).

2. La préparation de l’échantillon, les dépôts, les mesures Kerr et STM
doivent se faire à la même place.

3. Des sources d’évaporation, une source Knudsen, un Auger, un quadru-
pôle, un canon à ions sont présents sur l’expérience.

4. Le champ magnétique pour le Kerr doit être le plus intense possible et
sa direction doit être orientable dans un plan entier.

5. Le STM est de type Beetle.
6. Le porte-échantillon doit pouvoir supporter la préparation de métaux

réfractaires (chauffés à ∼ 2000K lors des recuits).
7. La température de l’échantillon doit être mesurée précisément et être

variable à loisir entre 50K et 2000K.
8. La chambre doit pouvoir accueillir plusieurs échantillons. Les échan-

tillons doivent pouvoir être déplacés dans la chambre ou sortis sans
briser le vide de l’enceinte.
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Ce cahier des charges présente de nombreuses contraintes (présence de
basses et hautes températures, champ magnétique intense, compatibilité
UHV) qui limitent beaucoup le choix des matériaux utilisables pour la fa-
brication des pièces. Ainsi, aucun matériau magnétique ne sera utilisé dans
la chambre à l’exception de l’acier inox qui n’est que faiblement magnétique
(µr < 1.005). Les pièces devant résister à des températures élevées seront
faites en titane, molybdène, tungstène, saphir ou céramique. Dans les autres
cas nous utiliserons l’aluminium, le cuivre ou le téflon.

Le point 2 est celui qui conditionne le plus le développement de l’en-
ceinte. Le but principal de cette expérience est, en effet, de pouvoir créer
des nanostructures par MBE et de les caractériser magnétiquement et mor-
phologiquement. Comme nous l’avons vu dans les chapitres précédents, la
formation des nanostructures se fait souvent à des températures inférieures
à la température ambiante. Pour ne pas modifier de façon incontrôlée la
morphologie des nanostructures, il est donc impératif de mâıtriser la tem-
pérature lors des trois processus suivants : fabrication des nanostructures,
mesures Kerr et mesures STM. Effectuer ces trois processus à des endroits
différents de la chambre implique qu’il faut pouvoir déplacer l’échantillon
d’une position à une autre, tout en gardant le contrôle de sa température.
Ce choix nous a semblé trop compliqué à mettre en oeuvre et n’a pas été
retenu. Nous avons préféré garder l’échantillon à un seul et même endroit
pour les trois processus. L’échantillon peut toutefois être déplacé dans l’en-
ceinte, à l’aide d’un wobble-stick, soit pour être échangé avec un autre, soit
pour le positionner en face de l’auger ou de la source Knudsen.

Dans ce chapitre, nous présentons les solutions qui ont été adoptées pour
répondre aux exigences du cahier des charges.

8.1 L’enceinte UHV

Le corps de l’enceinte UHV est faite entièrement en acier inox 316L, ses
flasques et ses tubes en 316LN. Ces aciers contiennent une faible teneur en
carbone (0.02%) et sont quasiment non-magnétiques (µr < 1.005). L’épais-
seur de la paroi de l’enceinte est de 5 mm. Le diagramme 8.1 illustre la
chambre UHV avec les divers éléments utilisés pour le vide. Le vide est pro-
duit grâce à une pompe turbo [PT1] (Leybold 340M), une pompe ionique
[PI] (Varian Starcell 300) renfermant un sublimateur titane. Une jauge à
cathode froide [J1] (Balzers IKR070) permet de mesurer la pression jusqu’à
1 · 10−11 mbar.

Une petite pompe turbo [PT2] (Leybold Turbovac50) est utilisée pour le
pompage différentiel du canon à ions (argon) [CI] et permet d’atteindre la
gamme 10−8 mbar. La mesure de la pression se fait avec une jauge à cathode
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froide [J2] (Balzers IKR050). La turbo permet aussi de pomper sur le sas
pendant son étuvage, chaque fois qu’un nouvel échantillon est introduit dans
la chambre UHV.

La mini-enceinte 2 est connectée à la chambre UHV principale via une
vanne à tiroir et est utilisée pour y faire entrer des gaz (O2, CO2...). La vanne
à tiroir permet d’isoler cette partie lorsqu’on l’étuve après avoir changé une
bouteille de gaz.

O2

Ar

CI

Sas

1

2

3

PT1

PT2

PIJ2

J1
Jauge

Vanne 90°

Micro-fuite

Vanne à
tiroir

Pompe

Fig. 8.1: Diagramme du vide de la chambre UHV et de ses éléments périphériques.

L’enceinte est fixée à un cadre en acier qui repose sur 4 pieds d’amortisse-
ment actifs (IDE, type TCN). Ces pieds permettent d’atténuer les vibrations
mécaniques provenant du sol lorsque l’on fait des mesures STM.

8.2 Le système de mesure Kerr

8.2.1 L’électroaimant

Description de l’électroaimant

Le champ magnétique est produit par 4 bobines placées en-dehors de
l’enceinte UHV. Les bobines sont refroidies à l’eau et produisent chacune un
champ magnétique maximal en leur centre de 0.12 T lorsqu’elles sont alimen-
tées par un courant de 40 A. Les 4 bobines sont regroupées en 2 paires qui
sont chacune alimentées par leur propre source de courant (Kepco BOP20-
20M) (cf. fig. 8.3). En ajustant les courants dans ces deux circuits, il est
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Amortisseur actif

Pompe ionique

Cadre 
magnétique

Bobine

"CF200"

Support STM

Entrée 
gaz

Quadrupôle

Sas entrée/sortie
des échantillons{

Evaporateur
pointe STM

Auger

Fig. 8.2: Illustration de l’enceinte UHV.

possible de choisir l’amplitude et l’orientation (dans un plan) du champ
magnétique.

A l’intérieur de la chambre, les 4 pôles de forme conique pointent en
direction de l’échantillon. Ces pôles ont été soudés sur des flasques CF100
percées, pour assurer la continuité du circuit magnétique lors du passage
air-vide. Pour les protéger de l’oxydation, les pôles ont été recouverts, par
nickelage chimique, d’une couche de 12 µm de nickel-phosphore. Ce dépôt
est très résistant à l’usure et à l’oxydation et est compatible UHV.

La forme des pôles est déterminante dans l’optimisation des performances
de l’électroaimant. Nous voulons, en effet, obtenir le champ magnétique le
plus élevé possible mais aussi garantir son homogénéité sur la surface de
l’échantillon, soit sur un diamètre d’environ 10 mm. La distance entre les
pôles ne peut être inférieure à 30 mm car la tête du STM doit pouvoir
passer entre eux. Afin d’optimiser la forme des pôles, nous avons utilisé un
programme de simulation numérique par éléments finis 3D : Ansys. Nous
avons ainsi pu simuler le champ magnétique créé au cœur de l’entrefer pour
de nombreuses formes de pôles, les deux paramètres géométriques impor-
tants étant l’angle du cône et le diamètre de son extrémité. Nous avons
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B1B2

B3 B4

20 cm

x

y

H

Fig. 8.3: Configuration de l’électroaimant. Les 4 bobines sont regroupées par paire,
(B1-B3) et (B2-B4), pour former 2 circuits distincts. En ajustant conve-
nablement le courant dans ces 2 circuits, on peut choisir l’amplitude et
l’orientation du champ magnétique H.

finalement choisi la forme de pôle présenté sur la fig. 8.4. D’après les simu-
lations, le champ magnétique maximal au niveau de l’échantillon, avec ces
pôles, devrait être de ≈ 0.28 T.

Un cadre carré, constitué de barres de fer doux (Armco), permet de
fermer les lignes de champ magnétique et de maintenir aussi les bobines en
place. Ce cadre a été conçu afin d’avoir un circuit magnétique aussi court que
possible tout en demeurant compatible avec les instruments (en particulier le
STM) montés sur la chambre. Le cadre magnétique est tenu mécaniquement
sur le cadre qui tient la chambre. Son poids est d’environ 400 Kg.

Caractérisation de l’électroaimant

A l’aide d’une sonde Hall placée dans l’enceinte, nous avons mesuré le
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94

4

65°

CF100

Fig. 8.4: Schéma d’un pôle de l’électroaimant. Le pôle est en fer doux et traverse
une flasque CF100 sur laquelle il est soudé. Le circuit magnétique est ainsi
continu lors du passage air-vide.

champ magnétique créé par l’électroaimant. Les résultats sont illustrés sur
les figures suivantes. La fig. 8.5a représente le champ magnétique (orienté
selon x ou y) en fonction du courant I qui circule dans chacun des circuits
(I = I1 = I2). Le champ maximal mesuré est de 0.34 T, soit environ 20% de
plus que le résultat de la simulation numérique. On observe que la courbe
est légèrement ouverte autour de 0 avec une rémanence de 6.5 mT. La durée
de ce cycle est de 106 s. Il est possible de décrire le comportement moyen
de cette courbe H(I) par une fonction cubique :

H(I) = 0.0122I − 2.273 · 10−6I3 , |I| ≤ 40 A (8.1)

Comme nous pouvons le voir sur la fig. 8.5b, la courbe H(I) demeure
linéaire jusqu’à I = 20A, avec toutefois un champ rémanent de 4 mT. Dans
ce cas, le champ magnétique s’exprime en fonction de I par :

H(I) = 0.0116I , |I| ≤ 20 A (8.2)

L’amplitude du champ rémanent dépend de la vitesse à laquelle on exé-
cute la boucle ainsi que du courant maximal. La rémanence est réduite
lorsqu’on augmente la durée du cycle ou que l’on diminue le courant maxi-
mal. Une fois la boucle terminée et le courant revenu à 0, le champ ma-
gnétique résiduel au niveau de l’échantillon est inférieur à 1 mT. Ce champ
est négligeable et ne perturbera pas les mesures STM ni la fabrication des
nanostructures.

Les fig. 8.6a-b, illustrent les mesures du champ magnétique en fonction
de la position autour de l’échantillon. On constate que sur des distance de
± 5 mm autour de 0, la variation du champ n’excède pas 3%. On peut
conclure que l’homogénéité du champ est très bonne sur toute la surface de
l’échantillon (Ø8 mm).



Chapitre 8. Développement de la nouvelle expérience 111

-0.4

-0.2

0.0

0.2

0.4

-40 -20 0 20 40

Courant [A]

C
h

am
p

 m
ag

n
ét

iq
u

e 
[T

]
a)

-20 -10 0 10 20

Courant [A]

-0.1

-0.2

0.0

0.2

0.1

b)

Fig. 8.5: Courbes H(I) mesurées au niveau de l’échantillon lorsque I = I1 = I2 (ie.
le champ est orienté selon l’axe x ou y). a) Le champ maximal au centre
de l’échantillon est de 0.34 T. b) Pour des courants inférieurs à 20 A,
la courbe H(I) est linéaire. Le champ rémanent dépend de la vitesse à
laquelle on exécute la boucle ainsi que du courant maximal. En fonction
de ces deux paramètres, il varie entre 2 et 7 mT.

8.2.2 Le système optique

Dans un premier temps, nous avons réalisé un système optique situé
à l’extérieur de la chambre UHV, semblable au système décrit au § 3.2.
C’est en effet le montage le plus facile à mettre en oeuvre car la diode
laser, les polariseurs et la photodiode sont maintenus sur des supports fixés
aux hublots de la chambre. Pour valider le montage, nous avons réalisé une
mesure Kerr sur un échantillon non-magnétique : Au(111). Nous devrions
obtenir un signal constant en fonction du champ H. Or, nous avons mesuré
la courbe 8.7a. La courbe 8.7b a été obtenue pour un échantillon de cuivre
recouvert de ≈10 nm de Fe. On constate que l’hystérèse magnétique est
visible mais qu’il s’y superpose un signal induit par les déformations de la
chambre. En découplant complètement mécaniquement l’échantillon et les
polariseurs de la chambre UHV, nous avons pu mettre en évidence que, sous
l’effet du fort champ magnétique, la chambre se tord de quelques dixièmes
de degrés. Par conséquent, l’angle relatif entre les axes de polarisations ainsi
que l’orientation de la normale de l’échantillon varient en fonction du champ
appliqué. Cette rotation mécanique se traduit directement par une rotation
de la polarisation de la lumière et donc par une variation du signal Kerr
mesuré.

Pour éviter ce problème, il faut développer un montage dans lequel
l’orientation des polariseurs ainsi que la normale à l’échantillon demeurent
tous trois constants les uns par rapport aux autres. L’idée que nous sommes
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Fig. 8.6: Mesures du champ magnétique en fonction de la position x ou z, aux
environs de l’échantillon (placé en 0). Pour ces mesures, le courant I =
I1 = I2 = 20 A. La différence de champ entre le centre et les extrémités
de l’échantillon n’excède pas 3%.

en train d’étudier est de placer le système optique à l’intérieur de la chambre
UHV et de fixer les polariseurs sur la plaque qui soutient l’échantillon (la
dernière plaque du système d’amortissement des vibrations). Ainsi, même
si la chambre se déforme, cet ensemble se déplace d’un seul bloc et aucun
artefact ne devrait être mesuré. Ce montage est difficile à mettre en oeuvre
et est en cours d’étude. Il faut, en effet, utiliser des composants optiques
compatibles UHV et trouver un système qui permet d’orienter précisément
l’axe des polariseurs in situ. Pour cela, nous allons utiliser des moteurs piézos
commandés depuis l’extérieur de l’enceinte.

8.3 Le bloc central

Le bloc central est l’endroit où se trouve l’échantillon que l’on étudie.
C’est ici que se font les mesures STM et Kerr, la préparation du cristal ainsi
que les évaporations. Ce bloc est composé du porte-porte-échantillon fixé
sur la dernière plaque du système d’amortissement. Ce dernier repose sur
une grande plaque d’inox vissée à deux barres fixées à une flasque CF200
(visible sur la fig. 8.2). Sur les photos de la fig. 8.8, nous pouvons voir les
divers éléments qui composent ce bloc central.

8.3.1 Le porte-échantillon

Dans le porte-échantillon (cf. fig 8.9 et 8.10), le cristal est pris en sand-
wich entre deux pièces de saphir qui garantissent l’isolation électrique tout
en assurant un bon échange thermique. Le saphir du dessous a une forme en
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Fig. 8.7: Signal Kerr mesuré : a) sur un échantillon non magnétique. b) sur un film
de 10 nm de Fe sur cuivre. On constate que les déformations mécaniques de
la chambre génèrent un signal très important qui empêchera d’étudier des
faibles recouvrements. La résolution de ce problème est en cours d’études.

T spécialement étudiée pour éviter les courts-circuits, entre l’échantillon et
le porte-échantillon, produits par la métallisation. Le saphir du dessus est
un anneau plat de 0.5 mm d’épaisseur. Un thermocouple de type K ou C
est placé entre ce saphir et l’échantillon. Trois lamelles ressort de W (ép.
0.2 mm) maintiennent le sandwich sous pression. Les rampes pour le STM
(dénivelé 0.4 mm), réalisées en Mo, sont ensuite posées et serrées avec 3 vis
M1.4 en Ti. Les connexions électriques (potentiel de l’échantillon et thermo-
couples) se font sur la face arrière du porte-échantillon. Les fils (Chromel,
Alumel, W5 et W26) de diamètre 0.1 mm ou 0.125 mm sont bobinés sur une
plaquette d’alumine (ép. 1 mm) découpée au laser. La plaquette est fixée
grâce à des vis M1.4. Pour être compatible avec les hautes températures, le
porte-échantillon est réalisé en Mo et toutes les vis en Ti.

Une fourche montée sur un wooble-stick permet de saisir le porte-échantillon
pour le déplacer dans l’enceinte.

8.3.2 Le porte-porte-échantillon

Le porte-échantillon vient se loger dans une pièce en Mo fixe : le porte-
porte-échantillon. Cette pièce est tenue mécaniquement par trois pieds en
inox fixés à la dernière plaque du système d’amortissement. Elle est reliée
au cryostat à flux par une tresse métallique qui permet de la refroidir com-
plètement. Pour minimiser les pertes thermiques par conduction, les trois
pieds en inox sont des tubes minces (Øext = 5 mm, ép. 0.2 mm) percés de
nombreux trous de Ø2 mm. L’inox est un très bon isolant thermique à basse
température, avec une conductibilité thermique, κ, de 9 W/mK à 100K et
3 W/mK à 30K.
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Fig. 8.8: Photos du bloc central.

Pour assurer un bon contact mécanique, électrique et thermique, un res-
sort hélicöıdal en Inconel-625 de Ø0.6 mm pousse une bille de Ti sur le porte-
échantillon. Lorsque l’on veut sortir ce dernier, on utilise une tige, montée
sur un translateur linéaire, pour tirer sur le ressort et ainsi débloquer la bille.
Le translateur linéaire étant limité à une force axiale maximale de 22 N, la
pression du ressort sur le porte-échantillon sera forcément inférieure. En op-
timisant les paramètres géométriques du ressort, nous parvenons à une force
de compression de 17 N. Pour ne pas arracher le bloc central durant l’opéra-
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Fig. 8.9: Vue en coupe du porte-échantillon.

10 mm

Fig. 8.10: Photos du porte-échantillon nu et avec un échantillon d’or monté. Sur la
plaquette d’alumine (en blanc en bas), on distingue le bobinage des fils
du thermocouple Chromel-Alumel et celui servant à mettre l’échantillon
à un potentiel électrique.

tion de déblocage de la bille, une autre tige, montée aussi sur un translateur
linéaire, permet de le retenir fermement.

Les connexions électriques sont faites de fils (Chromel, Alumel, W5 et
W26) de Ø0.2 mm bobinés dans une tige d’alumine (Ø2.3 mm) comportant 4
trous. Ces tiges sont retenues par une lamelle ressort de W qui maintient une
pression bien définie et reproductible et garantit ainsi une bonne connexion
électrique. Un filament d’une lampe halogène 50 W est placé sous le cristal
et permet de le chauffer par simple rayonnement ou par bombardement
électronique si l’on applique une tension de plusieurs centaines de volts sur
l’échantillon.

8.3.3 Le système d’amortissement

Un empilement de 5 plaques de Cu, espacées par des vitons en forme de
U, permet d’isoler le porte-échantillon des vibrations lors des mesures STM
(cf. fig. 8.8). Cet empilement repose sur une grande plaque en inox fixée d’un
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côté à la flasque CF200 et de l’autre à une plaquette soudée dans la chambre
UHV.

8.4 Le cryostat

Anneau étoile

Connexion 
Tresse Echangeur

de chaleur

Tube arrivée

Tube retour

Ecran thermique

Fig. 8.11: Vue en coupe du cryostat à flux.

La fig. 8.11 illustre le montage du cryostat à flux. Le fluide cryogénique
(hélium ou azote liquide) arrive par un tube d’inox central (Øext = 2 mm,
ép. 0.2 mm ) jusqu’à l’échangeur de chaleur en Cu. Le liquide (ou le gaz)
ressort ensuite par un tube concentrique au tube d’arrivée et permet ainsi de
l’écranter du rayonnement thermique environnant. Ces tubes concentriques
sont isolés l’un de l’autre par du vide et ne sont mis en contact que par des
fils d’inox en certains points pour assurer le centrage et la tenue mécanique
du tube central. Le tube externe est tenu par 3 anneaux, découpés en étoile,
vissés sur les deux barres fixées à la flasque CF200.

La tresse est fixée à l’extrémité de l’échangeur de chaleur. Sa longueur
est de 12 cm. Elle est composée de fils de Ø50 µm de Cu recouvert d’Ag. La
tresse est serrée en son milieu par un bloc de téflon qui est fixé à la troisième
plaque du système d’amortissement. Ceci a pour but de diminuer, au niveau
de l’échantillon, les vibrations mécaniques provenant du cryostat.

Un bidon, pouvant être rempli avec 1.5 L d’azote liquide, entoure le
cryostat à flux. Il permet d’écranter l’échangeur de chaleur et une partie de
la tresse du rayonnement thermique ambiant. Il a une autonomie de 4 h et
sert aussi de cryo-pompe.

Lors des tests de refroidissement, nous avons mesuré la température en
divers points en utilisant une diode (LakeShore DT470SD13). Contraire-
ment aux thermocouples, les diodes sont en effet très précises aux basses
températures (erreur < 0.2oC). Comme illustré sur la fig. 8.12, les quatre
points où nous avons fait des mesures sont : 1) sur la pièce en cuivre qui
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sert la tresse, 2) sur le porte-porte-échantillon au niveau du ressort, 3) sur
le porte-échantillon et 4) sur l’échantillon.

T

T T T

Tresse

Fig. 8.12: Emplacements où nous avons mesuré les températures, à l’aide d’une
diode, lors des tests de refroidissement.

Les résultats obtenus pour l’hélium et l’azote liquide sont reportés dans
le tableau suivant.

T1 T2 T3 T4

Hélium 22 K 26 K 52 K 59 K
Azote 101 K 105 K 111 K 116 K

Le fait que, sur le porte-porte-échantillon, la différence de température
entre le point d’arrivée de la tresse (T1) et l’extrême opposé (T2) soit de
4K nous permet de conclure que les pertes thermiques via les trois pieds
en inox sont, comme prévu, relativement faibles. Nous avons pu confirmer
ce fait en ôtant complètement deux des trois pieds en inox. Nous avons
alors mesuré T2 = 21K pour de l’hélium liquide soit 5K de moins que la
situation originale (avec les trois pieds). De plus, nous constatons que la plus
grande partie de la chute thermique se fait entre le porte-échantillon et son
support. Ceci est bien évidemment dû au fait que le contact mécanique n’est
produit que par la poussée horizontale de 1.7 Kg du ressort hélicöıdal. Pour
connâıtre la température minimale que nous pourrions obtenir en optimisant
ce contact, nous avons retiré le ressort hélicöıdal et fermement serré le porte-
échantillon contre son support, vers le bas, à l’aide d’une vis M6. De ce
fait, la surface de contact ainsi que la force de serrage sont toutes deux
maximales. Les températures mesurées sur le porte-échantillon (T3) ont été
de 28K pour l’hélium et 107K pour l’azote liquide. L’amélioration la plus
spectaculaire est donc celle pour l’hélium où nous avons gagné 24K. Ce
résultat laisse à penser que des améliorations au niveau du contact entre
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le porte-échantillon et le porte-porte-échantillon permettraient d’optimiser
ostensiblement le refroidissement. Pour finir, les interfaces multiples entre
Mo/saphir/échantillon font encore perdre quelques degrés (5− 7K) pour la
température de l’échantillon.

8.5 Le STM

8.5.1 Construction

Le STM utilisé est du même type que celui décrit au chap. 2 avec quelques
petites modifications apportées (cf. fig. 8.13). Dans cette version le corps du
STM est fait en titane. Ce matériau est rigide, léger et a un coefficient de
dilatation thermique faible (8.6 · 10−6 K−1). Le haut de la tête a été modifié
pour changer la façon dont celle-ci est tenue mécaniquement. Dans cette
version, c’est une griffe à 3 dents qui la tient au niveau du cône. Ainsi, à
chaque fois que l’on remonte le STM, la tête se recentre automatiquement.

La fig. 8.14 illustre le STM complètement monté. Les fils électriques
provenant de l’extérieur sont connectés à une plaque de Cu posée sur des
vitons afin d’amortir les vibrations mécaniques. Les fils qui repartent en
direction de la tête sont des fils de 50 µm recouverts de kapton.

Bille Saphir

Sortie Courant Tunnel

Corps (Ti)

Connecteurs
électriques

Pointe

}

Sortie Piézo-z

} Support griffe

10 mm

Fig. 8.13: Photo de la tête du STM construit pour la nouvelle expérience. Le bas
de la tête est en Ti et le haut en Al.
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Tête STM (Ti)

Griffe

Amortisseur
pour les fils

CF100

}

{

Blindage pour
le courant 
tunnel

Tige centrale

Fig. 8.14: Nouveau STM monté. Une plaque de Cu posée sur des vitons permet
d’amortir les vibrations mécaniques transmises par les fils électriques.
Entre cette plaque et la tête nous utilisons des fils de 50 µm.
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Une source d’évaporation a été construite pour pouvoir déposer du métal
sur la pointe du STM. En déposant par exemple une couche de Cr, il est pos-
sible de réaliser des expériences de STM polarisé en spin. Elle peut accueillir
2 sources d’évaporation refroidies à l’eau et contient aussi un filament de W
qui sert à chauffer la pointe du STM et à la préparer par bombardement
ionique.

8.5.2 Fonctionnement du programme

Pour piloter le STM, nous utilisons un module Keithley ADwin-Pro,
comportant un processeur temps réel (DSP Sharc 32 bits, 40 MHz pourvu
de 16 MB de RAM), de 4 convertisseurs ADC et 4 DAC (±10 V, 16 bits,
100 KHz non-multiplexés), de 16 entrées et 16 sorties numériques. Ce module
est relié à un PC par une liaison Fast Ethernet à 100 Mbauds. Ce DSP est
uniquement programmé pour effectuer le balayage de la pointe sur une zone
désirée et faire l’acquisition des signaux arrivant sur les ADC (topographie-z,
courant tunnel...). La boucle de régulation, qui asservit le piézo-z pour gar-
der le courant tunnel constant, est prise en charge indépendamment par une
électronique analogique. Ce module de Keithley a l’avantage d’exécuter le
programme de façon parfaitement déterministe et d’être aisément program-
mable grâce à un langage de haut niveau. Chacune des instructions prend
un nombre défini de cycles d’horloge (à raison d’un cycle d’horloge toutes les
25 ns) et est exécutée l’une après l’autre sans que rien ne puisse venir per-
turber l’avancement du programme. Toutefois, la façon dont le programme
est exécuté sur ce DSP diffère de ce qu’on a l’habitude de voir pour les
programmes tournants sur des architectures ”standard”. Ici, le programme
chargé en mémoire est exécuté périodiquement par le DSP à raison d’une
seule fois (c’est un cycle) toutes les ∆T secondes, le paramètre ∆T étant
défini par le programmeur. Par conséquent, le paramètre ∆T doit néces-
sairement être supérieur à la durée maximale t′ que peut prendre un seul
cycle (chacun des cycles pouvant prendre un temps différent ti suivant ce
que le programme doit faire, on a t′ = max{ti}). Pour le ième cycle, après
avoir exécuté toutes ses commandes, il reste (∆T − ti) secondes pendant
lesquelles le DSP n’exécute aucune instruction. Ce temps sert au transfert
des données entre le PC et le DSP (cf. fig 8.15). Notre programme est conçu
de telle sorte que le convertisseur ADC ne fasse qu’une mesure par cycle.
Par conséquent, il s’écoule toujours le même temps ∆T entre deux mesures
consécutives. Compte tenu que nous avons réussi à considérablement opti-
miser le programme pour aboutir à t′ = 12 µs (rem : t′ ne peut être inférieur
au temps d’activation de 10 µs des ADC), nous avons choisi ∆T = 15 µs.
Cela implique que la fréquence d’échantillonnage apparente de nos ADC et
DAC est de f0 = 1/∆T ≈ 66,67 KHz.

La calibration de nos piézos-{x, y, z} est d’environ {1643, 2212, 38} Å/V.
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∆T

ti

1 cycle d'instruction exécuté par le DSP en temps réel.

"Temps mort" en attendant le début du prochain cycle.

Fig. 8.15: Schématisation du déroulement du programme temps réel. Toutes les
∆T = 15 µs, le DSP exécute une seule fois le programme, c’est un cycle.
Puis, il ne fait rien jusqu’au départ du prochain cycle. Ce ”temps mort”
permet de transférer les données entre le PC et le DSP.

Avec les 16 bits de nos convertisseurs, sur la plage ±10 V, 1 bit correspond
donc à une résolution spatiale de {0.5, 0.67, 0.012} Å. Lorsque l’on balaye des
petites zones, pour obtenir une image en résolution atomique par exemple,
nous divisons d’un facteur dix le gain des amplificateurs de tension qui pi-
lotent les piézos x et y afin d’accrôıtre la résolution latérale.

L’interface graphique qui tourne sur le PC (cf. fig 8.16) est réalisée en
Labview et sert à envoyer les paramètres de l’utilisateur au temps réel ainsi
qu’à récupérer les données mesurées sur les différents canaux (max. 4 ca-
naux).

Les paramètres que l’utilisateur définit sont :
– le nombre de lignes et de pixels.
– la direction du balayage.
– la fréquence du balayage (ligne/s).
– l’angle θ de la zone balayée.
– la largeur et la hauteur (Å).
– la position du centre de la zone balayée.

A partir de ces informations Labview calcule et envoie au DSP les para-
mètres suivants :

– le nombre de mesures par ligne.
– le nombre de mesures par pixel.
– la position, en volt, (Ux0 , Uy0) du coin bas-gauche (ou bas-droite sui-

vant la direction de balayage).
– les incréments de tensions dUx, dUy, dÛx, dÛy. Les tensions dU sont

les incréments à ajouter pour passer d’un point de mesure au suivant
(situé sur la même ligne) et dÛ pour passer d’une ligne à l’autre.

Pour écourter un peu l’algorithme, nous avons fixé par avance un en-
semble de fréquences que l’utilisateur peut employer. Ces fréquences sont
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Fig. 8.16: Capture d’écran de l’interface graphique du STM programmée en Lab-
view. Le programme Labview communique avec le programme temps
réel, exécuté par le DSP, pour envoyer les paramètres de l’utilisateur et
et recevoir les données mesurées.
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telles que le ”nombre de mesure par pixel” soit un nombre entier ou demi-
entier.

Le DSP a alors tous les paramètres nécessaires pour balayer la zone
définie par l’utilisateur avec la bonne vitesse. De façon simplifiée, pendant
un seul cycle, 2 DAC (qui commandent les piézos x et y) appliquent la
tension permettant de déplacer la pointe du STM d’un point à un autre
puis les ADC font une mesure par canal sur ce point. C’est la fin du cycle.
Le DSP calcule la moyenne des mesures pour fournir un pixel. Ce pixel est
placé dans un buffer cyclique situé dans la RAM du DSP. Le programme
Labview vide régulièrement ce buffer et affiche les données sous la forme
d’une image 2D ainsi qu’une ligne de balayage.

Une fois qu’une ligne de balayage a été achevée, les 2 DAC ramènent
progressivement la pointe au début de la prochaine ligne, toujours à raison
d’un pas par cycle. Ainsi, le temps que met la pointe pour balayer dans un
sens est égal au temps pour revenir au début de la ligne suivante. Pendant
le retour, les ADC ne font pas de mesures, ce qui réduit la durée où le DSP
est occupé et donne plus de temps libre (∼ 12 µs) pour les transferts de
données avec le PC (cf. fig. 8.17).

C’est principalement le temps pendant lequel les données peuvent être
transférées qui limite la fréquence maximale de balayage. Pour une image
de 512 × 512 pixels, nous avons pu vérifier que la fréquence maximale est
d’environ 25 l/s. Au-delà, Labview n’arrive pas à vider le buffer aussi vite
que le DSP le remplit conduisant immanquablement à un ”buffer overflow”
et à la perte des mesures. Si le besoin s’en faisait sentir, il serait tout à
fait possible de créer un programme spécial qui permettrait d’atteindre des
fréquences plus élevées. Le transfert des données pourrait, par exemple, se
faire d’un seul coup une fois un certain nombre d’images stockées dans les
16 Mo de RAM du DSP.

8.5.3 Premiers tests du STM

Nous avons effectué les premiers tests de ce STM à l’air. La surface choi-
sie est celle de HOPG car elle se prépare très facilement en clivant le cristal
à l’aide d’un simple morceau d’adhésif. Le STM n’était pas monté sur la
chambre UHV mais était fixé à un support posé sur les pieds pneumatiques.
Un gros bloc de mousse était posé sous l’échantillon pour l’isoler des vibra-
tions mécaniques. Pour obtenir une résolution atomique sur le HOPG, le
courant tunnel doit être de 1-3 nA et la tension de polarisation comprise
entre 50 et 200 mV. Il est aussi impératif de ne jamais planter la pointe
dans la surface car les feuillets de graphite collés au bout de la pointe em-
pêchent d’obtenir une résolution atomique. L’image 8.19 a été obtenue avec
une pointe de Pt/Ir.



124

Ux(t)
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}

}
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}

}

}

Aller Retour Aller

p
1

p2

p3

}ligne l }ligne l+1

: 1 mesure faite par l'ADC toute les 15 µs.

Fig. 8.17: Exemple de l’évolution de la tension Ux(t) sur le piézo de balayage x.
Dans cet exemple, 6 mesures de l’ADC sont faites sur une ligne et sont
ensuite moyennées par 2 pour finalement fournir les 3 pixels/ligne impo-
sés par l’utilisateur.

p1

p2

p3

} } }

l1

l2
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l4

piézo-y

piézo-x

Fig. 8.18: Schématisation du balayage effectué avec la pointe du STM dans le cas
où la zone est tournée d’un angle θ = 20o. L’image sera ici de 3 pixels
par ligne, chaque pixel étant la moyenne de 3 mesures. Les points noirs
sont les endroits où la pointe s’arrête et l’ADC fait une mesure (ligne de
balayage aller). Les carrés blancs sont les endroits où la pointe s’arrête
mais aucune mesure n’est faite (ligne de retour). Entre chaque symbole,
le même temps ∆T = 15 µs s’est écoulé.
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10 Å

10 Å

Fig. 8.19: Images obtenues avec le nouveau STM, à l’air sur un échantillon de
HOPG. Les images n’ont pas subi de filtre informatique pour ôter le
bruit. La dérive thermique est responsable de la déformation allongée
des structures visibles. En encart, les boules blanches représenteraient
l’image STM de cette zone avec les atomes de carbone (points noirs) en
surimpression.



——————————–



Conclusion

Durant ce projet de thèse, nous nous sommes intéressés aux propriétés
magnétiques de nanostructures 2D déposées sur une surface métallique. En
particulier, nous avons visé à : 1) comprendre, au niveau atomique, l’origine
de l’énergie d’anisotropie magnétocristalline et 2) créer et étudier un réseau
ultra-dense de nanostructures possédant des propriétés magnétiques homo-
gènes (même axe d’aimantation facile et même énergie d’anisotropie).

Pour éviter les problèmes de pollution et d’oxydation, accentués par la
taille réduite de nos nanostructures (< 2000 atomes), nos recherches ont
été menées in-situ dans une enceinte à ultra haut vide (UHV). Les deux
techniques de mesure que nous avons employées sont : le STM (Scanning
Tunneling Microscope) et le SMOKE (Surface Magneto-Optical Kerr Ef-
fect). Le SMOKE nous a permis de mesurer les courbes de susceptibilité
magnétique en fonction de la température, χ′(T ), de nos échantillons. Tou-
tefois, l’étude quantitative de ces courbes ne peut se faire sans connâıtre
précisément les distributions en taille et en périmètre des nanostructures.
Le STM est, de ce fait, un outil complémentaire indispensable qui permet la
caractérisation morphologique des objets nanométriques et l’extraction de
ces distributions. Il devient alors possible d’étudier la corrélation entre les
propriétés magnétiques et la morphologie des nanostructures.

Le système Co/Pt(111) s’est révélé être un système idéal pour com-
prendre les origines de l’anisotropie magnéto-cristalline à l’échelle atomique
dans les nanostructures 2D. Grâce au STM, nous avons pu étudier la crois-
sance et la forme des ı̂lots de Co en fonction des températures de dépôt
et de recuit. C’est ainsi que nous avons appris à fabriquer des ı̂lots de dif-
férentes formes : ramifiés, compacts et bi-couches. Nous avons pu montrer
que la transition entre des ı̂lots mono- et bi-couches s’effectue lorsque la
température de recuit est supérieure à 330K. Les mesures SMOKE sur ces
échantillons nous ont permis de tracer les courbes de susceptibilité magné-
tique en fonction de la température, χ′(T ). Grâce à la grande dispersion
en taille et en périmètre de ces ı̂lots ainsi qu’aux relations non-linéaires les
reliant, nous avons pu séparer les contributions des atomes du bord de ceux
du centre de l’̂ılot dans l’expression de l’anisotropie magnétique. Ainsi, nous
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avons pu démontrer que les atomes du centre possèdent une énergie d’ani-
sotropie faiblement négative (favorable à un axe d’anisotropie dans-le-plan).
Nous en avons déduit que l’énergie d’anisotropie positive liée aux interfaces
Co/Pt + Co/vide est contrebalancée par l’effet du champ démagnétisant
très élevé, lié à la forme extra-plate des ı̂lots. Les atomes du bord, quant à
eux, possèdent une énergie d’anisotropie positive élevée (favorable à un axe
d’anisotropie hors-plan) attribuable à leur plus faible coordination. Pour les
trois formes d’̂ılots étudiées, nous avons trouvé une énergie d’anisotropie par
atome du bord similaire, de l’ordre de 1 meV, soit 20 fois plus que la valeur
mesurée dans Co massif. Au final, pour ces ı̂lots de Co, les anisotropies des
atomes du bord et ceux du centre agissent en sens contraire. Les premiers
tendent à créer un axe d’aimantation facile hors-plan tandis que les seconds
sont favorables à une aimantation dans-le-plan. Toutefois, la grande contri-
bution positive des atomes de la périphérie l’emporte et confère aux ı̂lots de
Co sur Pt(111) un axe d’anisotropie hors-plan.

Cette découverte permet, par exemple, d’ajuster séparément l’anisotro-
pie et le moment magnétique en jouant sur la forme de la nanostructure.
Nous avons pu vérifier cela en fabricant des ı̂lots de Co contenant un cœur
non-magnétique de Pt. Comme prévu, ces ı̂lots bi-métalliques ont révélé une
énergie d’anisotropie identique et un moment inférieur aux ı̂lots de Co purs
de forme extérieure comparable.

Afin d’accrôıtre l’énergie d’anisotropie positive des nanostructures de
Co, et donc leur température de blocage, il suffirait, par exemple, de créer
des nanostructures de forme allongée, tels des piliers verticaux. Dans cette
géométrie, le champ démagnétisant est minimal lorsque l’aimantation est
parallèle à l’axe de révolution ce qui se traduit par une énergie d’anisotropie
des atomes du centre de cette nanostructure positive.

L’étude du système Co/Au(788) nous a permis de mesurer les propriétés
magnétiques d’un réseau ultra-dense de nanoparticules magnétiques auto-
assemblées. En faisant varier le recouvrement de Co, Θ, nous avons pu
obtenir diverses distributions en taille. Pour Θ = 0.75 ML, la distribu-
tion en taille des ı̂lots est très piquée autour de la valeur moyenne de
250 atomes. Cette mono-dispersion se manifeste naturellement par une dis-
tribution d’énergie d’anisotropie magnétique très piquée elle aussi, avec une
largeur à mi-hauteur de seulement 35%. Cette valeur est deux fois plus faible
que la meilleure mesure obtenue à l’heure actuelle sur d’autres réseaux de
nanoparticules auto-assemblées. La température de blocage de ces ı̂lots est
de 50K. Pour le recouvrement de 1.1 ML, la distribution en taille s’est ré-
vélée bimodale, signe d’un début de coalescence entre les plots de Co. La
présence de ces deux populations d’̂ılots se manifeste dans la courbe χ′(T )
par un double pic. Pour des recouvrements supérieurs, la coalescence s’ac-
centue et finit par former des châınes de Co orientées perpendiculairement
aux marches de la vicinale. Finalement, à partir de la forme des courbes
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χ′(T ) et du calcul des champs démagnétisants et d’anisotropie, nous avons
pu conclure que, malgré la densité de 26 Tdot/in2, l’interaction dipolaire
entre ı̂lots est très faible. Ce résultat est encourageant pour les applications
qui utiliseront des réseaux magnétiques ultra-denses.

A propos du projet de construction, nous avons montré le bon fonc-
tionnement des deux STM à température variable que nous avons conçus et
assemblés. Les tests effectués sur la nouvelle expérience sont très concluants.
Le transfert de l’échantillon fonctionne très bien et la reproductibilité des
contacts électriques est excellente.
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[77] L. Néel, Journal de Physique et le Radium 15, 225 (1954).

[78] O. Fruchart, P.-O. Jubert, C. Meyer, M. Klaua, J. Barthel, et J. Kir-
schner, J. Magn. Magn. Mater. 239, 224 (2002).

[79] W. Wernsdorfer et al., Phys. Rev. Lett. 78, 1791 (1997).

[80] P. F. Carcia et al., J. Appl. Phys. 63, 5066 (1988).

[81] W. B. Zeper et al., J. Appl. Phys. 65, 4971 (1989).

[82] F. J. A. den Broeder et al., Appl. Phys. A 49, 507 (1989).

[83] B. N. Engel et al., Phys. Rev. Lett. 67, 1910 (1991).

[84] N. Nakajima et al., Phys. Rev. Lett. 81, 5229 (1998).

[85] P. Gambardella et al., Science 300, 1130 (2003).

[86] M. Jamet et al., Phys. Rev. Lett. 86, 4676 (2001).

[87] C. S. Shern et al., Surf. Sci. 429, L497 (1999).

[88] E. Lundgren, B. Stanka, W. Kropolin, M. Schmid, et P. Varga, Surf.
Sci. 423, 357 (1999).

[89] P. Buluschek, S. Rusponi, et H. Brune (to be published).

[90] E. Lundgren, B. Stanka, M. Schmid, et P. Varga, Phys. Rev. B 62,
2843 (2000).



Bibliographie 135

[91] S. Ferrer, J. Alvarez, E. Lundgren, X. Torrelles, P. Fajardo, et F. Bo-
scherini, Phys. Rev. B 56, 9848 (1997).

[92] J. W. Evans et M. C. Bartelt, Phys. Rev. B 63, 235408 (2001).

[93] A. B. Klautau et S. Frota-Pessôa, Surf. Sci. 497, 385 (2002).
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Date de naissance : 28/07/1977

Etudes

avril 2004 Docteur ès science, EPFL
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