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David BABONNEAU

Etude de matériaux nanostructurés
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Préambule

La rédaction de ce mémoire d’Habilitation à Diriger des Recherches intervient dix ans après
la soutenance de ma thèse et sept ans après mon recrutement au CNRS en qualité de

Chargé de Recherche. Dès lors, mon activité professionnelle s’est petit à petit enrichie de nou-
velles responsabilités scientifiques ou administratives, toutes plus passionnantes les unes que
les autres, et qui font tout l’attrait du métier de chercheur. Ce mémoire est donc l’occasion de
mesurer le chemin parcouru et de faire le point sur ces activités.

Le travail de recherche présenté dans ce manuscrit s’étend sur une période comprise entre
octobre 2001 et décembre 2008. Il m’a cependant paru nécessaire de profiter de ce préambule
pour rappeler brièvement les principales étapes qui ont précédées cette période, puisque l’ex-
périence acquise a servi de point de départ pour les recherches que j’ai pu effectuer pendant les
années qui ont suivi.

Thèse au Laboratoire de Métallurgie Physique, Poitiers (1996–1999)

Mes premiers contacts avec la recherche académique ont eu lieu au cours de mon stage de
DEA au Laboratoire de Métallurgie Physique (LMP) sous la direction du Dr. A. Naudon. Ce
travail s’est poursuivi dans le cadre d’une thèse intitulée : « Elaboration par copulvérisation de
couches minces d’agrégats métalliques encapsulés dans des matrices de carbone. Etude micro-
structurale par microscopie et diffusion centrale des rayons X en incidence rasante ». Ce long
titre résume assez bien les deux points forts de ce travail centré d’une part sur la croissance et
la caractérisation structurale de films minces nanocomposites (Cu-C, Ag-C, Pt-C et Fe-C) et
d’autre part sur la diffusion centrale des rayons X en incidence rasante (GISAXS). Mon expé-
rience de cette technique, alors émergente et qui connaît maintenant un essor considérable, est
un point essentiel de ma formation doctorale car elle est à l’origine de nombreuses collaborations
que j’ai pu développer jusqu’à ce jour et de mon implication auprès des grands instruments.

Post-doctorat à l’Unité Mixte de Physique CNRS/Thomson-CSF, Orsay (1999)

A la fin de ma thèse, ma recherche s’est nettement orientée vers l’étude des propriétés
physiques de films minces nanocomposites. J’ai d’abord profité d’un séjour de neuf mois dans
le groupe du Pr. A. Fert (Unité Mixte de Physique CNRS/Thomson-CSF) pour étudier les
propriétés magnétiques de films minces Fe-C élaborés par pulvérisation ionique au cours de ma
thèse. Ce travail a été encadré par le Dr. F. Petroff avec qui j’ai toujours gardé des liens étroits
et enrichissants pour la suite de ma carrière.

v



vi Préambule

Post-doctorats à l’Institut de Physique de Bâle et à l’Institut d’Optique de Madrid
(2000–2001)

Après dix mois passés au Centre d’Analyse de Défense de la DGA (Arcueil) pour accomplir
mon service militaire comme scientifique du contingent, j’ai effectué un cours séjour de deux
mois dans le groupe du Pr. P. Oelhafen de l’Institut de Physique de Bâle. A cette occasion, j’ai
mis à profit mes connaissances en GISAXS pour étudier la morphologie de nanoparticules d’or
et d’argent noyées dans des matrices de carbone amorphe hydrogéné. A cette époque, j’ai aussi
commencé à m’intéresser aux aspects « simulation et modélisation » de l’intensité diffusée qui
ont pris par la suite une part importante dans mon activité de recherche.

A partir de novembre 2000, j’ai bénéficié d’une bourse européenne Marie Curie à l’Institut
d’Optique de Madrid dans le cadre d’un projet portant sur l’étude des propriétés optiques
linéaires et non-linéaires de films minces nanocomposites (Ag-Al2O3, Au-Al2O3, Cu-Al2O3)
élaborés par ablation laser pulsée. Ce travail, encadré par le Dr. J. Gonzalo, m’a permis de
me familiariser avec un nouveau domaine – la nanoplasmonique – et de nouvelles techniques
d’élaboration et de caractérisation. J’ai ainsi pu revenir au LMP avec davantage de cordes à
mon arc et une vision plus large de la communauté internationale des « nanosciences ».

Et depuis. . .

A l’issue de ce stage post-doctoral à Madrid, j’ai donc pris mes fonctions de Chargé de Re-
cherche au LMP, devenu Laboratoire de Physique des Matériaux (PHYMAT) en janvier 2008.
Actuellement, j’exerce mon activité de recherche au sein de l’équipe « Films Minces Nanostruc-
turés » dont le fil conducteur est la synthèse par faisceaux d’ions de matériaux nanostructurés
nouveaux et originaux, la caractérisation précise de leur structure à différentes échelles, et
l’étude de leurs propriétés physiques. Plus précisément, mon activité de recherche s’inscrit dans
le cadre de la thématique « Nanoparticules et nanostructures » qui regroupe actuellement quatre
permanents (trois enseignants-chercheurs et moi-même) et qui vise à contrôler la croissance et
les propriétés optiques ou magnétiques de nano-objets métalliques dispersés dans des films
minces. Dans ce contexte, la démarche scientifique que nous privilégions va dans le sens d’une
description fine de la « structure » des nanomatériaux car c’est le lien évident entre les aspects
« croissance » et « propriétés physiques ». Un effort particulier est donc fait pour combiner les
potentialités de nombreuses techniques de caractérisation et pour analyser voire modéliser les
données obtenues.

En plus du noyau dur de quatre permanents, des doctorants et stagiaires, des ingénieurs
et techniciens, ainsi que des collègues spécialistes de leur domaine ont largement contribué au
développement de cette thématique. Les résultats présentés dans ce manuscrit résultent donc
d’un travail d’équipe et, le plus souvent, j’ai choisi d’employer la première personne du pluriel
pour rendre compte de ce travail d’équipe. Par ailleurs, même si je suis conscient que l’Habili-
tation à Diriger des Recherches ne doit pas être considérée comme un second doctorat, j’ai fait
le choix de rendre compte de façon assez détaillée des différents sujets sur lesquels je me suis
investi plutôt que de fournir une simple compilation de publications.

Après la présentation de mon Curriculum Vitæ et de ma production scientifique, ce mé-
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moire s’articule donc autour de trois thèmes scientifiques qui sont présentés indépendamment
mais qui sont néanmoins étroitement liés et complémentaires.

• La première partie est consacrée à la diffusion centrale des rayons X en incidence rasante
dont l’utilisation et le développement ne correspondent pas à mon activité principale
mais représentent, d’une certaine manière, le dénominateur commun de l’ensemble de
mes travaux. Cette activité trouve d’une part un intérêt pour le développement des
thèmes de recherche propres à notre groupe. Elle génère d’autre part de multiples col-
laborations, internes ou externes au PHYMAT, qui ont fait l’objet de 19 publications
depuis 2002.

• La deuxième partie concerne l’étude des propriétés structurales et magnétiques de nano-
particules de fer et d’alliage FePt dispersées dans des matrices de carbone et de nitrure
de bore. Cette activité est le prolongement direct de mon travail de thèse et de mon
séjour post-doctoral à Orsay. Elle s’appuie sur de fortes collaborations extérieures et les
travaux ont donné lieu à 8 publications. Par ailleurs, à travers cette thématique, nous
participons au GDR « Nanoalliages » animé par C. Ricolleau (Laboratoire Matériaux et
Phénomènes Quantiques, Paris) et C. Mottet (Centre Interdisciplinaire de Nanoscience
de Marseille).

• La troisième partie est centrée sur l’activité principale du groupe « Nanoparticules et
nanostructures » du PHYMAT portant sur l’étude des propriétés structurales et optiques
de nanoparticules d’argent dispersées dans des matrices diélectriques. Récemment, cette
activité s’est enrichie d’un nouvel aspect : la nanostructuration de surfaces diélectriques
pour réaliser la croissance auto-organisée de nanoparticules métalliques. L’ensemble de
ces travaux a donné lieu à 14 publications et a fait l’objet des thèses de J. Toudert (2002–
2005) et de D. Lantiat (2005–2008) que j’ai co-encadrées avec S. Camelio et T. Girardeau.
Ils se poursuivent actuellement dans le cadre de la thèse de V. Antad que je co-encadre
avec L. Simonot.

Des activités de recherche que j’ai pu développer ces dernières années découlent assez
naturellement des perspectives qui sont présentées à la fin de chaque partie de ce mémoire.
Enfin, une partie du formalisme nécessaire à l’interprétation des données de GISAXS ainsi
qu’une sélection de publications postérieures à ma thèse figurent en Annexes.
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Publications dans des revues internationales à comité de lecture 36
Actes de colloques à comité de lecture 20
Publications dans des revues sans comité 2
Chapitres d’ouvrages 1

Nombre total de communications 94
Conférences invitées dans des congrès internationaux 6
Séminaires invités 3
Communications à des congrès, symposium, workshops (orales) 36
Communications à des congrès, symposium, workshops (affiches) 49

Publications dans des revues internationales à comité de
lecture

1. Substrate effect on the surface diffusion assisted phase separation during the growth of C :Ni
nanocomposite films.
G. Abrasonis, G. J. Kovacs, A. Mücklich, S. Zhou,D. Babonneau, A. Martinavičius, M. Berndt,
F. Munnik, M. Vinnichenko, K. H. Heinig, J. Grenzer, A. Kolitsch et W. Möller
The Journal of Physical Chemistry (à paraître).

2. Influence of the polymeric porogen on porosity and on mechanical properties of spin coated ultra
low k dielectrics.
V. Jousseaume, G. Rolland, D. Babonneau et J. P. Simon
Thin Solid Films (à paraître).

3. Anomalous grazing incidence small-angle X-ray scattering of carbon-encapsulated Au and Cu
clusters.
J. P. Simon, D. Babonneau, M. Drouet et O. Lyon
Journal of Applied Crystallography 42 (2009) 312–322.

4. Quantitative modelling of the surface plasmon resonances of metal nanoclusters sandwiched bet-
ween dielectric layers : the influence of nanocluster size, shape and organization.
J. Toudert, D. Babonneau, L. Simonot, S. Camelio et T. Girardeau
Nanotechnology 19 (2008) 125709/1–10.
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5. Effects of thermal annealing on C/FePt granular multilayers : in situ and ex situ studies.
D. Babonneau, G. Abadias, J. Toudert, T. Girardeau, E. Fonda, J. S. Micha et F. Petroff
Journal of Physics : Condensed Matter 20 (2008) 035218/1–10.

6. Evidence for capping-layer effects on the morphology and plasmon excitation of Ag nanoparticles.
D. Lantiat, D. Babonneau, S. Camelio, F. Pailloux et M. F. Denanot
Journal of Applied Physics 102 (2007) 113518/1–5.

7. The effect of the substrate temperature on extended defects created by hydrogen implantation in
germanium.
M. L. David, F. Pailloux, D. Babonneau, M. Drouet, J. F. Barbot, E. Simoen et C. Claeys
Journal of Applied Physics 102 (2007) 096101/1–3.

8. Structural study of nanoporous ultra low-k dielectrics using complementary techniques : ellipso-
metric porosimetry, X-ray reflectivity and grazing incidence small-angle X-ray scattering.
V. Jousseaume, G. Rolland, D. Babonneau et J. P. Simon
Applied Surface Science 254 (2007) 473–479.

9. Spin and orbital magnetic moments in carbon-encapsulated Fe50Pt50 nanoparticles.
N. Jaouen, D. Babonneau, J. M. Tonnerre, D. Carbone, F. Wilhelm, A. Rogalev, T. K. Johal
et G. van der Laan
Physical Review B 76 (2007) 104421/1–5.
Publié dans Virtual Journal of Nanoscale Science & Technology 16 (14).

10. Self-organized growth and optical properties of silver nanoparticle chains and stripes.
S. Camelio, D. Babonneau, D. Lantiat et L. Simonot
Europhysics Letters 79 (2007) 47002/1–6.

11. Using ion beams to tune the nanostructure and optical response of co-deposited Ag :BN thin films.
J. Toudert,D. Babonneau, S. Camelio, T. Girardeau, F. Yubero, J. P. Espinos et A. R. Gonzalez-
Elipe
Journal of Physics D : Applied Physics 40 (2007) 4614–4620.

12. Optical evidence for reactive processes when embedding Cu nanoparticles in Al2O3 by pulsed laser
deposition.
R. Serna, A. Suárez-García, C. N. Afonso et D. Babonneau
Nanotechnology 17 (2006) 4588–4593.

13. Structural and magnetic properties of CoPt mixed clusters.
L. Favre, V. Dupuis, E. Bernstein, P. Mélinon, A. Perez, S. Stanescu, T. Epicier, J. P. Simon,
D. Babonneau, J. M. Tonnerre et J. L. Hodeau
Physical Review B 74 (2006) 014439/1–9.

14. Grazing incidence small-angle x-ray scattering from defects induced by helium implantation in
silicon.
D. Babonneau, M. F. Beaufort, A. Declémy, J. F. Barbot et J. P. Simon
Journal of Applied Physics 99 (2006) 113507/1–6.

15. Morphology and surface-plasmon resonance of silver nanoclusters sandwiched between Si3N4 and
BN layers.
J. Toudert, S. Camelio, D. Babonneau, M. F. Denanot, T. Girardeau, J. P. Espinos, F. Yubero
et A. R. Gonzalez-Elipe
Journal of Applied Physics 98 (2005) 114316/1–10.
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16. Negative differential magnetization for Ni nanoparticles in Al.
E. Fonda, S. R. Teixeira, J. Geshev, D. Babonneau, F. Pailloux et A. Traverse
Physical Review B 71 (2005) 184411/1–9.
Publié dans Virtual Journal of Nanoscale Science & Technology 11 (22).

17. Competing processes during the production of metal nanoparticles by pulsed laser deposition.
J. Gonzalo, A. Perea, D. Babonneau, C. N. Afonso, N. Beer, J. P. Barnes, A. K. Petford-Long,
D. E. Hole et P. D. Townsend
Physical Review B 71 (2005) 125420/1–8.

18. Spontaneous organization of columnar nanoparticles in Fe-BN nanocomposite films.
D. Babonneau, F. Pailloux, J. P. Eymery, M. F. Denanot, P. Guérin, E. Fonda et O. Lyon
Physical Review B 71 (2005) 035430/1–13.

19. Tailoring of the optical properties of Ag :Si3N4 nanocermets by changes of the cluster morphology.
S. Camelio, J. Toudert, D. Babonneau et T. Girardeau
Applied Physics B 80 (2005) 89–96.

20. Optical response of mixed Ag-Cu nanocrystals produced by pulsed laser deposition.
J. Gonzalo, D. Babonneau, C. N. Afonso et J. P. Barnes
Journal of Applied Physics 96 (2004) 5163–5168.

21. Structural characteristics of copper/hydrogenated amorphous carbon composite films prepared by
microwave plasma-assisted deposition processes from methane-argon and acetylene argon gas
mixtures.
F. Thièry, Y. Pauleau, J. J. Grob et D. Babonneau
Thin Solid Films 466 (2004) 10–15.

22. Morphological and interaction effects on the surface plasmon resonance of metal nanoparticles.
J. Gonzalo, R. Serna, J. Solís, D. Babonneau et C. N. Afonso
Journal of Physics : Condensed Matter 15 (2003) S3001–S3010.

23. Nanostructure and magnetic properties of BN-encapsulated Fe(B) and Fe2N nanoparticles pre-
pared by dual ion-beam sputtering.
D. Babonneau, M. Jaouen, M. F. Denanot, P. Guérin et F. Petroff
Applied Physics Letters 82 (2003) 3056–3058.

24. Optical and structural properties of Ag-Si3N4 nanocermets prepared by means of ion-beam sput-
tering in alternate and codeposition modes.
S. Camelio, D. Babonneau, T. Girardeau, J. Toudert, F. Lignou, M. F. Denanot, N. Maître,
A. Barranco et P. Guérin
Applied Optics 42 (2003) 674–681.

25. Effect of the oxygen pressure on the optical and structural properties of Cu :Al2O3 nanocomposite
films.
R. Serna, D. Babonneau, A. Suárez-García, C. N. Afonso, E. Fonda, A. Travesre, A. Naudon
et D. E. Hole
Physical Review B 66 (2002) 205402/1–10.

26. Morphology and size distribution of gold nanoclusters in a-C :H films studied by grazing incidence
small-angle x-ray scattering.
D. Babonneau, I. R. Videnović, M. G. Garnier et P. Oelhafen
Physical Review B 63 (2001) 195401/1–5.
Publié dans Virtual Journal of Nanoscale Science & Technology 3 (20).
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27. Quantitative optical determination of the shape of Cu nanocrystals in a composite film.
J. Gonzalo, R. Serna, C. N. Afonso, J. Bosbach, T. Wenzel, F. Stietz, F. Träger,D. Babonneau
et D. E. Hole
Journal of Applied Physics 89 (2001) 5734–5738.
Publié dans Virtual Journal of Nanoscale Science & Technology 3 (20).

28. Structural study of 3D-hexagonal mesoporous spin-coated sol-gel films.
S. Besson, T. Gacoin, C. Jacquiod, C. Ricolleau, D. Babonneau et J. P. Boilot
Journal of Materials Chemistry 10 (2000) 1331–1336.

29. Evidence for a self-organized growth in granular Co/Al2O3 multilayers.
D. Babonneau, F. Petroff, J. L. Maurice, F. Fettar, A. Vaurès et A. Naudon
Applied Physics Letters 76 (2000) 2892–2894.

30. Structural and magnetic properties of Fex-C1−x nanocomposite thin films.
D. Babonneau, J. Briatico, F. Petroff, T. Cabioc’h et A. Naudon
Journal of Applied Physics 87 (2000) 3432–3443.
Publié dans Virtual Journal of Nanoscale Science & Technology 1 (11).

31. Morphological characterization of ion-sputtered C-Ag, C/C-Ag and Ag/C films by GISAXS.
D. Babonneau, A. Naudon, D. Thiaudière et S. Lequien
Journal of Applied Crystallography 32 (1999) 226–233.

32. Co-sputtering C-Cu thin film synthesis : microstructural study of copper precipitates encapsulated
into a carbon matrix.
T. Cabioc’h, A. Naudon, M. Jaouen, D. Thiaudière et D. Babonneau
Philosophical Magazine B 79 (1999) 501–516.

33. Microstructural study of a C-Fe alloy synthesized by ion-beam sputtering co-deposition.
D. Babonneau, T. Cabioc’h, M. F. Denanot et A. Naudon
Applied Physics Letters 74 (1999) 800–802.

34. Silver nanoparticles encapsulated in carbon cages obtained by co-sputtering of the metal and
graphite.
D. Babonneau, T. Cabioc’h, A. Naudon, J. C. Girard et M. F. Denanot
Surface Science 409 (1998) 358–371.

35. Chemical and morphological characterization of Pd aggregates grown by plasma sputter deposi-
tion.
A. L. Thomann, P. Brault, J. P. Rozenbaum, C. Andreazza-Vignole, P. Andreazza, H. Estrade-
Szwarckopf, B. Rousseau, D. Babonneau et G. Blondiaux
Journal of Physics D : Applied Physics 30 (1997) 3197–3202.

36. Characterization of aggregates in very thin layers by small-angle X-ray scattering using grazing
incidence.
A. Naudon et D. Babonneau
Zeitschrift für Metallkunde 88 (1997) 596–600.

Chapitres d’ouvrages
1. Dispersion dans les solides.

D. Babonneau dans « Les nanosciences (tome 2) : Nanomatériaux et nanochimie », sous la
direction de M. Lahmani, C. Bréchignac et P. Houdy (Editions Belin, 2006).
Lauréat du Prix ROBERVAL « Enseignement Supérieur » 2008.
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Actes de colloques à comité de lecture
1. Gold and silver nanoparticles embedded in dielectric-capping layers studied by HAADF-STEM.

D. Babonneau, D. Lantiat, S. Camelio, J. Toudert, L. Simonot, F. Pailloux, M. F. Denanot et
T. Girardeau
Xème Colloque de la Société Française des Microscopies, Grenoble, 5–8 juin 2007.
European Physical Journal – Applied Physics 44 (2008) 3–9.

2. Extended defects created by light ion implantation in Ge.
M. L. David, J. F. Barbot, S. Rousselet, F. Pailloux, D. Babonneau, M. F. Beaufort, L. Piz-
zagalli, M. Drouet, E. R. Simoen et C. Claeys
214th Meeting of The Electrochemical Society, Honolulu (USA), 12–17 octobre 2008.
ECS Transactions 16 (2008) 163–175.

3. Structure and magnetic properties of C/FePt granular multilayers prepared by ion-beam sputte-
ring.
D. Babonneau, F. Pailloux, G. Abadias, F. Petroff, N. P. Barradas et E. Alves
European Materials Research Society Fall Meeting, Varsovie (Pologne), 4–8 septembre 2006.
Reviews on Advanced Materials Science 15 (2007) 198–207.

4. Self-organization and optical response of silver nanoparticles dispersed in a dielectric matrix.
D. Lantiat, J. Toudert, D. Babonneau, S. Camelio, C. Tromas et L. Simonot
European Materials Research Society Fall Meeting, Varsovie (Pologne), 4–8 septembre 2006.
Reviews on Advanced Materials Science 15 (2007) 150–157.

5. GISAXS study of cavities and {113} defects induced by neon and helium implantation in silicon.
D. Babonneau, S. Peripolli, M. F. Beaufort, J. F. Barbot et J. P. Simon
XIIIth International Conference on Small-Angle Scattering, Kyoto (Japon), 9–13 juillet 2006.
Journal of Applied Crystallography 40 (2007) s350–s354.

6. Relations between the optical properties of Cu-Ag :Si3N4 nanocermets and the microstructure of
the metallic nanoclusters.
S. Camelio, D. Babonneau, A. Declémy, E. Fonda, A. Traverse et T. Girardeau
1st Conference on Advances in Optical Materials, Tucson (USA), 12–15 octobre 2005.
Journal of Non-Crystalline Solids 352 (2006) 2501–2505.

7. Encapsulation of metallic nanoclusters in carbon and boron nitride thin films prepared by ion-
beam sputtering.
D. Babonneau, J. Toudert, S. Camelio, F. Pailloux, T. Cabioc’h et T. Girardeau
European Materials Research Society Spring Meeting, Strasbourg, 31 mai–3 juin 2005.
Surface and Coatings Technology 200 (2006) 6251–6257.

8. X-ray reflectivity, diffraction and grazing incidence small-angle X-ray scattering as complemen-
tary methods in the microstructural study of sol-gel zirconia thin films.
P. Lenormand, A. Lecomte, D. Babonneau et A. Dauger
European Materials Research Society Spring Meeting, Strasbourg, 31 mai–3 juin 2005.
Thin Solid Films 495 (2006) 224–231.

9. Structure and magnetism of Ni clusters in AlOx : importance of XAS in the synthesis optimiza-
tion.
E. Fonda, D. Babonneau, F. Pailloux, S. R. Teixeira et A. Traverse
12th International Conference on X-ray Absorption Fine Structure, Malmö (Suède), 22–27 juin 2003.
Physica Scripta T115 (2005) 837–840.
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10. Characterization of FePt nanoparticles in FePt/C multilayers.
N. P. Barradas, E. Alves et D. Babonneau
16th International Conference on Ion Beam Analysis, Albuquerque (USA), 29 juin–4 juillet 2003.
Nuclear Instruments and Methods in Physics Research B 219–220 (2004) 919–922.

11. Correlations between the microstructure of Ag-Si3N4 multilayers and their optical properties.
T. Girardeau, S. Camelio, D. Babonneau, J. Toudert et A. Barranco
3rd International Conference on Spectroscopic Ellipsometry, Vienne (Autriche), 6–11 juillet 2003.
Thin Solid Films 455–456 (2004) 313–317.

12. Nanometer-scale multilayer coatings combining a soft metallic phase and a hard nitride phase :
study of the interface structure and morphology.
Y. Y. Tse, D. Babonneau, A. Michel et G. Abadias
European Materials Research Society Spring Meeting, Strasbourg, 10–13 juin 2003.
Surface and Coatings Technology 180–181 (2004) 470–477.

13. Anomalous magnetization process in exchange-biased MnPd/Co bilayers.
N. N. Phuoc, N. A. Tuan, N. P. Thuy, D. Babonneau et J. Rabier
International Symposium on Advanced Magnetic Materials, Halong Bay (Vietnam), 2–4 oc-
tobre 2002.
Physica B : Condensed Matter 327 (2003) 385–388.

14. GISAXS study of BN-Fe and BN-Ag nanocomposite films obtained by cosputtering and multilayer
deposition techniques.
D. Babonneau, S. Camelio, T. Girardeau, M. Jaouen et O. Lyon
XIIth International Conference on Small-Angle Scattering, Venise (Italie), 25–29 août 2002.
Journal of Applied Crystallography 36 (2003) 430–434.

15. Grazing incidence small-angle x-ray scattering applied to the characterization of nanocomposite
thin films.
D. Babonneau, A. Suárez-García, J. Gonzalo, I. R. Videnović, M. G. Garnier, P. Oelhafen,
M. Jaouen et A. Naudon
Materials Research Society’s 2001 Spring Meeting, San Francisco (USA), 16–20 avril 2001.
Materials Research Society Symposium Proceedings 678 (2001) EE5–6/1–6.

16. Grazing-incidence small-angle X-ray scattering applied to the characterization of aggregates in
surface regions.
A. Naudon, D. Babonneau, D. Thiaudière et S. Lequien
6th International Conference on Surface X-ray and Neutron Scattering, Noordwijkerhout (Pays-
Bas), 12–17 septembre 1999.
Physica B : Condensed Matter 283 (2000) 69–74.

17. Morphology of encapsulated iron nanoparticles obtained by co-sputtering and implantation : a
GISAXS study.
D. Babonneau, A. Naudon, T. Cabioc’h et O. Lyon
XIth International Conference on Small-Angle Scattering, Brookhaven National Laboratory
(USA), 17–20 mai 1999.
Journal of Applied Crystallography 33 (2000) 437–441.

18. Size, shape anisotropy, and distribution of Cu nanocrystals prepared by pulsed laser deposition.
R. Serna, C. N. Afonso, J. M. Ballesteros, A. Naudon, D. Babonneau et A. K. Petford-Long
European Materials Research Society Spring Meeting, Strasbourg, 16–19 juin 1998.
Applied Surface Science 138–139 (1999) 1–5.
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19. Etude morphologique d’agrégats inclus dans des couches minces superficielles par diffusion cen-
trale des rayons X en incidence rasante.
D. Babonneau, A. Naudon, T. Cabioc’h, D. Thiaudière, O. Lyon et F. Petroff
Colloque Rayons X et Matière, Strasbourg, 14–16 octobre 1997.
Journal de Physique IV France 8 (1998) 295–302.

20. Morphological study of cobalt aggregates in magnetic multilayers by grazing-incidence small-angle
X-ray scattering.
A. Naudon, D. Babonneau, F. Petroff et A. Vaurès
European Materials Research Society Spring Meeting, Strasbourg, 16–20 juin 1997.
Thin Solid Films 319 (1998) 81–83.

Publications dans des revues sans comité
1. A new approach to study the damage induced by inert gases implantation in silicon.

S. Peripolli, M. F. Beaufort, D. Babonneau, S. Rousselet, P. F. P. Fichtner, L. Amaral, E. Oli-
viero, J. F. Barbot et S. E. Donnelly
Solid State Phenomena 108–109 (2005) 357–361.

2. Structure and optical properties of Si3N4/Ag/Si3N4 and BN/Ag/BN trilayers : a comparative
study.
J. Toudert, S. Camelio, D. Babonneau et T. Girardeau
Reviews on Advanced Materials Science 10 (2005) 123–127.

Séminaires et conférences invitées dans des congrès
Dans les listes suivantes, concernant les contributions à des communications, le nom du confé-
rencier est souligné.

1. Low energy ion-beam sputtering to produce nanocomposite thin films.
D. Babonneau, S. Camelio, D. Lantiat, J. Toudert, L. Simonot et T. Girardeau
IndoFrench conference on « Nanostructuring by ion beams », Bhubaneswar (Inde), 26 février–
1er mars 2009.

2. Hydrogen and helium implantation in silicon and germanium.
M. L. David, J. F. Barbot, F. Pailloux, D. Babonneau, S. Rousselet, L. Pizzagalli, M. F. Beau-
fort, M. Drouet, E. R. Simoen et C. Claeys
214th Meeting of The Electrochemical Society, Honolulu (USA), 12–17 octobre 2008.

3. Structure and magnetic properties of C/FePt granular multilayers prepared by ion-beam sputte-
ring.
D. Babonneau, F. Pailloux, G. Abadias, F. Petroff, N. Barradas et E. Alves
European Materials Research Society Fall Meeting, Varsovie (Pologne), 4–8 septembre 2006.

4. Keynote : Structural characterization of metallic nanoclusters in carbon-based nanocomposite
films.
D. Babonneau
ESF PESC Exploratory Workshop : Carbon-Based Nanostructured Composite Films, Gdansk
(Pologne), 29 août–2 septembre 2006.
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5. Encapsulation of metallic nanoclusters in carbon and boron nitride thin films prepared by ion-
beam sputtering.
D. Babonneau, J. Toudert, S. Camelio, F. Pailloux, T. Cabioc’h et T. Girardeau
European Materials Research Society Spring Meeting, Strasbourg, 31 mai–3 juin 2005.

6. Analysis of buried nanostructures by GISAXS.
D. Babonneau
2005 Users Meeting for the Advanced Photon Source, Argonne (USA), 2–6 mai 2005.

7. Croissance et nanostructure d’agrégats de métaux nobles ou magnétiques en matrice non métal-
lique.
D. Babonneau
Séminaire au Laboratoire de Thermodynamique et Physicochimie Métallurgiques, Grenoble, 6 fé-
vrier 2003.

8. La diffusion centrale des rayons X en incidence rasante : application à l’étude de films minces
nanostructurés.
D. Babonneau
Séminaire au Département de Physique des Matériaux, Lyon, 27 septembre 2002.

9. Etude par microscopie et diffusion centrale des rayons X en incidence rasante de nanoparticules
métalliques encapsulées dans une matrice de carbone.
D. Babonneau
Séminaire au Centre de Recherche sur la Matière Divisée, Orléans, 18 juin 1999.

Communications à des congrès, symposium, workshops

Communications orales
1. Distribution d’aimantation au sein de nanoparticules FePt dans une multicouche granulaire

C/FePt par réflectivité magnétique résonante des X mous polarisés.
J. M. Tonnerre, D. Carbone, D. Babonneau et N. Jaouen
Réunion thématique du GDR « Nanoalliages : nanoalliages & magnétisme », Lyon, 19–20 jan-
vier 2009.

2. Croissance et propriétés optiques de nanoparticules métalliques anisotropes dispersées dans une
matrice diélectrique.
S. Camelio, D. Babonneau, D. Lantiat, J. Toudert, L. Simonot et T. Girardeau
Ecole thématique « Croissance de nano-objets métalliques et semi-conducteurs dans des matrices
diélectriques destinées aux applications optiques », Villeneuve d’Ascq, 3–6 novembre 2008.

3. Control of the morphology, organization and optical response of silver nanoparticles by using
capping-layer effects and nanostructured surfaces.
D. Lantiat, D. Babonneau, S. Camelio, L. Simonot, F. Pailloux et M. F. Denanot
22nd General Conference of the Condenser Matter Division of the European Physical Society,
Rome (Italie), 25–29 août 2008.

4. Etudes in situ et ex situ de multicouches C/FePt : influence de la température sur la structure
et les propriétés magnétiques.
D. Babonneau, G. Abadias, F. Pailloux, N. Jaouen, E. Fonda et F. Petroff
Réunion annuelle du GDR «Nanoalliages : synthèse, structure et propriétés », St-Pierre-d’Oléron,
9–11 juin 2008.
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5. Structure and magnetic moments of Fe50Pt50 nanoparticles encapsulated in carbon.
N. Jaouen, D. Babonneau, J. M. Tonnerre, D. Carbone, F. Wilhelm, A. Rogalev, T. K. Johal,
G. van der Laan, G. Abadias et F. Petroff
European Materials Research Society Spring Meeting, Strasbourg, 26–30 mai 2008.

6. GISAXS et HRXRD de nanostructures auto-organisées sur des surfaces oxydes facettées.
D. Babonneau
Journées Oxydes Epitaxiés, Grenoble, 29–30 octobre 2007.

7. Analyse quantitative par HAADF-STEM de la morphologie de nanoparticules d’or et d’argent
encapsulées dans des matrices diélectriques.
D. Babonneau, D. Lantiat, S. Camelio, L. Simonot, F. Pailloux, M. F. Denanot et T. Girardeau
Xème Colloque de la Société Française des Microscopies, Grenoble, 5–8 juin 2007.

8. Self-organized embedded silver nanocolumns produced by pulsed laser deposition for plasmonics.
J. Margueritat, J. Gonzalo, C. N. Afonso et D. Babonneau
SPIE Photonics West, San Jose (USA), 20–25 janvier 2007.

9. Diffusion centrale des rayons X en incidence rasante : application à l’étude des défauts induits
par implantation dans le silicium.
M. F. Beaufort, S. Peripolli, E. Oliviero, A. Declémy, J. F. Barbot,D. Babonneau et J. P. Simon
6ème Colloque Rayons X et Matière, Limoges, 20–23 février 2006.

10. Relations between the optical properties of Cu-Ag-Si3N4 nanocomposite and the microstructure
of the metallic nanoclusters.
S. Camelio, D. Babonneau, A. Declémy, E. Fonda, A. Traverse et T. Girardeau
1st Conference on Advances in Optical Materials, Tucson (USA), 12–15 octobre 2005.

11. Structural and optical properties of BN/Ag/BN and Si3N4/Ag/Si3N4 nanocermet thin films : a
comparative study.
J. Toudert, S. Camelio, D. Babonneau et T. Girardeau
2nd International Conference Nanomaterials and Nanotechnologies, Héraklion (Grèce), 14–18 juin 2005.

12. Negative differential magnetization in Ni discontinuous layers embedded in an Al matrix.
E. Fonda, S. R. Teixeira, J. Geshev, D. Babonneau, F. Pailloux et A. Traverse
International Workshop on Spintronics and Nanomagnetism, Curitiba (Brésil), 3–5 novembre 2004.

13. Films minces nanocomposites Ag-diélectrique : relations conditions d’élaboration-morphologie des
agrégats-propriétés optiques.
J. Toudert, S. Camelio, D. Babonneau, M. F. Denanot et T. Girardeau
9èmes Journées de la Matière Condensée, Nancy, 30 août–3 septembre 2004.

14. Structural and magnetic properties of self-organized Co clusters embedded in Al2O3.
F. Luis, F. Petroff, F. Bartolome, J. Bartolome, J. L. Maurice, L. M. Garcia, V. Cros, D. Ba-
bonneau, H. Jaffrès et A. Vaurès
4th Conference on Synchrotron Radiation in Materials Science, Grenoble, 23–25 août 2004.

15. Magnetization distribution in FePt nanoparticles in granular FePt/C multilayer from soft x-ray
resonant magnetic reflectivity.
G. Carbone, J. M. Tonnerre, V. Scagnoli, U. Staub, D. Babonneau, N. Jaouen, L. Ortega,
C. Quitmann
9ème Colloque Louis Néel, Autrans, 17–19 mars 2004.

16. Bimetallic nanoparticles produced by pulsed laser deposition.
J. Gonzalo, D. Babonneau, C. N. Afonso, J. P. Barnes et D. Hole
7th International Conference on Laser Ablation, Hersonissos (Grèce), 5–10 octobre 2003.
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17. Correlations between the microstructure of Ag-Si3N4 multilayers and their optical properties.
T. Girardeau, S. Camelio, D. Babonneau, J. Toudert et A. Barranco
3rd International Conference on Spectroscopic Ellipsometry, Vienne (Autriche), 6–11 juillet 2003.

18. Nanometer-scale multilayer coatings combining a soft metallic phase and a hard nitride phase.
Y. Y. Tse, A. Michel, C. Tromas, D. Babonneau et G. Abadias
European Materials Research Society Spring Meeting, Strasbourg, 10–13 juin 2003.
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Première partie

La diffusion centrale des rayons X en
incidence rasante

1





Introduction

Les nouvelles propriétés offertes par les nano-objets, qu’elles soient électroniques, magné-
tiques, photoniques ou catalytiques, sont intimement liées à leur structure interne (échelle

atomique) et à leur morphologie (échelle nanométrique). L’engouement actuel pour l’étude de
ces nano-objets nécessite donc le développement de techniques dédiées permettant notamment
de caractériser leur forme, leur taille ainsi que leur organisation spatiale. Outil complémentaire
des techniques de microscopie électronique en transmission (TEM) et de microscopie en champ
proche – microscopie à force atomique (AFM) et microscopie à effet tunel (STM) –, la méthode
de diffusion centrale des rayons X en incidence rasante (acronyme anglais GISAXS pour Grazing
Incidence Small-Angle X-ray Scattering) connaît dans ce contexte un essor considérable (voir
figure ci-dessous). Elle permet en effet d’obtenir, de façon non destructive, une information
statistique moyenne sur l’ensemble de l’échantillon et de faire un parallèle pertinent avec les
propriétés physiques étudiées à l’échelle macroscopique. De plus, grâce à la modulation de la
pénétration des rayons X dans la matière avec l’angle d’incidence, il est possible de caractériser
des îlots déposés sur un substrat aussi bien que des nanostructures enterrées. Enfin, la technique
permet de réaliser des mesures in situ et en temps réel dans de nombreux environnements. Elle
nécessite cependant l’utilisation de sources synchrotrons extrêmement brillantes, l’emploi de
détecteurs bidimensionnels d’excellente qualité, ainsi que le développement d’approches théo-
riques adaptées pour l’analyse quantitative des données expérimentales dans l’espace réciproque.
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4 Introduction

La technique de diffusion aux petits angles en transmission est relativement ancienne [1]
et son emploi est courant dans des domaines très différents allant de la biologie à la métallurgie
en passant par la matière molle. Les premières expériences en incidence rasante furent réalisées
aux Etats-Unis à la fin des années 1980 sur un montage de laboratoire à anode tournante pour
l’étude des premiers stades de croissance de films minces d’or [2, 3]. Au cours des années 1990,
des expériences pionnières utilisant une source de rayonnement synchrotron et un détecteur
bidimensionnel ont été développées par le groupe de A. Naudon au LURE pour l’étude de na-
noparticules métalliques supportées ou noyées dans des matrices [4, 5]. A partir de la fin des
années 1990, un certain nombre de montages expérimentaux dédiés à l’analyse par GISAXS de
nanostructures semi-conductrices épitaxiées sont apparus sur des lignes de lumières européennes
(ESRF, HASYLAB) [6–10]. Dès lors, l’engouement pour la méthode GISAXS n’a cessé de croître
et celle-ci s’est très largement répandue aussi bien sur le plan géographique – synchrotrons APS
et NSLS aux Etats-Unis, SPring-8 et PAL en Asie, LNLS au Brésil, ELETTRA et SOLEIL en
Europe, etc. – que thématique puisque son application s’étend maintenant aux domaines de la
matière molle [11–16], de la chimie [17–19] et de la biologie [20–22]. Ces dernières années ont vu
l’émergence de mesures in situ et en temps réel pendant la croissance de nanostructures sur des
surfaces cristallines [23–25] ou au cours de traitements en température [26–28] ou en atmosphère
contrôlée [29–31]. Enfin, notons le développement récent d’expériences de µ-GISAXS [32,33] et
de GISAXS cohérent [34] qui ouvrent la voie à la réalisation de mesures locales avec des tailles
de sonde inférieures au micron et à la caractérisation d’objets uniques.

De par la forte implication de A. Naudon, le LMP est historiquement à l’origine du déve-
loppement de la technique GISAXS en France. Dès mon stage de DEA puis au cours de ma
thèse, j’ai ainsi pu profiter de la dynamique créée dans la continuité de la thèse de D. Thiaudière
en 1996. Aussi, suite à mon recrutement au CNRS, j’ai poursuivi cette activité qui m’a permis
de génèrer de nombreuses collaborations centrées essentiellement sur l’étude de nanostructures
enterrées. Pour réaliser des mesures de GISAXS, j’ai donc effectué de multiples séjours sur des
lignes de lumière du LURE et de l’ESRF. D’autre part, j’ai fait partie du comité de la ligne
SWING (synchrotron SOLEIL) pendant la phase de développement et de construction jusqu’à
l’ouverture de la ligne aux utilisateurs en 2007. Enfin, pour l’interprétation des nombreuses
données expérimentales, j’ai été amené à développer le programme d’analyse FitGisaxs que
j’ai présenté lors d’une formation organisée en 2008. Ce programme est particulièrement adapté
pour l’étude de nano-objets enterrés (répartition 3D) et complémentaire du programme IsGi-
saxs développé par R. Lazzari pour l’étude de nano-objets supportés (répartition 2D) [35].

Le premier chapitre de ce mémoire traite donc du formalisme et des outils théoriques in-
tégrés dans le programme FitGisaxs. Les concepts de base utilisés en incidence rasante d’une
part et en diffusion centrale d’autre part sont définis et l’approximation de Born de l’onde dis-
tordue (en anglais DWBA pour Distorted-Wave Born Approximation) permettant d’interpréter
les effets dus à l’incidence rasante sur le signal de GISAXS est introduite. Les potentialités de
la méthode GISAXS sont illustrées dans le deuxième chapitre par deux exemples à vocation
pédagogique choisis parmi mes travaux expérimentaux portant sur la caractérisation de nano-
structures enterrées : (i) cavités et défauts étendus induits par implantation dans le silicium et
(ii) nanoparticules métalliques dans des matrices de carbone obtenues par pulvérisation ionique.



Chapitre 1

Aspects théoriques et concepts de base

1.1 Rayons X en incidence rasante

1.1.1 Cas d’un milieu semi-infini

Indice de réfraction et angle critique

Considérons un milieu semi-infini et une onde plane électromagnétique incidente polarisée
dans la direction perpendiculaire au plan d’incidence se propageant dans l’air (Fig. 1.1). Dans
le domaine de longueur d’onde λ des rayons X, l’indice de réfraction des matériaux s’écrit
généralement sous la forme suivante :

n = 1− δ − iβ, (1.1)

où δ (∼ 10−5−10−6) est un terme de dispersion et β (∼ 10−6−10−8) est un terme d’absorption
(valeurs répertoriées sur le site http://henke.lbl.gov/optical_constants/). L’indice de
réfraction du substrat n1 est donc légèrement inférieur à l’indice de l’air (n0 = 1), impliquant
ainsi l’existence d’un angle critique θc =

√
2δ au dessous duquel une onde évanescente se propage

parallèlement à la surface sur une profondeur de quelques nanomètres.

Coefficient de réflexion et coefficient de transmission

Les relations de Fresnel permettent d’exprimer les coefficients de réflexion en amplitude
r0,1 et de transmission en amplitude t0,1 du champ électrique en fonction des vecteurs d’onde

z = 0

k0
-

k0
+

θ0

A0
+

A0
-

θ1
k1

-

A1
-

Substrat

Air

Figure 1.1 – Réflexion et réfraction d’une onde électromagnétique sur une interface plane entre deux
milieux semi-infinis.
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Figure 1.2 – Variations d’intensités réfléchie |r0,1|2 et transmise |t0,1|2 en fonction de l’angle d’incidence
calculées pour le silicium à 12,4 keV.

des faisceaux incident ~k−0 , réfléchi ~k+
0 et transmis ~k−1 :

r0,1 =
A+

0 (z = 0)

A−
0 (z = 0)

=
k−z,0 − k−z,1
k−z,0 + k−z,1

, (1.2)

et

t0,1 =
A−

1 (z = 0)

A−
0 (z = 0)

=
2k−z,0

k−z,0 + k−z,1
, (1.3)

avec

k−z,j = −2π

λ
nj sin θj = −2π

λ

√
n2

j − cos2 θ0. (1.4)

La Fig. 1.2 montre les variations d’intensités réfléchie |r0,1|2 et transmise |t0,1|2 en fonction
de l’angle d’incidence θ0 calculées pour le silicium à 12,4 keV (λ = 0, 1 nm). Pour des angles
d’incidence proches de zéro, l’intensité incidente est totalement réfléchie et l’intensité transmise
est quasiment nulle. Au contraire, pour des angles d’incidence θ0 > 3θc, l’intensité incidente
est intégralement transmise alors que l’intensité réfléchie tend vers zéro. Enfin, pour des angles
d’incidence proches de θc = 0, 144◦, on observe une décroissance très rapide de l’intensité
réfléchie tandis que l’intensité transmise présente un maximum, communément rencontré dans
la littérature sous le terme de « pic de Yoneda » [36].

Profondeur de pénétration et distribution d’intensité transmise

L’absorption de l’onde se propageant dans le matériau conduit à une décroissance expo-
nentielle de l’intensité suivant l’expression :

I (z) = I0 exp

(
− z

z1/e

)
, (1.5)

où z1/e est la profondeur de pénétration des rayons X dans le milieu, définie comme étant la
profondeur à laquelle l’intensité est atténuée d’un facteur 1/e, et qui s’exprime de la façon
suivante :

z1/e (θ0) =
1

2Imk−z,1
=

λ
√

2

4π

[√
(θ2

0 − 2δ)
2
+ 4β2 − θ2

0 + 2δ

]− 1
2

. (1.6)
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Figure 1.3 – Distribution d’intensité transmise It(z, θ0) et profondeur de pénétration z1/e(θ0) (ligne
pointillée) calculées pour le silicium à 12,4 keV.

Comme le montre la Fig. 1.3, z1/e est très faible (quelques nm) pour des angles d’incidence
inférieurs à θc et augmente fortement au-delà. Comme nous le verrons par la suite (§ 2.1.2),
cette propriété peut être exploitée en GISAXS pour contrôler la profondeur d’analyse de ma-
tériaux nanostructurés [37,38].

A partir des Eqs. 1.3–1.6, il est aussi possible de calculer l’intensité transmise en fonction
de la profondeur z dans le matériau et de l’angle d’incidence θ0 :

It (z, θ0) = |t0,1|2 exp

(
− z

z1/e

)
. (1.7)

La combinaison des effets décrits ci-dessus engendre une forte augmentation du signal transmis
à proximité de la surface du matériau pour des angles d’incidence proches de θc (Fig. 1.3).
Dès lors, la possibilité d’utiliser le faisceau transmis comme faisceau sonde pour caractériser la
proche surface de matériaux par des techniques de diffusion aux petits angles ou aux grands
angles apparaît évidente.

1.1.2 Cas d’un milieu stratifié

Comme le montre la Fig. 1.4, l’onde transmise dans un milieu stratifié constitué d’un
empilement de couches j déposées sur un substrat semi-infini est partiellement réfractée et ré-
fléchie à chaque interface zj+1. En conséquence, l’amplitude du champ électrique à l’altitude z
est la somme des amplitudes d’un champ descendant A−(z) et d’un champ ascendant A+(z),
qui peuvent être calculées en utilisant le formalisme matriciel décrit en Annexe A.

A titre d’illustration, la Fig. 1.5(a) montre les variations d’intensité réfléchie Ir(θ0) =
|A+

0 (z1)|2 calculées pour l’empilement Si 70 nm/Au 50 nm/Si schématisé sur la Fig. 1.5(b) à
12,4 keV. Les oscillations observées (franges de Kiessig) résultent d’interférences constructives
entre les ondes réfléchies aux interfaces air/silicium (z1), silicium/or (z2) et or/silicium (z3). La
distribution d’intensité transmise It(z, θ0) = |A−(z)+A+(z)|2 au sein d’un tel milieu, présentée
sur la Fig. 1.5(c), est également fortement perturbée par la présence de la couche d’or qui
agit comme un miroir pour les rayons X et permet de confiner le champ électrique dans la
couche superficielle de silicium. Ainsi, pour des angles légèrement supérieurs à l’angle critique
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Figure 1.4 – Réflexions et réfractions d’une onde électromagnétique dans un milieu stratifié.

1.0

0.8

0.6

0.4

0.2

0.0

In
te

ns
ité

 r
éf

lé
ch

ie

0.500.400.300.200.10
Angle d'incidence (deg)

(a)
θc

(Au)

160

120

80

40

0

P
ro

fo
nd

eu
r 

(n
m

)

0.500.400.300.200.10
Angle d'incidence (deg)

Si

Si

Au

12

10

8

6

4

2

0

Intensité transm
iseθc

(Au)θc
(Si)

(b)

(c)

70 nm Si

50 nm Au

Substrat Si

Figure 1.5 – (a) Variations d’intensité réfléchie Ir(θ0) à 12,4 keV calculées pour l’empilement Si/Au/Si
schématisé en (b). (c) Distribution d’intensité du champ incident transmis It(z, θ0) correspondante.

du silicium, on observe une très forte augmentation de l’intensité du champ transmis atteignant
localement des valeurs plus de 10 fois supérieurs à celles du champ électrique incident. En GI-
SAXS, cet effet – dénommé REX pour Resonance-Enhanced X-rays [39] – couplé à l’utilisation
de sources de rayonnement synchrotron à faible divergence angulaire et très brillantes permet
d’exacerber le signal diffusé par des nanostructures situées à une profondeur donnée et ainsi de
caractériser en temps réel la cinétique de systèmes peu diffusants [27].
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1.2 Diffusion centrale des rayons X en incidence rasante

1.2.1 Généralités

Comme nous venons de le mentionner, l’utilisation de rayons X en incidence rasante per-
met d’augmenter considérablement la sensibilité à la proche surface d’un matériau. Dans ces
conditions, la présence éventuelle d’hétérogénéités de composition (fluctuations de densité élec-
tronique dont la taille peut varier de quelques angströms à quelques dizaines de nanomètres)
dans cette zone de l’échantillon engendre un signal de diffusion autour des faisceaux incident,
réfléchi ou transmis. Les informations recueillies aux grands angles permettent d’accéder aux
contraintes d’épitaxie avec le substrat et aux gradients de composition chimique de ces hétéro-
généités [40, 41]. Dans le domaine des petits angles qui s’étend de quelques dixièmes de degré
jusqu’à quelques degrés autour du faisceau sonde, le signal diffus – GISAXS – contient des
informations sur leur taille, leur forme et leur organisation spatiale.

La Fig. 1.6 représente de façon schématique la géométrie utilisée en GISAXS. Les ondes
incidente et diffusée sont monochromatiques et planes de vecteurs d’onde ~ki et ~kf . Les coordon-
nées de l’espace réciproque (qx, qy, qz) s’expriment en fonction de l’angle d’incidence αi et des
angles de diffusion αf et 2θf , respectivement hors et dans le plan de surface de l’échantillon, de
la façon suivante :

~q = ~kf − ~ki =
2π

λ




cos (αf) cos (2θf)− cos (αi)
cos (αf) sin (2θf)
sin (αf) + sin (αi)


 . (1.8)

D’un point de vue expérimental, l’intensité diffusée I(~q) est collectée sur un détecteur bidimen-
sionnel placé perpendiculairement à la surface de l’échantillon à une distance pouvant varier
de quelques dizaines de centimètres à quelques mètres de celui-ci. L’acquisition de l’ensemble
du signal peut donc être effectuée en une seule mesure, à condition de masquer les faisceaux
réfléchi et transmis à l’aide d’un piège placé le long de l’axe qz pour ne pas saturer le détecteur.

αi

αf

2θf

qy

qx

qz

ki

kf

Substrat

Figure 1.6 – Représentation schématique de la géométrie utilisée en GISAXS.
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1.2.2 Approche cinématique de la diffusion centrale

Facteur de forme et facteur de structure

Dans le cadre de l’approximation de Born de diffusion simple, l’intensité diffusée par une
assemblée de N particules identiques d’indice np dans un milieu d’indice nm peut s’écrire de la
façon suivante [1] :

I (~q) =
Nk4

0

16π2
|n2

p − n2
m|2|F (~q) |2S (~q) , (1.9)

où F (~q) est le facteur de forme des particules qui contient toutes les informations sur leur taille,
leur forme et leur orientation et S(~q) est le facteur de structure de l’assemblée qui caractérise
l’organisation spatiale des particules (cf. Annexe B).

Approximation de monodispersité locale

Dans le cas général d’une assemblée polydisperse de particules, le calcul de l’intensité diffu-
sée est plus compliqué car il faut tenir compte des couplages entre la taille, la forme, l’orientation
et la position des particules voisines. Des simplifications doivent donc être faites pour calculer
la diffusion [42]. En pratique, l’approximation de monodispersité locale (en anglais LMA pour
Local Monodisperse Approximation [43]) est souvent utilisée [24, 44, 45]. Cette approximation
s’appuie sur l’hypothèse que les tailles et les séparations des particules voisines sont corrélées et
qu’autour de chaque particule, les particules voisines sont de taille similaire. L’intensité diffusée
est alors la somme, pondérée par la distribution de taille N(D), des intensités diffusées par des
domaines de particules de tailles homogènes :

ILMA (~q) =
k4

0

16π2
|n2

p − n2
m|2

∫ ∞

0

N (D) |F (~q) |2S (~q) dD. (1.10)

Cette approche cinématique est discutable mais, dans de nombreux cas, elle est suffisante
pour interpréter au moins qualitativement les données de GISAXS [4, 5, 46, 47]. Cependant,
elle ne prend pas en compte les effets de réflexion/réfraction évoqués au § 1.1. La théorie
basée sur l’approximation de Born de l’onde distordue (DWBA) permet alors de traiter la
diffusion avec un formalisme approprié. Cette approximation est une méthode de perturbation
au premier ordre avec un état de référence qui peut être calculé de façon exacte à partir des
coefficients de Fresnel et où les fluctuations de densité électronique agissent comme un potentiel
perturbateur [48].

1.2.3 Théorie DWBA pour un îlot supporté

Dans le cadre de la DWBA, l’amplitude diffusée par un îlot nanométrique déposé sur un
substrat plan semi-infini est la somme cohérente de quatres termes qui s’écrit explicitement
[7, 35] :

F (qy, ki,z, kf,z) = F (qy, kf,z − ki,z)

+r0,1 (αi) F (qy, kf,z + ki,z)

+r0,1 (αf) F (qy,−kf,z − ki,z)

+r0,1 (αi) r0,1 (αf) F (qy,−kf,z + ki,z) , (1.11)
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où r0,1(αi) et r0,1(αf) sont respectivement les coefficients de réflexion aux angles d’incidence αi

et d’émergence αf (Eq. 1.2). Le premier terme de l’Eq. 1.11 est le terme de Born correspondant
à la diffusion de l’onde incidente avec un transfert de moment ~q1 = (qy, kf,z− ki,z). Le deuxième
terme correspond à la diffusion par l’îlot de l’onde réfléchie par le substrat avec un transfert de
moment ~q2 = (qy, kf,z +ki,z). Pour le troisième terme, l’onde diffusée est réfléchie par le substrat
avec un transfert de moment ~q3 = (qy,−kf,z− ki,z). Enfin, le quatrième terme correspond à une
diffusion de l’onde réfléchie par le substrat, onde diffusée elle-même réfléchie par le substrat
avec un transfert de moment ~q4 = (qy,−kf,z + ki,z). Il en résulte que l’intensité diffusée dans le
cadre de la DWBA diffère notablement de celle obtenue dans le cadre de l’approximation de
Born. En effet, comme illustré sur la Fig. 1.7 qui représente l’intensité diffusée par une sphère
de diamètre D = 5 nm déposée sur un substrat plan de silicium, des effets d’interférences
constructives entre les quatre processus de diffusion engendrent l’apparition d’un maximum
piqué autour de qz = k0[sin(αc) + sin(αi)], c.-à-d. lorsque αf = αc. D’autre part, en DWBA,
les mimina de diffusion sont beaucoup moins marqués et sont caractérisés par un décalage
angulaire qui dépend fortement de la valeur de l’angle d’incidence αi.
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Figure 1.7 – Intensité diffusée (échelle logarithmique) par une sphère de diamètre D = 5 nm déposée
sur un substrat plan de silicium à 12,4 keV. (a) I(qy, qz) calculée dans le cadre de l’approximation de Born.
(b) I(qy, qz) calculée dans le cadre de la DWBA avec αi = αc. (c) I(qy) à qz = 0, 34 nm−1 et (d) I(qz) à
qy = 0 calculées dans le cadre de l’approximation de Born et dans le cadre de la DWBA avec αi = αc et
avec αi = 2αc.

Notons que pour traiter le cas d’un îlot déposé sur un milieu stratifié, il suffit de remplacer
les coefficients r0,1(αi) et r0,1(αf) dans l’Eq. 1.11 par A+

0 (αi) et A+
0 (αf) donnés en Annexe A

(Eq. A.11). L’intensité diffusée est alors modulée par des franges de Kiessig caractéristiques de
l’empilement sous-jacent.
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1.2.4 Théorie DWBA pour des objets enterrés

Milieu semi-infini

Pour un objet diffusant noyé dans un substrat semi-infini d’indice ns, la composante q̃z du
transfert de moment corrigée des effets de réfraction est complexe,

q̃z =
2π

λ

[√
n2

s − cos2 (αf) +
√

n2
s − cos2 (αi)

]
, (1.12)

et l’état non perturbé est l’onde transmise [9,49]. Ainsi, en utilisant l’Eq. 1.7, l’intensité diffusée
par un objet enterré à une profondeur z de la surface s’écrit dans le cadre de la DWBA :

I (qy, qz) = |t0,1 (αi)|2 |t0,1 (αf)|2 exp

(
− z

z0

)
|F (q̃y, q̃z)|2 , (1.13)

avec

1

z0

=
1

z1/e (αi)
+

1

z1/e (αf)
. (1.14)

Dans l’Eq. 1.13, les effets liés au terme de transmission |t0,1(αf)|2 et au terme d’absorp-
tion e−z/z0 sur l’intensité diffusée s’opposent. Le premier, lié au pic de Yoneda, entraîne une
augmentation locale de l’intensité lorsque l’angle d’émergence αf ≈ αc ; le second engendre
au contraire une forte diminution de l’intensité, en particulier lorsque le parcours du faisceau
diffusé dans le substrat est grand, c.-à-d. lorsque αf est petit. Comme illustré sur la Fig. 1.8 qui
représente l’intensité diffusée par une sphère de diamètre D = 5 nm enterrée dans un substrat
de silicium, le poids de l’un par rapport à l’autre de ces effets dépend fortement de la profon-
deur z. Ainsi, l’effet lié à la transmission est d’autant moins important que la profondeur z
est grande. D’autre part, contrairement au cas précédent de l’îlot supporté, la Fig. 1.8 montre
clairement que l’intensité diffusée est cette fois quasi-nulle dans la zone de l’espace réciproque
correspondant à des angles d’émergence αf < αc, ce qui peut s’interpréter comme résultant des
effets de réfraction à l’interface air/substrat.
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Figure 1.8 – Intensité diffusée I(qy, qz) calculée dans le cadre de la DWBA avec αi = αc pour une
sphère de diamètre D = 5 nm enterrée à une profondeur z dans un substrat plan de silicium à 12,4 keV.
(a) z = 40 nm, (b) z = 200 nm et (c) z = 1000 nm. La ligne pointillée blanche représente la valeur de qz

pour laquelle αf = αc.
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Enfin, en intégrant l’Eq. 1.13 entre z1 et z2, on peut montrer que l’intensité diffusée par
une assemblée de N objets identiques répartis de façon aléatoire dans un substrat entre z = z1

et z = z2 s’exprime dans le cadre de la DWBA de la façon suivante [50,51] :

I (qy, qz) = N |t0,1 (αi)|2 |t0,1 (αf)|2 z0

z2 − z1

[
exp

(
−z1

z0

)
− exp

(
−z2

z0

)]
|F (q̃y, q̃z)|2 . (1.15)

Milieu stratifié

Pour un objet diffusant situé à l’interface zj+1 d’un milieu stratifié (Fig. 1.9), il faut calculer
les amplitudes du champ descendant A−

j (zj+1) et du champ ascendant A+
j (zj+1) (voir § 1.1.2)

pour obtenir l’état de référence. Par analogie avec l’Eq. 1.11, l’amplitude diffusée par un tel
objet s’écrit dans le cadre de la DWBA [25,27,52] :

F
(
qy, k̃i,z, k̃f,z

)
= A−

j (αi) A−
j (αf) F

(
qy, k̃f,z − k̃i,z

)

+A+
j (αi) A−

j (αf) F
(
qy, k̃f,z + k̃i,z

)

+A−
j (αi) A+

j (αf) F
(
qy,−k̃f,z − k̃i,z

)

+A+
j (αi) A+

j (αf) F
(
qy,−k̃f,z + k̃i,z

)
. (1.16)

Considérons l’empilement Si 70 nm/Au 50 nm/Si schématisé sur la Fig. 1.5(b) et une
inclusion sphérique de diamètre D = 5 nm située à une profondeur z = 40 nm de la surface.
La Fig. 1.10(a) montre l’intensité diffusée I(qz) par un tel objet calculée dans le cadre de la
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Figure 1.9 – Processus de diffusion possibles pour un objet enterré dans un milieu stratifié.
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Figure 1.10 – GISAXS pour une sphère de diamètre D = 5 nm enterrée à une profondeur z = 40 nm
de la surface de l’empilement Si 70 nm/Au 50 nm/Si schématisé sur la Fig. 1.5(b) à 12,4 keV. (a) Intensité
diffusée I(qz) à qy = 0 calculée dans le cadre de l’approximation de Born et dans le cadre de la DWBA
avec αi = 0, 15◦. (b) Intensité du champ incident transmis à la profondeur z = 40 nm en fonction de l’angle
d’incidence. (c) Intensité diffusée I(qy, qz) calculée dans le cadre de la DWBA avec αi = 0, 15◦.

DWBA avec un angle d’incidence αi = 0, 15◦ correspondant à un maximum d’intensité trans-
mise [Fig. 1.10(b)]. D’une part, celle-ci est nettement supérieure à celle obtenue dans le cadre
de l’approximation de Born. D’autre part, elle présente des oscillations qui résultent d’inter-
férences entre les quatre termes de l’Eq. 1.16 et dont la période dépend principalement de la
distance entre l’inclusion et la couche d’or miroir. Sur le cliché GISAXS, il s’ensuit l’apparition
de franges parallèles à l’axe qy et dont l’amplitude diminue lorsque qz augmente [Fig. 1.10(c)].

De la même manière, l’intensité diffusée I(qy, qz) ∝ N |F (qy, qz)|2 par une assemblée de
N objets identiques répartis de façon aléatoire dans la couche j d’un milieu stratifié est donc
l’intégrale entre z = zj et z = zj+1 de la somme de 16 termes (4 termes indépendants et 12 termes
croisés) [53]. Il est donc difficile d’obtenir une expression analytique simple de l’intensité diffusée
dans un tel cas. Cependant, on considère en pratique que les termes croisés sont négligeables
et que seuls les termes indépendants participent à la diffusion [28] :

|F (qy, qz)|2 =
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, (1.17)
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où tj = zj+1 − zj est l’épaisseur de la couche j, z0 est donné par l’Eq. 1.14 et

1

y0

=
1

z1/e (αi)
− 1

z1/e (αf)
. (1.18)

La Fig. 1.11 montre l’intensité diffusée par une assemblée d’inclusions sphériques de dia-
mètre D = 5 nm réparties de façon aléatoire dans la couche superficielle de l’empilement
Si 70 nm/Au 50 nm/Si schématisé sur la Fig. 1.5(b). En comparaison avec l’exemple précé-
dent d’une seule inclusion située à une profondeur z = 40 nm de la surface (Fig. 1.10), les
effets d’interférence sont ici beaucoup moins prononcés et ne subsistent que pour des angles
d’émergence αf proches de αc.

10
-1
 

10
1
 

10
3
 

10
5
 

In
te

ns
ité

 d
iff

us
ée

 (
u.

a.
)

2.01.51.00.5
qz (nm

-1
)

(a)

 BA

 DWBA (α i = 0,15°)

1.6

1.2

0.8

0.4

q z
 (

nm
-1

)

-1.0 0.0 1.0
qy (nm

-1
)

(b)

1.0x10
5

0.80.60.40.20.0

Figure 1.11 – GISAXS pour une assemblée de sphères de diamètre D = 5 nm réparties de façon
aléatoire dans la couche superficielle de l’empilement Si 70 nm/Au 50 nm/Si schématisé sur la Fig. 1.5(b)
à 12,4 keV. (a) Intensité diffusée I(qz) à qy = 0 calculée dans le cadre de l’approximation de Born et dans
le cadre de la DWBA avec αi = 0, 15◦. (b) Intensité diffusée I(qy, qz) calculée dans le cadre de la DWBA
avec αi = 0, 15◦.

Enfin, il convient de noter que dans le cas d’une couche mince nanocomposite déposée sur
un substrat plan, si le contraste de densité électronique entre la couche et le substrat est faible,
les amplitudes des champs ascendants A+

j (αi) et A+
j (αf) sont négligeables et l’Eq. 1.17 est alors

équivalente à l’Eq. 1.15.





Chapitre 2

Application à l’étude de nanostructures
enterrées

2.1 Défauts induits par implantation d’hélium et de néon
dans le silicium

2.1.1 Contexte de l’étude et approche expérimentale

L’implantation ionique est un procédé couramment utilisé pour modifier localement les
propriétés des matériaux dans les dispositifs à base de semi-conducteurs : modification locale
du dopage, fabrication de structures SOI (Silicon On Insulator) ou GOI (Germanium On In-
sulator) par Smart-CutTM [54,55], piégeage des impuretés métalliques [56], etc. Cependant, les
performances des dispositifs ainsi traités peuvent être considérablement affectés par les défauts
(bulles/cavités nanométriques, défauts étendus de type interstitiel) créés au cours de l’implan-
tation. Aussi, la compréhension des mécanismes de formation de ces défauts est absolument
nécessaire. Depuis une vingtaine d’années, de nombreuses études ont été consacrées à la carac-
térisation structurale des défauts induits par implantation d’hélium dans le silicium [56–62].
Il a ainsi été montré, notamment par TEM, que des implantations à température ambiante
conduisent à la formation de bulles nanométriques (c.-à-d. des cavités remplies de gaz) dans
une zone située autour de la profondeur moyenne de pénétration des ions, alors qu’à plus haute
température (> 300◦C) la mobilité de l’hélium est suffisante pour que celui-ci désorbe et pour
laisser place à des cavités vides. De plus, parallèlement à la formation des cavités, on observe à
haute température la formation de nombreux défauts {113} de type interstitiel [63]. Par ailleurs,
pour des raisons liées à la fois aux aspects fondamentaux et aux applications (minimisation des
coûts de production), la formation de cavités et de défauts étendus par implantation de néon
dans le silicium est actuellement étudiée [64].

Si la TEM permet d’obtenir une image directe des cavités et des défauts en fonction des
conditions d’implantation, cette image locale résulte de la projection d’un système tridimen-
sionnel (3D) sur un plan (2D) ; de plus elle nécessite la préparation de lames minces par des
méthodes plus ou moins complexes et destructives. Pour compléter les études réalisées au PHY-
MAT par M.-F. Beaufort et J.-F. Barbot (équipe « Physique des Défauts et de la Plasticité »),
nous avons donc réalisé des mesures non-destructives de GISAXS sur la ligne CRG-D2AM de

17
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Figure 2.1 – Profils de concentration ionique d’He et de Ne dans Si calculés avec le code SRIM
implantés à une fluence de 5× 1016 ions.cm−2 et une énergie de 50 keV et profondeur de pénétration z1/e

des rayons X en fonction de l’angle d’incidence calculée à une énergie de 10 keV (Eq. 1.6).

l’ESRF sur des échantillons de Si implantés à différentes températures avec de l’hélium et avec
du néon [38,51].

Les ions He+ et Ne+ ont été implantés à une énergie de 50 keV dans des substrats de silicium
(001). La Fig. 2.1 montre les profils de concentration en hélium et en néon calculés avec le
code SRIM [65] pour une fluence de 5×1016 ions.cm−2. Ces calculs prédisent une concentration
maximale d’He de 4,3 % et une profondeur moyenne de pénétration Rp = 417 nm avec un
écart-type ∆Rp = 105 nm. De la même manière, on obtient une concentration maximale de
Ne de 8,7 % avec Rp = 110 nm et ∆Rp = 43 nm. Sur la Fig. 2.1 est également représentée
la profondeur de pénétration z1/e des rayons X en fonction de l’angle d’incidence pour des
photons incidents de 10 keV. Pour des angles d’incidence inférieurs à l’angle critique du silicium
(αc = 0, 18◦), le faisceau transmis est confiné dans une zone proche de la surface du Si qui
est en principe vierge de cavités et de défauts étendus. Néanmoins, dans le cas du Ne, un
angle d’incidence αi = 0, 19◦ très légèrement supérieur à αc permet d’obtenir une profonceur
de pénétration suffisante pour sonder l’ensemble des défauts créés au cours de l’implantation
(z1/e > Rp + ∆Rp). En revanche dans le cas de l’He, comme la zone attendue de production
maximale des défauts – comprise entre Rp − ∆Rp et Rp + ∆Rp (zone B) – est relativement
large et éloignée de la surface, un contrôle précis de l’angle d’incidence (au centième de degré)
permet d’envisager la détermination par GISAXS de la morphologie des défauts en fonction
de la profondeur. Ainsi, pour des angles d’incidence αi < 0, 22◦, le faisceau transmis pénètre
essentiellement la zone située en amont de la zone de production maximale de défauts (zone
A). Pour des angles 0, 22◦ < αi < 0, 29◦, la zone sondée de l’échantillon s’étend de la surface
à Rp + ∆Rp (zones A+B). Enfin, pour des angles αi > 0, 29◦, l’ensemble des défauts créés au
cours de l’implantation est susceptible d’être sondé (zones A+B+C).

2.1.2 Défauts induits par implantation d’hélium à basse température

Les Figs. 2.2(a) et 2.2(b) montrent les clichés GISAXS expérimentaux obtenus pour des
implantations de 7, 5×1015 He+.cm−2 dans Si(001) à 100◦C et 200◦C. Dans les deux cas, l’énergie
des photons incidents est fixée à 10 keV et le faisceau incident est orienté selon la direction [110]
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Figure 2.2 – (a) Clichés GISAXS expérimentaux obtenus pour des implantations de 7, 5 × 1015

He+.cm−2 dans Si(001) à 100◦C et (b) 200◦C avec αi = 0, 3◦ et le faisceau incident orienté selon la
direction Si[110]. (c) Clichés GISAXS simulés en supposant une distribution log-normale de cavités sphé-
riques avec D = 2, 5 nm et w = 1, 3 nm et (d) avec D = 3, 6 nm et w = 2, 4 nm. (e),(f) Signaux résiduels
définis par Ires = (Iexp − Isim)2

/
Isim.

du silicium avec un angle d’incidence αi = 0, 3◦ (z1/e = 563 nm). Ces clichés sont caractéristiques
de l’intensité diffusée par une assemblée d’inclusions sphériques réparties de façon aléatoire dans
un substrat semi-infini [cf. Fig. 1.8(c)]. Il est donc tout à fait raisonnable d’attribuer ce signal de
diffusion à la présence de cavités sphériques dans la zone B de l’échantillon implanté. L’analyse
quantitative de ces données peut alors être réalisée en utilisant les Eqs. 1.10 et 1.15 :

I (qy, qz) = k |t0,1 (αi)|2 |t0,1 (αf)|2
∫ ∞

0

N (D) |F (q̃y, q̃z)|2 dD

× z0

2∆Rp

[
exp

(
−Rp −∆Rp

z0

)
− exp

(
−Rp + ∆Rp

z0

)]
, (2.1)

où k est une constante, F (q̃y, q̃z) est le facteur de forme d’une sphère de diamètre D (Eq. B.2)
corrigé de la réfraction et N(D) est une fonction de distribution log-normale définie par un
diamètre le plus probable, D, et une largeur à mi-hauteur, w.

Le formalisme décrit ci-dessus a été appliqué pour ajuster les clichés expérimentaux 2D des
Figs. 2.2(a) et 2.2(b) en utilisant k, D et w comme paramètres d’ajustement. Les Figs. 2.2(c)
et 2.2(d) montrent les clichés simulés avec D = 2, 5 nm et w = 1, 3 nm et avec D = 3, 6 nm et
w = 2, 4 nm. Les signaux résiduels correspondants, définis par Ires = (Iexp − Isim)2

/
Isim, sont

présentés sur les Figs. 2.2(e) et 2.2(f). En dehors de la zone de l’espace réciproque correspondant
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Figure 2.3 – Paramètres de distribution de taille D et w en fonction de l’angle d’incidence obtenus
pour des implantations de 7, 5× 1015 He+.cm−2 dans Si(001) à 100◦C (a) et 200◦C (b).

à des angles d’émergence αf < αc (trace du faisceau direct) et de celle proche du piège vertical
(qui contient des informations sur la rugosité de surface et sur des objets diffusants de grande
dimension), l’accord entre les données expérimentales et simulées est excellent. Ces résultats
font apparaître une augmentation de la taille et de la dispersion en taille des cavités avec
la température d’implantation, confirmant ainsi des observations précédentes effectuées par
TEM [66].

L’évolution de D et w en fonction de l’angle d’incidence αi (et donc de la profondeur de
pénétration des rayons X) et de la température d’implantation est présentée sur la Fig. 2.3.
La présence de cavités dans la zone A, plus petites que celles situées autour de la profondeur
moyenne d’implantation (zone B), est ainsi mise en évidence pour les deux échantillons. Enfin,
le plateau observé pour des angles d’incidence supérieurs à 0, 3◦ suggère d’une part que la zone
C est exempte de cavités et montre d’autre part que cet angle est suffisant pour obtenir un
maximum de sensibilité à la zone B riche en cavités.

2.1.3 Défauts induits par implantation d’hélium à haute température

Les Figs. 2.4(a)–2.4(c) montrent les clichés GISAXS expérimentaux obtenus dans les
mêmes conditions expérimentales que précédemment pour des implantations de 7, 5 × 1015

He+.cm−2 dans Si(001) à 300◦C, 400◦C et 550◦C. Au fur et à mesure que la température d’im-
plantation augmente, le signal de diffusion se concentre vers l’origine de l’espace réciproque
révélant ainsi une augmentation de la taille des cavités. Cependant, le point le plus intéressant
est l’apparition progressive de tiges diffuses orientées à ±54, 7◦ de la direction [001]∗ (cor-
respondant à des directions 〈111〉∗) et de tiges intenses orientées à ±25, 2◦ de la direction
[001]∗ (correspondant à des directions 〈113〉∗). Il est également intéressant de signaler que ces
tiges n’apparaissent que lorsque le faisceau incident est orienté selon la direction Si[110] ou
Si[110] [51]. Ces résultats révèlent donc la présence de cavités exposant des facettes {111} et
de défauts bidimensionnels orientés dans des plans {113}.

L’allure du signal diffusé est sensible aussi bien à la distribution de taille des objets dif-
fusants qu’à leur distribution de forme. S’il est souvent nécessaire d’en tenir compte dans le
modèle utilisé pour ajuster correctement les données expérimentales, il convient de veiller à ce
que ce modèle ait une réalité physique et à ce que le nombre de paramètres d’ajustement reste
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Figure 2.4 – Clichés GISAXS expérimentaux obtenus pour des implantations de 7, 5×1015 He+.cm−2

dans Si(001) à 300◦C (a), 400◦C (b), et 550◦C (c) avec αi = 0, 3◦ et le faisceau incident orienté selon la
direction Si[110]. (e) Cliché GISAXS simulé avec les fonctions de dispersion en taille et en forme présentées
en (d), en supposant une distribution de cavités sphériques exposant des facettes {111}.

raisonnable ! Aussi, l’analyse quantitative du signal provenant des cavités a été effectuée en s’ap-
puyant sur des observations préalables de TEM [38] : la distribution de taille des cavités suit
une loi log-normale définie par D = 10, 2 nm et w = 13, 3 nm [Fig. 2.4(d)], leur forme s’appa-
rente des sphères facettées de diamètre D (Eq. B.6 en prenant en compte de façon équiprobable
les quatre orientations {111} possibles), et elles sont caractérisées par une dispersion en forme
dépendant de leur taille (c.-à-d. leur rapport d’aspect H/D = f(D)). Les Figs. 2.4(d) et 2.4(e)
présentent respectivement la fonction de dispersion en forme obtenue et l’intensité simulée après
ajustement des données expérimentales en fixant la fonction de distribution de taille. L’allure
de la courbe H/D = f(D) peut être interprétée qualitativement en considérant les énergies de
surface des plans cristallographiques du silicium. En effet, le facettage préférentiel des cavités
les plus petites selon les plans {111} de plus faible énergie de surface (γ111 ≈ 1, 23 J.m−2 [67])
se traduit par une diminution progressive de H/D qui atteint une valeur minimale de 0,46 pour
D = 12 nm. Pour les cavités de taille plus grande, la probabilité de facettage selon des plans
de plus forte énergie (e.g., γ100 ≈ 1, 36 J.m−2) augmente sensiblement, conduisant ainsi à une
réduction de l’anisotropie de forme moyenne des cavités et à une augmentation de H/D. Par
ailleurs, la taille moyenne des défauts de type {113} (largeur l et épaisseur h) peut être estimée
à partir de la largeur à mi-hauteur des tiges de diffusion 〈113〉∗, wl = 2π/l, et de leur extension
longitudinale, wh = 2π/h [68]. Les dimensions ainsi obtenues (l = 100 nm et h = 0, 6 nm) sont
caractéristiques de défauts planaires de type interstitiel et sont en accord avec des observations
de TEM [38]. Le signal de diffusion correspondant peut ensuite être reproduit correctement en
considérant des disques de diamètre l et de hauteur h (Eq. B.3) orientés dans les plans {113}
du silicium [Fig. 2.4(e)].
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2.1.4 Défauts induits par implantation de néon

Comme dans le cas de l’hélium, l’implantation de néon dans Si(001) conduit à la forma-
tion de cavités dont la taille moyenne et la dispersion en taille augmentent avec la tempéra-
ture d’implantation [Fig. 2.5(a)]. Toutefois, les clichés GISAXS expérimentaux montrent que,
contrairement aux cavités facettées produites par implantation d’hélium, celles produites par
implantation de néon conservent en moyenne une forme sphérique même à haute température
[Fig. 2.5(b)]. Il apparaît aussi sur ces clichés que la formation des défauts {113} n’est pas mise
en évidence et est donc fortement dépendante de la nature des ions implantés. Ces résultats
confirment d’une part que la mobilité des ions, plus faible dans le cas du néon que de l’hélium,
joue un rôle essentiel dans la formation des défauts produits en cours d’implantation [51]. Ils
montrent d’autre part que la technique GISAXS est parfaitement adaptée à l’étude structurale
de tels défauts et de leur évolution en fonction de la température.
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Figure 2.5 – (a) Distributions de taille des cavités produites par implantation de néon à 250◦C, 400◦C
et 600◦C déduites de l’analyse des clichés GISAXS. (b) Cliché GISAXS expérimental obtenu pour une
implantation de 5× 1016 Ne+.cm−2 dans Si(001) à 600◦C.

2.2 Nanoparticules métalliques dispersées dans des ma-
trices de carbone

2.2.1 Contexte de l’étude et approche expérimentale

Les matériaux nanocomposites à base de carbone, constitués de particules nanométriques
enrobées dans des matrices de carbone, sont une classe de matériaux susceptibles de jouer un
rôle important dans l’industrie et les technologies modernes dans des domaines aussi variés
que la micro- et nano-électronique, l’industrie spatiale, le nucléaire, l’aéronautique, le stockage
magnétique de données, la photonique, le génie biomédical, la pharmaceutique, la catalyse, etc.
En effet, l’architecture particulière et les propriétés tribologiques du carbone sous ses différentes
formes – amorphe, graphite, diamant, fullerènes, nanotubes, oignons – permettent de disposer
d’un « emballage » à l’échelle du nanomètre et de protéger les nanoparticules contre les at-
taques extérieures, qu’elles soient de nature mécanique (frottements) ou chimique (oxydation,
corrosion, immersion acide), tout en préservant leurs propriétés physiques originales (optiques,
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magnétiques, électrique, catalytique, etc.). Comme nous le verrons dans la deuxième partie de
ce mémoire, les recherches menées depuis le milieu des années 1990 au LMP ont permis de
déterminer les conditions nécessaires à l’obtention par pulvérisation ionique de films minces
constitués de nanoparticules métalliques (Cu, Ag, Pt, Fe) encapsulées dans des nanocages de
graphite [46,69,70]. L’un des principaux atouts de cette méthode est qu’il est possible de contrô-
ler non seulement la taille mais aussi la forme des nanoparticules métalliques en jouant sur les
conditions de dépôt (co-dépôt ou dépots alternés, concentration en carbone, température, etc.)
et des conditions de post-traitement (irradiation aux ions, recuits). Au cours de ces travaux, la
méthode GISAXS est apparue au même titre que la microscopie électronique comme un outil
de caractérisation structurale indispensable à la compréhension des mécanismes de croissance
de ces films minces nanocomposites.

Pour illustrer ceci, j’ai choisi de cibler deux films nanocomposites déposés par pulvérisation
ionique à température ambiante sur des substrats de silicium et caractérisés par GISAXS sur la
ligne CRG-D2AM de l’ESRF avec des rayons X incidents de 7 keV. Le premier est une couche
mince Cu-C de 19 nm d’épaisseur avec une concentration volumique de cuivre de 18 % élaborée
par co-pulvérisation de carbone et de cuivre. La démixtion qui intervient par diffusion à l’état
solide quand on mélange ces deux éléments immiscibles conduit à la formation de nanoparticules
de cuivre dispersées de façon homogène au sein d’une matrice de carbone (arrangement 3D).
Le deuxième film nanocomposite a été obtenu par dépôts successifs d’une couche de nickel
(épaisseur ∼ 18 nm) et de deux couches de carbone (épaisseur ∼ 13 nm) séparées par une fine
couche d’or (épaisseur nominale ∼ 0, 8 nm). Dans ce cas, la formation de nanoparticules d’or
s’effectue par diffusion sur la surface de la première couche de carbone selon un mécanisme de
croissance de type Volmer-Weber (arrangement 2D).

2.2.2 Film nanocomposite Cu-C élaboré par co-pulvérisation

La Fig. 2.6(a) montre le cliché GISAXS expérimental de la couche mince nanocomposite
Cu-C élaborée par co-pulvérisation (αi = 0, 5◦). Le signal diffusé en forme d’anneau elliptique
permet de mettre en évidence l’existence de corrélations spatiales (3D) anisotropes entre na-
noparticules de cuivre qui révèlent une croissance colonnaire également observée par TEM en
section transverse [69]. L’analyse quantitative de ce signal a donc été réalisée dans le cadre de
la LMA (Eq. 1.10) en considérant une distribution log-normale de nanoparticules sphéroïdales
de diamètre D et de hauteur H (Eq. B.4) réparties de façon homogène entre la surface du film
et le substrat. Le facteur de forme a été calculé dans le cadre de la DWBA (Eq. 1.17) et le
facteur de structure a été modélisé par un potentiel d’intéraction de sphères dures anisotropes
de diamètre Dhs, hauteur Hhs et compacité ηhs (Eq. B.12). Pour simplifier le problème et afin de
limiter le nombre de paramètres d’ajustement, deux approximations ont été effectuées : toutes
les particules ont le même rapport d’aspect quelle que soit leur taille et les corrélations spatiales
dans le plan et hors du plan sont décrites par les mêmes paramètres (Dhs/D = Hhs/H = Chs et
η
‖
hs = η⊥hs). Les courbes présentées sur les Figs. 2.6(b) et 2.6(c) montrent que ce modèle simple
permet d’ajuster correctement les données expérimentales 1D avec D = 1, 6 nm, w = 0, 8 nm,
H = 2, 8 nm, Chs = 1, 74 et ηhs = 0, 47. Ces résultats confirment que les nanoparticules pré-
sentes au sein de la matrice de carbone sont allongées dans la direction de croissance des films.
Néanmoins, il convient de remarquer qu’en raison de la simplicité du modèle employé, le cli-
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Figure 2.6 – (a) Cliché GISAXS expérimental d’une couche mince Cu-C élaborée par co-pulvérisation.
Ajustements de coupes parallèle à l’axe qy autour de qz = 0, 6 nm−1 (b) et parallèle à l’axe qz autour de
qy = 1, 6 nm−1 (c). (d) Cliché GISAXS simulé en utilisant les paramètres déduits de l’analyse 1D. (e) Signal
résiduel défini par Ires = (Iexp − Isim)2

/
Isim.

ché 2D simulé avec les paramètres déduits de l’analyse 1D ne reproduit pas convenablement
l’intensité diffusée sur l’ensemble du domaine angulaire étudié [Figs. 2.6(d) et 2.6(e)]. En par-
ticulier, l’atténuation observée expérimentalement dans la zone de l’espace réciproque autour
de qz = 1, 5 nm−1 et qy → 0 traduit des effets d’épaisseur finie du film qui tendent à diminuer
l’influence du facteur de structure dans la direction verticale et à élargir la distribution de
hauteur des nanoparticules de cuivre.

2.2.3 Film nanocomposite Au-C élaboré par pulvérisation alternée

La Fig. 2.7(a) montre la courbe de réflectivité de la couche mince Ni/C/Au/C élaborée par
pulvérisation alternée. Celle-ci peut être simulée en considérant un empilement de cinq couches
de densités, d’épaisseurs et de rugosités différentes schématisé sur la Fig. 2.7(b). L’intensité du
champ incident transmis calculée en fonction de l’angle d’incidence à l’interface C/C-Au située
à une profondeur z3 = 15, 6 nm présente des oscillations prononcées en raison des interférences
entre les ondes ascendantes et descendantes à l’intérieur du film [Fig. 2.7(c)]. Il en résulte que
l’intensité du signal diffusé est fortement dépendante de l’angle d’incidence. Ainsi, comme le
montre la Fig. 2.7(d), un faible décalage de quelques centièmes de degré peut engendrer une
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Figure 2.8 – (a) Cliché GISAXS expérimental d’une couche mince Ni/C/Au/C élaborée par pulvé-
risation alternée (αi = 0, 55◦). (b) Cliché GISAXS simulé en supposant une distribution log-normale de
nanoparticules sphéroïdales avec D = 3, 4 nm, wD = 2, 4 nm, Dhs = 4, 1 nm, ηhs = 0, 52, H = b′(0, 131D+1)
et b′ = 1, 424 nm. (c) Ajustements de coupes parallèle à l’axe qy autour de qz = 0, 85 nm−1 et (d) parallèle
à l’axe qz autour de qy = 1, 0 nm−1.
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atténuation considérable de l’intensité diffusée. En raison de cet effet REX (voir § 1.1.2), il
convient de régler l’échantillon en incidence rasante avec la plus grande précision.

La Fig. 2.8(a) montre le cliché GISAXS expérimental de l’échantillon obtenu avec un angle
d’incidence αi = 0, 55◦. L’existence de corrélations latérales (2D) entre nanoparticules d’or se
traduit par l’apparition de deux lobes de diffusion symétriques par rapport à l’axe qy = 0 [4].
Par ailleurs, l’intensité du champ diffusé parallèlement à cet axe (c.-à-d. en fonction de l’angle
d’émergence αf) présente des oscillations similaires à celles observées en incidence [Fig. 2.7(c)].
Comme pour le cas précédent, l’analyse quantitative de ce signal a été réalisée dans le cadre de
la LMA (Eq. 1.10) en considérant une distribution de nanoparticules sphéroïdales de diamètre
D et de hauteur H (Eq. B.4). Cependant, la répartition bidimensionnelle des nanoparticules
impose que le facteur de structure est indépendant de la composante verticale du vecteur de
diffusion, c.-à-d. S(qz) = 1. Quant au facteur de forme, il a été modélisé dans le cadre de la
DWBA en utilisant l’Eq. 1.16 et en calculant les amplitudes des champs descendants, A−

2 (αi)
et A−

2 (αf), et ascendants, A+
2 (αi) et A+

2 (αf), à l’interface z3 à partir des paramètres déduits
de l’analyse de la courbe de réflectivité de la Fig. 2.7(a) (cf. Annexe A). Comme dans le cas
de l’analyse des défauts induits par implantation d’hélium à haute température (§ 2.1.3), des
images de microscopie électronique d’une couche mince C/Au/C ont été utilisées pour définir
un modèle adapté [Fig. 2.9(a)]. Ainsi, les Figs. 2.9(b) et 2.9(c) montrent que la distribution de
diamètre D des nanoparticules d’or suit une loi log-normale (D = 3, 4 nm et wD = 2, 4 nm) et
que la hauteur H varie de façon linéaire avec D (κH = aD+b avec a = 8, 22 et b = 62, 69 nm) 1.
On en déduit que

H =
b

κ

(a

b
D + 1

)
= b′ (0, 131D + 1) , (2.2)

où b′ = b/κ est une constante. La fonction de distribution de diamètre des objets diffusants
étant connue, l’ajustement des données expérimentales 2D [Fig. 2.8(b)] et 1D [Figs. 2.8(c)
et 2.8(d)] permet de déterminer (i) les paramètres qui décrivent l’organisation de ces objets,
c.-à-d. Dhs = 4, 1 nm et ηhs = 0, 52, et (ii) b′ = 1, 424 nm qui donne ainsi accès à la distribution
de hauteur des nanoparticules d’or présentée sur la 2.9(d). De toute évidence, en comparaison
avec la distribution de diamètre de la Fig. 2.9(b), celle-ci est très étroite (wH = 0, 5 nm) et
décalée vers les petites tailles (H = 2, 1 nm). Contrairement au dépôt par co-pulvérisation, le
dépôt par pulvérisation alternée conduit donc à l’obtention de nanoparticules avec un rapport
d’aspect inférieur à 1. Un tel phénomène, fréquemment observé dans le cas de dépôts métalliques
sur des surfaces diélectriques [71], peut être interprété de la manière suivante : la croissance
latérale des particules est gouvernée par des processus complexes comme la diffusion d’atomes
sur le substrat et la coalescence, tandis que le sommet des particules croît essentiellement par
le dépôt direct d’atomes depuis la phase vapeur [24, 72]. Ceci implique que les nanoparticules
d’or n’atteignent pas leur forme d’équilibre car, à cette température, la mobilité des atomes
n’est pas suffisante pour qu’elles se ré-ordonnent avant d’être complètement recouvertes par la
dernière couche de carbone.

1. Comme nous le verrons dans la suite de ce mémoire (§ 5.3.2), la méthode HAADF-STEM pour High-Angle
Annular Dark-Field Scanning Transmission Electron Microscopy permet en effet de déterminer le diamètre D
de chaque particule individuelle mais aussi leur hauteur H à un facteur multiplicatif κ près.
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Conclusion et perspectives

La technique GISAXS est sensible à la taille, la forme, l’orientation et l’organisation spa-
tiale d’hétérogénéités de densité électronique à l’échelle nanométrique. Sa grande sensibilité
à la surface en fait une technique adaptée à l’étude des mécanismes de croissance d’îlots sur
un substrat ou de nanostructures enterrées jusqu’à des profondeurs de quelques centaines de
nanomètres. La théorie DWBA permet de rendre compte des effets d’absorption et de diffusion
multiple en conditions d’incidence et d’émergence rasantes qui, selon la nature du milieu sup-
portant ou enrobant les objets diffusants, sont susceptibles de modifier de façon significative
l’allure de l’intensité diffusée. Les résultats présentés dans le Chap. 2 illustrent par l’expérience
les phénomènes décrits théoriquement dans le Chap. 1. Nous montrerons dans les deux parties
suivantes que ce type d’analyse peut ainsi aider à comprendre les mécanismes de croissance
et à interpréter les propriétés physiques de matériaux nanostructurés. La principale difficulté
provient de la modélisation des distributions de taille et de forme des objets diffusants ainsi
que de leur arrangement spatial. Dans le cas général de systèmes désordonnés et polydisperses,
il est nécessaire d’avoir recours à des approximations dont la validité conditionne la pertinence
de l’analyse et donc l’incertitude sur les paramètres dimensionnels qui en découlent. En consé-
quence, la technique GISAXS n’est en aucun cas universelle et doit le plus souvent être couplée
à l’utilisation en parallèle de techniques complémentaires (TEM et réflectivité X par exemple)
pour se faire un idée précise de la structure d’un nanomatériau.

Développement de FitGisaxs

L’ensemble des points illustrés dans cette partie est à l’origine du programme de simulation
et d’ajustement de données FitGisaxs que j’ai développé ces dernières années sous Igor Pro
(www.wavemetrics.com), notamment pour analyser le signal diffusé par des nanostructures
enterrées. De plus, ce programme permet de calculer les amplitudes des champs électriques
descendant et ascendant au sein d’un matériau stratifié en utilisant le formalisme matriciel
décrit enAnnexe A. Il offre donc une alternative au programme IsGisaxs de R. Lazzari adapté
principalement à l’étude de nano-objets supportés ou répartis de façon bidimensionnelle [35].
Il existe actuellement une version de FitGisaxs, utilisable par tous, que j’ai commencé à
distribuer à quelques collaborateurs proches. A court terme, je souhaite publier ce travail puis
mettre ce programme à disposition de l’ensemble de la communauté. L’objectif est d’en faire un
programme de type Open Source avec libre distribution et accès au code source. Ainsi, chaque
utilisateur pourra faire évoluer le programme en fonction de ses propres besoins.

Pour ma part, j’envisage deux évolutions possibles qui concernent la modélisation de l’ar-
rangement spatial des objets diffusants. Dans la version actuelle, l’analyse est fondée soit sur un
découplage entre la forme et la position des particules (Decoupling Approximation), soit sur des

29

www.wavemetrics.com�


30 Conclusion et perspectives

domaines incohérents d’objets diffusants de tailles homogènes (Local Monodisperse Approxima-
tion). Récemment, R. Lazzari et ses collaborateurs ont développé un modèle de corrélations
Taille-Distance entre objets diffusants (Size-Spacing Correlation Approximation) qui met en
évidence le rôle prépondérant du facteur de corrélation sur l’intensité diffusée près de l’origine
du réseau réciproque [42]. Ce modèle semble bien adapté pour prendre en compte les effets de
déplétion autour des objets diffusants lorsque la croissance est gouvernée par des processus de
diffusion de surface ou de volume.

La deuxième évolution vise à modéliser l’intensité diffusée dans le cas de multicouches
granulaires où les objets diffusants sont répartis sous la forme de couches bidimensionnelles
régulièrement espacées verticalement. Dans le cas général, il existe une corrélation partielle
d’une couche à l’autre de sorte que l’intensité diffusée ne peut pas être considérée comme la
simple somme incohérente de la diffusion engendrée par chacune des couches. En conséquence, la
diffusion dépend non seulement des fluctuations latérales de densité électronique mais aussi des
corrélations verticales. La prise en compte de ces corrélations, à l’aide d’un modèle dérivé des
multicouches avec des interfaces rugueuses [73, 74], devrait permettre d’accéder à une mesure
du degré de corrélation dans ce type de systèmes.

Projets en cours

Parce qu’elle est incontournable pour le développement des thématiques propres au groupe
« Nanoparticules et nanostructures » du PHYMAT et parce qu’elle permet d’entretenir des
collaborations enrichissantes, j’ai l’intention de poursuivre mes activités autour de la technique
GISAXS. En dehors des projets portant sur l’analyse des systèmes présentés dans la suite de ce
mémoire, j’envisage notamment de poursuivre ma collaboration interne avec M.-F. Beaufort,
J.-F. Barbot et M.-L. David pour l’étude de nanocavités et de défauts étendus créés par im-
plantation d’ions légers et de gaz rares dans des semiconducteurs (Si, SiC, Ge, GaN). D’autre
part, nous avons commencé une collaboration avec le groupe de R. Guinebretière (SPCTS,
Limoges) qui porte sur l’étude de la nanostructuration de surfaces vicinales d’alumine sous
l’effet de traitements thermiques. Les premières mesures de GISAXS ont eu lieu en novembre
2008 sur la ligne CRG-D2AM de l’ESRF et doivent être confrontées prochainement à des ca-
ractérisations d’AFM réalisées par E. Thune (SPCTS, Limoges). Par ailleurs, dans le cadre
d’une collaboration avec J.-P. Simon (SIMAP, Grenoble) et O. Lyon (synchrotron SOLEIL),
nous tentons de mettre en œuvre une méthodologie pour réaliser et interpréter des mesures de
GISAXS anomal (AGISAXS). En jouant sur la variation du facteur de diffusion atomique au
voisinage du seuil d’un élément présent dans l’échantillon, ce type de mesure permet théori-
quement de séparer différentes contributions au signal de diffusion [75–77]. Toutefois, la mise
en œuvre de ces expériences nécessite d’avoir recours à des mesures « absolues » de l’intensité
diffusée. Or, une des difficultés liée à la géométrie en incidence rasante, est que dans la plupart
des cas la projection du faisceau incident est plus grande que la taille de l’échantillon de sorte
que l’intensité incidente n’est pas connue. Ce problème peut être résolu en travaillant avec des
échantillons relativement longs (typiquement de longueur supérieure à 30 mm pour un faisceau
de 100 µm de hauteur et un angle d’incidence de 0, 3◦) ou avec un faisceau incident collimaté
en hauteur (∼ 30 µm pour un échantillon de 10 mm de longueur). L’autre difficulté vient du
fait que non seulement le facteur de diffusion atomique varie de façon anomale au voisinage du
seuil mais également les effets d’absorption et de diffusion multiple en incidence et en émer-
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gence. Nous avons donc utilisé les échantillons décrits au § 2.2 ainsi qu’une hétérostructure
C/Au/C/Cu-C pour réaliser des expériences préliminaires sur la ligne CRG-D2AM de l’ESRF
aux seuils K du Cu et L3 de l’Au [78]. Nos résultats montrent que l’effet anomal conduit bien à
des variations d’intensité dans le cas des films minces biphasés et permet de séparer les contri-
butions du cuivre et de l’or dans le cas de l’hétérostructure C/Au/C/Cu-C. Ainsi, la méthode
AGISAXS ouvre des perspectives intéressantes pour l’étude de nano-objets déposés sur des
substrats rugueux ou dispersés dans des matrices nanostructurées, ou encore pour caractériser
des nanomatériaux multiphasés ou des structures de type cœur-coquille. Finalement, à l’image
de ce qui a été récemment réalisé avec des neutrons [79], on pourrait même envisager d’utili-
ser cette méthode sous champ magnétique pour étudier la distribution d’aimantation dans des
nano-objets magnétiques inhomogènes.





Deuxième partie

Films minces et nanostructures
magnétiques
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Introduction

Le « nanomagnétisme » est un domaine extrêmement fécond actuellement, poussé d’une part
par la recherche fondamentale qui s’intéresse à l’étude des processus magnétiques de base

à l’échelle du nanomètre, et d’autre part par la technologie de l’information et la course à la
miniaturisation. Les nanoparticules magnétiques suscitent donc un grand intérêt et motivent
actuellement de nombreuses études. L’élaboration de telles nanoparticules présente néanmoins
des difficultés, en particulier dans la mise en œuvre d’une méthode qui permette à la fois de
maîtriser la taille, la forme, la composition et l’organisation spatiale des nanoparticules, et
d’obtenir un matériau de bonne tenue mécanique et de bonne stabilité chimique et thermique
qui puisse être manipulé dans l’air ambiant. Par ailleurs, depuis 1985 et la découverte du ful-
lerène C60, les études concernant les nouvelles formes du carbone et de ses dérivés ont pris un
essor considérable. De nombreuses équipes ont mis en évidence l’existence des molécules fer-
mées et concentriques, en forme de cylindres (nanotubes), de sphères (oignons), ou dépourvues
de symétrie particulière (nanoparticules). L’un des principaux attraits de ces architectures est
qu’elles possèdent une structure creuse et sont donc en mesure de jouer le rôle de cage étanche
et robuste à l’échelle du nanomètre. La nature protectrice de ces « nanocontainers » vis-à-vis
d’une attaque chimique ou physique extérieure est à l’origine de l’engouement d’une partie de
la communauté scientifique internationale pour l’encapsulation de nanoparticules magnétiques
dans des cages de carbone et de nitrure de bore. Il existe de nombreuses méthodes physiques ou
chimiques pour insérer des éléments étrangers, sous forme cristalline, à l’intérieur de telles nano-

(d)

Micrographies de TEM en vue plane de films minces nanocomposites élaborés par co-pulvérisation de carbone
et de (a-c) cobalt [80] ou (d) fer [70].
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structures [80–87]. La plus connue consiste à vaporiser simultanément les différents éléments en
produisant un arc électrique entre deux électrodes dans une atmosphère de gaz inerte [88–93].
Cependant, les produits ainsi obtenus se présentent généralement sous forme d’un mélange
hétérogène et on a peu ou pas de contrôle sur la taille et la distribution en taille des nano-
particules. Une autre approche pour insérer des nanoparticules magnétiques dans une matrice
hôte consiste à déposer par co-pulvérisation ou par pulvérisation alternée les deux matériaux
qui forment d’un part les particules et d’autre part la matrice (voir § 2.2). Un atout majeur de
cette méthode est qu’elle permet d’obtenir des films minces homogènes avec des distributions en
taille de particules relativement étroites. Largement utilisée depuis une vingtaine d’années pour
la synthèse de nanoparticules magnétiques dispersées dans des matrices diélectriques amorphes
(Al2O3, SiO2 [94, 95], BN [96–98]), cette méthode a plus récemment permis d’encapsuler de
telles nanoparticules dans des nanocages de carbone par co-pulvérisation de cibles Fe-C [70] et
Co-C [80,81] (voir figure ci-avant).

Dans la continuité de nos travaux antérieurs sur le système magnétique Fe-C (réalisés
dans le cadre de ma thèse au LMP et de mon stage post-doctoral à l’Unité Mixte de Phy-
sique CNRS/Thomson-CSF [70]), nous nous sommes intéressés aux systèmes Fe-BN [99, 100]
et FePt-C [101,102]. L’intérêt du nitrure de bore est qu’il possède à l’état massif une structure
en feuillet analogue à celle du graphite. Il est donc, comme le carbone, susceptible d’encapsu-
ler des nanoparticules magnétiques dans des cages protectrices avec toutefois l’avantage d’être
isolant [103–106]. Quant à l’alliage FePt, il suscite actuellement un grand intérêt car il présente
une anisotropie magnétocristalline élevée dans sa phase ordonnée L10. L’une des originalités de
nos travaux réside dans l’emploi d’une technique de dépôt par pulvérisation à double faisceau
d’ions (DIBS pour Dual Ion-Beam Sputtering) pour assurer la croissance des films minces nano-
composites Fe-BN et FePt-C à basse température (≤ 200◦C). De nombreuses caractérisations
ex situ et in situ ont été effectuées au PHYMAT par TEM et sur rayonnement synchrotron (dif-
fusion des rayons X aux petits angles et aux grands angles, spectroscopie d’absorption X). Elles
nous ont permis d’appréhender les mécanismes de croissance des nanoparticules en fonction des
conditions de dépôt (co-dépôt ou dépots alternés, conditions d’assistance, etc.) et des conditions
de post-traitement (traitements thermiques en particulier). D’autre part, des mesures magné-
tiques réalisées dans le cadre de collaborations nous ont permis d’étudier les relations entre les
propriétés structurales et les propriétés magnétiques des films minces.

La deuxième partie de ce mémoire est donc organisée de la façon suivante :

– les principaux résultats obtenus dans le cadre de l’étude de films minces nanocomposites
Fe-BN préparés par co-dépôt sont présentés dans le Chap. 3 qui montre que la technique
DIBS permet d’encapsuler des nanoparticules dans des cages de BN et de contrôler leur
morphologie, leur organisation et leur composition.

– Le Chap. 4 présente les résultats obtenus dans le cadre de l’étude de multicouches
granulaires FePt/C préparées par dépôts alternés. Un intérêt particulier est porté à
l’influence de traitements thermiques sur la structure (c.-à-d. l’ordre atomique local, la
morphologie et l’organisation spatiale des particules) et les propriétés magnétiques des
films minces nanocomposites.



Chapitre 3

Films minces nanocomposites Fe-BN

3.1 Approche expérimentale

Les films minces nanocomposites Fe-BN étudiés au cours de ce travail ont été obtenus
par co-dépôt de Fe et de BN avec une concentration atomique en fer voisine de 26 %. Ils ont
été élaborés par DIBS en utilisant une enceinte de dépôt NordikoTM 3000 fonctionnant sous
ultravide avec une pression de base de l’ordre de 4 × 10−8 mbar. Le principe général de cette
technique (Fig. 3.1) est de réaliser la croissance de couches minces par bombardement d’une
cible de composition connue avec des ions Ar+ délivrés par un premier canon radiofréquence (dit
canon principal ou « de pulvérisation »). Notons que, contrairement aux techniques d’épitaxie
par jet moléculaire ou d’évaporation thermique, l’énergie cinétique des atomes pulvérisés est
relativement grande, de l’ordre de quelques eV à quelques dizaines d’eV. Un deuxième canon
(canon secondaire ou « d’assistance ») dirigé vers les films en croissance peut délivrer des ions
d’espèces réactives (azote, oxygène. . . ) ou non réactives (gaz rares), pures ou sous forme de
mélanges qui permettent, par exemple, de contrôler la stœchiométrie des couches déposées.
Durant toute cette étude, la tension et l’intensité du canon de pulvérisation ont été fixées à
1,2 keV et 80 mA, respectivement, les substrats (silicium monocristallin recouvert d’une couche
d’oxyde natif ou grilles de cuivre recouvertes d’une membrane de carbone) étant maintenus à
200◦C pendant la croissance. De même, la tension et l’intensité du canon d’assistance ont été
fixées à 50 eV et 40 mA mais une attention particulière a été portée à l’influence de la nature
de ces ions (N+, Ne+, Ar+ ou Kr+) sur les propriétés structurales et magnétiques des films
nanocomposites Fe-BN ainsi élaborés [100]. Des mesures préliminaires de réflectivité permettent
de fournir une première illustration de l’influence des conditions d’assistance sur l’épaisseur et
l’angle critique des films ainsi préparés (voir Tab. 3.1). En effet, pour une même durée de
dépôt, l’épaisseur du film est diminuée de 20 % lorsque l’assistance est réalisée avec du krypton
(effets de pulvérisation), alors qu’elle est augmentée de 25 % lorsque celle-ci est réalisée avec
de l’azote (effets réactifs). De la même façon, les effets réactifs avec les ions azote conduisent à
une diminution de l’angle critique car la densité moyenne du film est affectée.
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Porte-cibles

orientable

Porte substrat

chauffant, tournant

et orientable

Canon principal

pulvérisation (Ar+)

Figure 3.1 – Vue générale de l’enceinte de dépôt NordikoTM 3000.

3.2 Analyse structurale des films Fe-BN par GISAXS

Cinq échantillons soumis à des conditions d’assistance différentes ont été étudiés par GI-
SAXS sur la ligne DW31B du LURE en utilisant des photons incidents de 7 keV. La Fig. 3.2
montre les clichés GISAXS expérimentaux de ces cinq échantillons (αi = 0, 35◦). Les signaux de
diffusion observés sur chacun des clichés attestent de la présence de précipités nanométriques
au sein de la matrice de nitrure de bore. Cependant, alors que la diffusion engendrée par les
échantillons non assisté et assisté à l’azote est de forme plus ou moins elliptique – semblable à
celle observée pour une couche mince nanocomposite Cu-C élaborée par co-pulvérisation (voir
§ 2.2.2) –, le signal obtenu pour les échantillons assistés avec des gaz rares (Ne+, Ar+ et Kr+) est
très anisotrope et concentré au niveau du pic de Yoneda. Ces premières observations suggèrent

Assistance t θc F (q̃) D w H Chs η
‖
hs η⊥hs

(nm) (nm) (nm) (nm)
– 38, 0 0, 33◦ Sphéroïde 1,7 0,8 2,0 1,32 0,40 0,40

Azote 47, 7 0, 31◦ Sphéroïde 2,5 1,2 3,3 1,35 0,39 0,39
Néon 36, 6 0, 34◦ Gélule 2,7 0,8 9,1 1,42 0,51 0
Argon 37, 1 0, 34◦ Gélule 3,5 1,6 9,2 1,24 0,54 0
Krypton 30, 8 0, 33◦ Gélule 2,6 0,6 8,6 1,72 0,42 0

Table 3.1 – Données quantitatives issues de l’analyse des courbes de réflectivité et des clichés GISAXS
des films minces nanocomposites Fe-BN élaborés par co-pulvérisation avec différentes conditions d’assistance
et une même durée de dépôt de 25 minutes. t : épaisseur ; θc : angle critique ; F (q̃) : facteur de forme des
nanoparticules (les expressions analytiques sont données en Annexe B) ; D : diamètre moyen dans le plan ;
w : largeur de la distribution de taille ; H : hauteur moyenne ; Dhs = ChsD : diamètre des sphères dures
dans le plan ; η

‖
hs et η⊥hs : fraction volumique de sphères dures dans et hors du plan.
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Figure 3.2 – Clichés GISAXS expérimentaux de films minces Fe-BN élaborés par co-pulvérisation avec
différentes conditions d’assistance. (a) Sans assistance, (b) Assistance N+ (50 eV, 40 mA), (c) Assistance
Ne+ (50 eV, 40 mA), (d) Assistance Ar+ (50 eV, 40 mA) et (e) Assistance Kr+ (50 eV, 40 mA).

que l’assistance avec des gaz rares favorise une répartition 2D de nanoparticules colonnaires
au détriment d’une répartition 3D de nanoparticules légèrement allongées selon la direction de
croissance des films. La méthodologie utilisée pour extraire des informations quantitatives de
ces clichés est la même que celle adoptée pour l’analyse des co-dépôts Cu-C présentée au § 2.2.2.
Néanmoins, on suppose que η⊥hs = 0 pour rendre compte de la répartition 2D des nanoparticules
formées sous assistance avec des gaz rares 1 ; d’autre part, diverses expressions analytiques du
facteur de forme des nanoparticules ont été testées. La Fig. 3.3 montre par exemple qu’un bon
accord entre entre les données expérimentales et simulées est obtenu en considérant des nano-
particules de forme sphéroïdale (Eq. B.4) pour l’échantillon non assisté et des nanoparticules
en forme de « gélule » (Eq. B.8) pour l’échantillon assisté à l’argon. Les résultats issus de ces
analyses sont regroupés dans la Tab. 3.1 qui montre que l’assistance entraîne une augmentation
de la taille moyenne des nanoparticules et de leur rapport d’aspect quelle que soit la nature des
ions. Néanmoins, il convient de noter que ces effets sont accentués dans le cas des gaz rares, et
en particulier pour l’argon. De plus, ces modifications morphologiques s’accompagnent d’une
augmentation notable du paramètre η

‖
hs qui caractérise la compacité du système, c’est-à-dire le

degré d’organisation spatiale des nanoparticules dans le plan.

1. On rappelle que dans le cas d’une répartition 3D, on fait l’hypothèse que les corrélations spatiales dans le
plan et hors du plan sont décrites par les mêmes paramètres (c.-à-d. Dhs/D = Hhs/H = Chs et η

‖
hs = η⊥hs).
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Figure 3.3 – (a,b) Clichés GISAXS expérimentaux de films minces Fe-BN élaborés par co-pulvérisation
sans assistance et avec une assistance à l’argon. (c,d) Ajustements de coupes parallèle à l’axe qy et à l’axe qz.
(e,f) Clichés GISAXS simulés en utilisant les paramètres regoupés dans la Tab. 3.1. (g,h) Signaux résiduels
définis par Ires = (Iexp − Isim)2

/
Isim.

3.3 Etude quantitative de l’organisation spatiale par TEM

3.3.1 Méthode de la fonction d’auto-corrélation locale

Pour étudier en détail l’influence des conditions d’assistance sur l’organisation spatiale des
nanoparticules, une analyse quantitative de vues planes obtenues par microscopie électronique
en transmission en mode conventionnel et en champ clair (BF-TEM pour Bright-Field TEM) a
été réalisée avec un microscope JEOL 200CX utilisé avec une tension d’accélération de 200 kV.
La Fig. 3.4(a) montre une image caractéristique de BF-TEM de l’échantillon assisté à l’ar-
gon. Des précipités nanométriques sombres sont observés au sein d’une matrice de contraste
clair. La fonction d’auto-corrélation (ACF pour Auto-Correlation Function) 2 de cette image
[Fig. 3.4(b)], calculée sur une zone d’environ 600 × 600 nm2 (1024 × 1024 pixels2), se pré-
sente sous la forme d’un anneau correspondant à une organisation isotrope dans le plan, à
cette échelle. En revanche, la fonction d’auto-corrélation locale (LACF) calculée sur une zone
beaucoup plus petite de 37, 5×37, 5 nm2 (64×64 px2) montre qu’un ordre de symétrie hexago-
nale existe à courte distance [Fig. 3.4(c)]. Il convient toutefois de noter que si les 256 LACF de
l’image 1024×1024 px2 présentent un motif hexagonal récurent caractéristique de l’organisation
locale des nanoparticules, l’orientation des différents domaines de cohérence est aléatoire. La

2. Pour une image donnée f(~a), l’autocorrélation ACF(~r) est la corrélation croisée de f(~a) avec elle-même
et est définie comme : ACF(~r) =

∫ +∞
−∞ f(~a)f(~a − ~r)d~a [107]. Elle permet de détecter la présence de motifs

périodiques dans l’image et donc d’obtenir des informations sur le degré d’ordre spatial.
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(c)

100 nm

(a)
(b)

Figure 3.4 – (a) Vue plane en mode BF-TEM d’un film mince Fe-BN élaboré par co-pulvérisation
assistée à l’argon. (b) Fonction d’autocorrélation de l’image (a). (c) Fonction d’autocorrélation de la zone
de l’image (a) délimitée par le carré noir.

méthode statistique d’analyse proposée par Fan et Cowley pour étudier l’ordre atomique local
dans des matériaux amorphes [108] a donc été appliquée à l’étude de l’organisation spatiale des
nanoparticules formées dans nos films minces Fe-BN [100]. L’idée principale consiste, pour une
image caractéristique de chaque échantillon, à sélectionner une zone carrée de côté égal à envi-
ron 100 fois la distance moyenne entre particules voisines (correspondant au rayon de l’anneau
observé sur l’ACF de l’image), à redimensionner cette zone en une image de 1024× 1024 px2,
elle-même décomposée en une matrice de n × n cellules plus petites de 1024/n × 1024/n px2

afin de calculer la fonction d’auto-corrélation (locale) de chacune d’elles. La dernière étape
consiste à choisir un motif de référence arbitraire et à effectuer une rotation de toutes les LACF
afin qu’elles se superposent au mieux avec l’ACF du motif de référence, en choisissant comme
critère d’orientation optimale l’obtention d’une valeur maximale du coefficient de corrélation
de Pearson [109] entre la fonction de référence et de la fonction traitée. Une fois toutes les
LACF correctement alignées, la moyenne des LACF fait apparaître le motif majoritairement
présent sur l’ensemble des fonctions. Enfin, l’étude statistique des coefficients de corrélation
obtenus pour chacune des cellules permet de quantifié le degré d’ordre local entre particules en
comparaison avec le motif de référence.

3.3.2 Résultats

Les Figs. 3.5(a) et 3.5(b) montrent les LACF moyennes des films minces Fe-BN assistés
à l’azote et à l’argon obtenues après alignement des cellules par rapport à un motif de réfé-
rence hexagonal 128× 128 px2. Tandis que la LACF moyenne de l’échantillon assisté à l’azote
présente une figure de symétrie circulaire indiquant l’absence d’organisation préférentielle entre
nanoparticules voisines à cette échelle, un motif hexagonal est toujours présent sur la LACF
moyenne de l’échantillon assisté à l’argon. Cette tendance à l’auto-organisation est confirmée
par une analyse similaire en utilisant un motif de référence hexagonal 64×64 px2 qui montre que
l’histogramme de coefficients de corrélation de Pearson est plus proche de 1 lorsque l’assistance
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Figure 3.5 – LACF moyennes après alignement par rapport à l’ACF d’un motif de référence hexagonal
128×128 px2 : (a) assistance à l’azote et (b) assistance à l’argon. Histogrammes de coefficients de corrélation
de Pearson en utilisant un motif de référence hexagonal 64× 64 px2 : (c) assistance N+ et (d) Ar+.

est réalisée avec des ions Ar+ [Figs. 3.5(c) et 3.5(d)].
Les données quantitatives issues de l’analyse des vues planes des cinq échantillons sont

regroupées dans la Tab. 3.2. Quel que soit le critère considéré (contrastes radiaux et circulaires,
valeurs moyennes et écarts-types des distributions de coefficient de corrélation), on obtient les
mêmes tendances que celles dérivées de l’analyse des clichés GISAXS des mêmes échantillons.
Ainsi, le degré d’ordre local est nettement amélioré par une assistance aux gaz rares et il est
maximum lorsque des ions Ar+ sont utilisés. En fait, plus qu’un réel effet d’auto-organisation
difficilement interprétable, on peut penser que cette augmentation du degré d’ordre spatial dans
le plan constitue une signature supplémentaire de la croissance colonnaire des nanoparticules
qui se traduit par une diminution des effets de projection inhérents à ce type d’analyse par
TEM. Autrement dit, ces résultats confirment que l’ordre 3D entre nanoparticules disparaît au
profit d’une organisation de type 2D lorsque le dépôt est assisté avec des ions non réactifs.

Une telle morphologie colonnaire des nanoparticules résulte d’un mécanisme propre au co-
dépôt [70,110]. En fait, il est généralement admis que la croissance est gouvernée par la diffusion
superficielle qui dépend elle-même de la température du substrat et de l’énergie cinétique des
atomes incidents qui est, rappelons-le, relativement élevée dans notre cas. Par transfert d’énergie
aux atomes proches de la surface, l’assistance peut favoriser cette diffusion superficielle et donc
la capture des atomes métalliques incidents par les colonnes en cours de croissance au détriment
de la formation de nouveaux germes. Ceci induit une augmentation du rapport d’aspect des
nanoparticules d’autant plus grande que les effets réactifs ainsi que les effets de rétrodiffusion
et de pulvérisation sont faibles, comme c’est la cas pour l’argon [100].
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Assistance Contraste Coefficient de corrélation
Radial Circulaire Moyenne Ecart-type

– 0,40 0,075 0,350 0,055
Azote 0,26 0,057 0,336 0,048
Néon 0,46 0,115 0,411 0,062
Argon 0,52 0,115 0,425 0,057
Krypton 0,42 0,113 0,402 0,064
Référence 2,83 1,294 1,000 0,000

Table 3.2 – Données quantitatives issues de l’analyse des images de BF-TEM par la méthode de la
fonction d’auto-corrélation locale en utilisant un motif de référence hexagonal 64×64 px2. Les contrastes C
radiaux et circulaires sont calculés à partir des LACF moyennes après alignement des cellules par rapport
au motif de référence. Il sont définis comme étant l’amplitude A du signal normalisé par rapport au bruit
de fond B : C = A/B − 1. Les valeurs moyennes et les écarts-types sont calculés à partir des distributions
de coefficient de corrélation de Pearson.

3.4 Etude de l’ordre atomique local

Les résultats de GISAXS et de BF-TEM mettent en évidence une réelle influence des
conditions d’assistance sur la morphologie et l’organisation spatiale des nanoparticules formées
à l’issue des co-dépôts de Fe et de BN. Toutefois, ces techniques ne renseignent pas sur l’ordre
atomique local des nanoparticules et de la matrice environnante. Les vues planes de HRTEM
(High-Resolution TEM) présentées sur la Fig. 3.6 permettent de recueillir les premiers élé-
ments d’information à ce sujet 3. On observe notamment que pour l’échantillon non assisté
[Fig. 3.6(a)], les nanoparticules sont uniformément dispersées au sein d’une matrice de struc-
ture globalement amorphe. Au contraire, pour les films minces dont la croissance est assistée
avec des ions réactifs ou non [Figs. 3.6(b)–(d)], on observe des franges de réseau caractéris-
tiques de la structure hexagonale du BN (h-BN), avec les plans (0002) (d ≈ 0, 35 nm) alignés
parallèlement à la surface des nanoparticules. La coupe transverse de l’échantillon assisté à l’ar-
gon présentée sur la Fig. 3.7 confirme non seulement que la morphologie des nanoparticules est
colonnaire, mais aussi que les plans (0002) du h-BN sont orientés selon une direction perpendi-
culaire au substrat (c.-à-d. parallèle à la surface latérale des nanoparticules). L’organisation de
couches « graphitiques » autour des nanoparticules, qui avait déjà été observée dans le cas de
co-dépôts Fe-C réalisés à plus haute température (> 300◦C) [70, 111], est un fait remarquable
qui suggère que le rapport B/N au sein de la matrice est proche de 1 quelle que soit la nature
des ions du faisceau d’assistance. Ce résultat est d’autant plus inattendu que d’après des me-
sures de spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X [99], la concentration en azote est
nettement plus grande dans les films assistés à l’azote que dans les films non assistés ou assistés
avec des gaz rares. D’autre part, il est intéressant de noter que des franges de réseau caractéris-
tiques de particules cristallisées ne sont observées que sur l’image de HRTEM de l’échantillon
assisté à l’azote [Fig. 3.6(b)]. L’ensemble de ces observations suggère donc que les conditions
d’assistance affectent également la composition et la structure cristalline des nanoparticules.

3. Les expériences ont été réalisées avec un microscope JEOL 3010 équipé d’un canon à pointe LaB6 et utilisé
avec une tension d’accélération de 300 kV.
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Figure 3.6 – Vues planes de HRTEM de films minces Fe-BN élaborés par co-pulvérisation avec diffé-
rentes conditions d’assistance. (a) Sans assistance, (b) Assistance N+, (c) Ne+ et (d) Ar+.
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Figure 3.7 – Coupe transverse de HRTEM d’un film mince Fe-BN élaboré par co-pulvérisation sous
assistance à l’argon.
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Figure 3.8 – (a) Clichés SAED de films minces Fe-BN élaborés par co-pulvérisation sous assistance
à l’argon et (b) à l’azote. (c) Profils SAED des films minces Fe-BN élaborés avec différentes conditions
d’assistance. Les positions des principales réflexions des structures h-BN, Fe2B et ε-Fe2−3N sont également
représentées. (d) Spectres XAS des échantillons.

Les résultats de diffraction électronique en aire sélectionnée (SAED pour Selected Area Elec-
tron Diffraction) et de spectroscopie d’absorption X (XAS pour X-ray Absorption Spectroscopy)
présentés sur la Fig. 3.8 confirment de manière claire ces hypothèses. En effet, l’échantillon
assisté à l’azote se distingue nettement des autres échantillons par un profil SAED et un signal
XAS très différents. L’analyse de l’ensemble de ces données permet de se faire une idée plus
précise de l’influence des conditions d’assistance sur la structure cristalline et la composition
des nanoparticules présentes au sein de la matrice de BN [100] :

– La structure des nanoparticules dont la croissance a été réalisée sous assistance avec
des ions non réactifs (Ne+, Ar+ et Kr+) est similaire à celle des nanoparticules formées
sans assistance. Cette structure, cubique ou quadratique centrée, se caractérise par un
fort désordre induit par la présence d’atomes de bore en quantité importante dans les
nanoparticules dont la composition est proche de Fe2B.

– L’utilisation d’ions réactifs N+ pour assister la croissance des films se traduit par une
augmentation du degré d’ordre atomique et par la formation de nanoparticules de nitrure
de fer ε-Fe2−3N de structure hexagonale.
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3.5 Propriétés magnétiques
Le superparamagnétisme est un des principaux phénomènes qui apparaît lorsque les di-

mensions de particules ferromagnétiques sont réduites à quelques nanomètres [112]. Il a pour
origine physique le fait que de telles nanoparticules sont définies par un seul domaine dont le
retournement d’aimantation peut être activé thermiquement lorsque l’énergie d’agitation ther-
mique kBT est voisine ou supérieure à l’énergie d’anisotropie magnétique ∆E. Le retournement
d’aimantation se fait alors de manière cohérente entre les directions de facile aimantation avec
une fréquence d’essai f = 1/τ . Le temps de relaxation τ d’une particule de volume V dépend
de la température T et vérifie une loi d’activation de type Arrhénius :

τ = τ0 exp

(
∆E

kBT

)
≈ τ0 exp

(
KV

kBT

)
, (3.1)

où τ0 est une constante de l’ordre de 10−10 s, K est l’énergie d’anisotropie magnétique par unité
de volume et kB est la constante de Boltzmann. Ainsi, le comportement superparamagnétique
d’une particule de volume V s’observe dès que le temps de relaxation τ est inférieur au temps
de mesure τm, c’est-à-dire dès que la température T est supérieure à la température de blocage
TB définie par :

TB =
KV

kB ln (τm/τ0)
. (3.2)

Pour étudier l’influence des conditions d’assistance sur les propriétés magnétiques de nos
films minces Fe-BN, des expériences de spectroscopie Mössbauer de 57Fe à température am-
biante ont dans un premier temps été réalisées. Cette technique est caractérisée par un temps
de mesure relativement court (τm ∼ 2× 10−8 s) qui favorise la possibilité d’observer le système
dans un état ferromagnétique. A titre d’exemple, les Figs. 3.9(a) et 3.9(b) montrent les spectres
Mössbauer obtenus par électrons de conversion caractéristiques des films assistés avec des ions
réactifs (N+) et non réactifs (Ne+). Malgré le temps de mesure relativement court, nous avons
obtenu dans tous les cas des spectres constitués d’un doublet à raies élargies qui traduit l’état
superparamagnétique (ou paramagnétique) des films. Il est toutefois intéressant de noter que
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Figure 3.9 – Spectres Mössbauer de 57Fe à température ambiante de films minces Fe-BN élaborés par
co-pulvérisation sous assistance à l’azote (a) et au néon (b). La nitruration des nanoparticules assistées à
l’azote se traduit par une augmentation du déplacement isomérique δ.
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le déplacement isomérique δ, qui est lié à l’environnement chimique du noyau absorbeur, est
deux fois plus élevé pour l’échantillon assisté à l’azote (δ = 0, 32 mm.s−1) que pour les autres
échantillons (δ = 0, 14 mm.s−1). En outre, les valeurs obtenues sont en accord avec celles atten-
dues pour les composés ε-Fe2−3N et Fe2B, confirmant ainsi l’influence des conditions d’assistance
sur la composition des nanoparticules et les résultats obtenus précédemment par SAED et XAS.

Compte-tenu du comportement de type paramagnétique des films à température ambiante,
des mesures complémentaires à basse température ont été effectuées avec un magnétomètre à
SQUID commercial Quantum DesignTM(τm ≈ 10 s) dans le cadre d’une collaboration avec
F. Petroff (Unité Mixte de Physique CNRS/THALES). Toutes les mesures ont été réalisées en
appliquant le champ magnétique parallèlement à la surface des films. La procédure classique
pour étudier le comportement magnétique de petites particules consiste à mesurer d’une part
l’aimantation M en fonction du champ magnétique H et d’autre part l’aimantation en fonction
de la température T suivant le protocole ZFC-FC (Zero Field Cooled-Field Cooled) 4. Pour
l’échantillon non assisté, par exemple, le cycle d’hysteresis mesuré à 7 K est typique d’une
assemblée de particules superparamagnétiques avec un champ coercitif nul [Fig. 3.10(a)]. Dans
l’hypothèse d’interactions faibles et d’une distribution de taille uniforme, l’aimantation est alors
décrite par une fonction de Langevin [113] :

M(H) = Ms

[
coth

(
Ms〈V 〉H

kBT

)
− kBT

Ms〈V 〉H
]

, (3.3)

où Ms est l’aimantation à saturation par unité de volume et 〈V 〉 est le volume moyen des
particules magnétiques. L’ajustement des données expérimentales de la Fig. 3.10(a) permet
d’obtenir 〈D〉 = 3

√
6〈V 〉/π = 2, 4 nm et Ms = 640 emu/cm3, soit un moment magnétique par

atome de fer µat = 0, 96µB en supposant des nanoparticules de structure quadratique centrée
Fe2B. Il est intéressant de noter que la taille magnétique 〈D〉 des particules est relativement
proche de la taille structurale déterminée par GISAXS (D = 1, 7 nm et H = 2, 0 nm d’après
la Tab. 3.1). En revanche, le moment magnétique par atome de fer est nettement plus faible
que celui du Fe2B massif, cristallisé ou amorphe (µat = 1, 9µB) [114, 115]. Il apparaît donc
qu’une grande partie des atomes de fer n’est plus magnétique (≈ 50 %). La réduction du
moment magnétique des atomes de fer situés à la surface des particules de Fe2B par effet de
proximité avec la matrice de BN est une explication possible à ce phénomène. Dans la limite
où kBT > Ms〈V 〉H, l’Eq. 3.3 permet aussi d’exprimer la susceptibilité magnétique χ = M/H
sous la forme d’une loi de type Curie-Weiss [116] :

χ(T ) =
M2

s 〈V 〉
3kB (T − T0)

, (3.4)

où T0 est la température de Curie-Weiss qui traduit les effets d’interaction magnétique entre
les nanoparticules 5. La Fig. 3.10(b) montre que la variation en (T − T0)

−1 prévue par la loi

4. L’étape ZFC consiste à refroidir l’échantillon dans un champ magnétique nul, puis à appliquer un champ
magnétique faible (typiquement 1 à 100 Oe), et enfin à mesurer l’aimantation lors de la remontée en température.
L’étape FC consiste à réaliser la même opération mais en appliquant le champ magnétique faible pendant le
refroidissement.

5. Dans l’hypothèse d’interactions faibles, T0 est proche de 0 K et l’Eq. 3.4 est équivalente à la loi de Curie
classique en T−1.
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Figure 3.10 – (a) Cycles d’aimantation à T = 7 K de films minces Fe-BN élaborés par co-pulvérisation
sans assistance et sous assistance à l’azote. (b) Courbes d’aimantation en fonction de la température
obtenues selon le protocole ZFC-FC sous un champ magnétique de 100 Oe.

de Curie-Weiss se vérifie bien pour l’échantillon non assisté dans la gamme de température
12–70 K. L’ajustement des données expérimentales en posant Ms = 640 emu/cm3 conduit à
T0 = 4, 1 K et 〈D〉 = 2, 7 nm, valeurs qui sont cohérentes avec l’hypothèse d’interactions
faibles et avec les dimensions de particule déterminées antérieurement. Enfin, la détermination
de la température de blocage (TB = 7 K), qui peut être assimilée au maximum de la courbe
ZFC, permet d’estimer l’énergie moyenne d’anisotropie magnétique par unité de volume 〈K〉
en utilisant la relation dérivée de l’Eq. 3.2 :

〈K〉 =
25kBTB

〈V 〉 . (3.5)

En utilisant le volume déterminé à partir de l’ajustement de Langevin du cycle d’aimantation
à 7 K [Fig. 3.10(a)], on trouve une valeur 〈K〉 = 3, 2×106 erg/cm3 du même ordre de grandeur
que celle obtenue pour des films minces nanocomposites Fe-C élaborés dans des conditions simi-
laires [70]. Il convient cependant de noter que l’anisotropie magnétique de nanoparticules dans
une matrice est la somme de plusieurs contributions, telles que l’anisotropie de forme, de surface
(ou d’interface), magnétocristalline et magnéto-élastique [117,118], qu’il est a priori difficile de
séparer. La détermination de l’origine de l’anisotropie magnétique des nanoparticules de Fe2B
élaborées par co-pulvérisation de Fe et de BN est donc un problème complexe qui dépasse le
cadre de cette étude.

Enfin, la Fig. 3.10 montre clairement que les films minces Fe-BN élaborés sans assistance
et sous assistance à l’azote ont des comportements magnétiques très différents. En effet, pour
l’échantillon assisté avec des ions réactifs, le cycle d’aimantation mesuré à 7 K présente un
champ coercitif non nul (Hc ≈ 140 Oe) qui prouve qu’une partie des nanoparticules de ε-Fe2−3N
présente un comportement ferromagnétique à cette température. Cependant, l’aimantation à
saturation (Ms ≈ 240 Oe) ainsi que l’aimantation rémanente (Mr/Ms ≈ 0, 2) sont relativement
faibles. De plus, la susceptibilité magnétique mesurée sous un champ magnétique de 100 Oe est
quasi-nulle et indépendante de la température. Ces résultats suggèrent donc que la majorité
des nanoparticules est non magnétique.



Chapitre 4

Multicouches granulaires FePt/C

4.1 Contexte de l’étude et approche expérimentale
Un des enjeux importants de la technologie de l’information et de la communication est

de pouvoir stocker des données sur des objets les plus petits possibles [119]. Aujourd’hui, la
principale limitation à l’utilisation de couches minces formées de nanoparticules magnétiques
pour le stockage d’information à très haute densité vient du superparamagnétisme. En ef-
fet, comme nous l’avons rappelé au cours du chapitre précédent, dans le domaine de taille
1− 10 nm, l’énergie d’anisotropie magnétique 〈K〉V à température ambiante est généralement
plus petite que l’énergie d’agitation thermique kBT de sorte que la direction de l’aimantation
d’une nanoparticule fluctue au cours du temps. Pour surmonter cette difficulté, une solution
consiste à augmenter l’anisotropie magnétique des particules en jouant sur leur forme (nano-
fils, nanocolonnes, etc.) ou grâce à leurs propriétés cristallographiques. Par exemple, certaines
phases d’alliages bimétalliques comme Fe-Pt possèdent une forte anisotropie magnétocristal-
line (〈K〉 ≈ 7 × 107 erg/cm3) liée à l’existence de phases ordonnées quadratiques et au fort
couplage spin-orbite du platine. En fait, les alliages dont les concentrations en fer et platine
sont proches, peuvent cristalliser dans deux phases différentes représentées sur la Fig. 4.1 :
une phase désordonnée (les atomes de Fe et ceux de Pt sont repartis de façon aléatoire sur le
même site cristallographique), dénommée A1, et une phase ordonnée L10, qui peut être vue
comme une succession alternée de plans atomiques de Fe et de Pt. De façon générale, les films
minces et les nanoparticules de Fe50Pt50 obtenus par voie chimique [120, 121] ou par voie phy-
sique à température ambiante [122] cristallisent dans la phase A1, et un traitement thermique
à température plus ou moins élevée est nécessaire pour obtenir la phase L10. Ce phénomène est

Figure 4.1 – Arrangement atomique des alliages Fe-Pt dans l’état désordonné A1 (à gauche) et ordonné
L10 (à droite). Les couleurs indiquent la nature différente Fe ou Pt des atomes dessinés.

49
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Figure 4.2 – Micrographies de BF-TEM en vue plane et clichés SAED obtenus au cours du traitement
thermique in situ d’un film mince Fe50Pt50 de 41 nm d’épaisseur. La formation de la phase L10 ordonnée
dès 350◦C se caractérise par l’apparition d’anneaux supplémentaires sur le cliché SAED.

illustré sur la Fig. 4.2 qui présente des micrographies de BF-TEM en vue plane et des clichés
SAED obtenus au cours du traitement thermique in situ d’un film mince Fe50Pt50 préparé par
co-pulvérisation à température ambiante. En outre, la Fig. 4.2 montre que cette transformation
de phase s’accompagne d’une augmentation très importante de la taille des grains.

Dans ce contexte, de nombreux travaux de recherche actuels portent sur l’étude de na-
noparticules d’alliages (FePt ou CoPt) noyées dans des matrices non magnétiques. Parmi ces
systèmes, les films minces nanocomposites FePt-C [123–125] et CoPt-C [126, 127] suscitent un
grand intérêt car le carbone est susceptible de jouer un triple rôle : (i) protéger les nanopar-
ticules de leur environnement extérieur (oxydation, frottements. . . ), (ii) réduire le couplage
d’échange entre particules, et (iii) limiter la croissance des particules par diffusion pendant le
traitement thermique. Dans la continuité de nos travaux sur le système Fe-C [70], nous nous
sommes donc intéressés au système FePt-C [101, 102] dans le but d’étudier quelles sont les re-
lations entre l’ordre chimique et les propriétés magnétiques des particules. Des multicouches
(FePt/C)N (N = 20 ou 40) ont ainsi été préparées par dépôts alternés de couches nano-
métriques de Fe50Pt50 (épaisseur effective tFePt = 1, 1 nm) et de carbone (épaisseur effective
tC = 4, 3 nm) en utilisant la même enceinte de pulvérisation ionique que précédemment 1. Ces
films minces nanocomposites FePt-C ont été déposés à température ambiante sur des substrats
de Si(001) recouverts d’une couche d’oxyde natif (tSiO2 ≈ 2− 3 nm) et d’une couche tampon de
C (tC = 4, 3 nm), puis ont été traités thermiquement sous vide (∼ 10−6 mbar) dans la gamme
500◦C−800◦C. Par ailleurs, une campagne de mesures in situ couplant diffusion des rayons X
aux petits angles (GISAXS) et aux grands angles (GIXRD) a été menée sur la ligne CRG-BM32
de l’ESRF pour étudier en temps réel la cinétique de croissance et de mise en ordre chimique
des particules de FePt sous traitement thermique.

1. Au cours de ces expériences, la tension et l’intensité du canon de pulvérisation ont été fixées à 1,2 keV
et 80 mA, respectivement. D’autre part, signalons qu’on appelle « épaisseur effective » l’épaisseur qu’aurait la
couche si elle se déposait de manière homogène avec une épaisseur constante sur le substrat. Dans le cas d’une
croissance de type Volmer-Weber, l’épaisseur effective ne correspond donc pas à la hauteur des îlots formés et
ne constitue qu’une donnée caractérisant la quantité de métal déposé.
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4.2 Analyse structurale

4.2.1 Caractérisations post-mortem des multicouches FePt/C

Microscopie électronique en transmission

La Fig. 4.3 montre les micrographies de HRTEM en vue transverse des multicouches
(FePt/C)20 après dépôt à température ambiante (a) et après traitement thermique à 800◦C
pendant 1 h (b). Il apparaît que le dépôt alterné de couches nanométriques de Fe50Pt50 et de
carbone à température ambiante conduit à l’obtention d’un empilement périodique de couches
plus ou moins discontinues de nanoparticules (de taille homogène ∼ 2 − 3 nm) séparées par
des couches de carbone amorphe. Après traitement thermique, les nanoparticules sont plus
clairement isolées les unes des autres mais aussi désorganisées spatialement, leurs tailles latérale
et verticale augmentant de manière significative et la distribution de taille devenant bimodale.
De plus, le traitement thermique cause une graphitisation partielle de la matrice de carbone qui
a été confirmée par des mesures XAS au seuil K du carbone [102]. Le mécanisme de dissolution-
diffusion-précipitation [128–130], qui repose sur l’interdiffusion des atomes de carbone et des
atomes métalliques, est souvent évoqué pour expliquer ce phénomène de graphitisation partielle
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Figure 4.3 – Micrographies de HRTEM en vue transverse des multicouches (FePt/C)20 déposées à
température ambiante. (a) Echantillon brut de dépôt (insert : zone ultra-mince proche de la surface) et (b)
échantillon traité thermiquement à 800◦C pendant 1 h (insert : distribution de taille). Les flèches indiquent
la présence de zones graphitisées dans la matrice de carbone.
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(b) C (a) Si (c) Fe 

Figure 4.4 – Micrographies de EFTEM en vue transverse de la multicouche (FePt/C)20 traitée ther-
miquement à 800◦C pendant 1 h. Cartographies aux seuils (a) L2,3 du Si (99 eV), (b) K du C (285 eV), et
(c) L2,3 du Fe (710 eV). Les zones brillantes indiquent la présence de l’élément considéré.

à température relativement basse 2. Enfin, alors que le carbone et le silicium restent localisés
respectivement dans la couche et dans le substrat, les cartographies chimiques obtenues par
EFTEM 3 (Energy-Filtered TEM) montrent qu’après traitement thermique à 800◦C, une partie
des atomes de Fe a diffusé à travers la couche tampon de carbone pour former des précipités
de siliciure de fer dans le substrat de Si(001) orientés dans des directions 〈111〉 (Fig. 4.4).

Diffraction des rayons X en incidence rasante

Les multicouches (FePt/C)40 – déposée à température ambiante d’une part et traitée ther-
miquement à 600◦C pendant 1 h d’autre part – ont été caractérisées par GIXRD sur la ligne
CRG-BM32 de l’ESRF avec des photons incidents de 11,3 keV et un angle d’incidence ω = 1◦

[Fig. 4.5]. Le diffractogramme de l’échantillon brut de dépôt est caractéristique d’une structure
cubique à faces centrées avec un paramètre de maille a = 0, 3790 nm légèrement inférieur au
paramètre de maille de la phase A1 désordonnée du FePt massif (a = 0, 3816 nm). Cepen-
dant, la largeur des pics de diffraction indique que la taille latérale des domaines cohérents
est très petite et que les nanoparticules observées par HRTEM sont mal cristallisées. Le dif-
fractogramme obtenu après traitement thermique à 600◦C présente des pics de diffraction de
largeur plus faible et met clairement en évidence la formation de la phase L10 ordonnée qui
se caractérise par l’apparition des pics de surstructure (001) et (110). Il est intéressant de no-
ter que les paramètres de maille estimés à partir de la position de ces pics (a = 0, 3952 nm,
c = 0, 3610 nm, c/a = 0, 91) révèlent une distorsion plus grande que celle de la phase L10 du
FePt massif (a = 0, 3853 nm, c = 0, 3713 nm, c/a = 0, 96). Le paramètre d’ordre a été estimé à
partir des rapports d’intensité intégrée des pics (001)/(002) d’une part et (110)/(220) d’autre
part [101]. La valeur obtenue, S = 0, 54, montre que malgré la forte distorsion de la maille
quadratique, la mise en ordre chimique est en fait partielle à cette température. Enfin, alors

2. En l’absence de métaux, la conversion du carbone amorphe en graphite s’effectue dans la gamme
700◦C−3000◦C [131].

3. Les expériences ont été réalisées à 200 kV avec un microscope JEOL 2200FS équipé d’un canon à émission
de champ et d’un filtre en énergie intégré dans la colonne de type Ω.
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Figure 4.5 – Caractérisations post mortem par GIXRD des multicouches (FePt/C)40 déposées à
température ambiante, avant et après traitement thermique à 600◦C pendant 1 h.

que le pic fondamental (200) présente une largeur à mi-hauteur de l’ordre de 2◦, la largeur du
pic de surstructure (001) est d’environ 4◦. Ces résultats suggèrent donc que la mise en ordre est
un processus progressif et inhomogène, de petits grains ordonnés coexistants avec des grains
désordonnés de plus grande taille.

4.2.2 Mesures in situ par diffusion des rayons X aux petits et grands
angles

Afin d’étudier en temps réel la cinétique d’évolution structurale des nanoparticules de FePt
pendant le traitement thermique sous vide, des expériences in situ ont été réalisées sur la ligne
CRG-BM32 de l’ESRF en couplant mesures de diffusion aux petits angles et aux grands angles,
le domaine angulaire étant limité à 26◦ − 36◦, c.-à-d. autour des pics (111), (200) et (002). Le
cliché GISAXS de l’échantillon brut de dépôt [Fig. 4.6(a)] révèle 3 pics de Bragg positionnés
autour de l’axe qy = 0, dont la présence est caractéristique d’un empilement stratifié périodique.
D’autre part, un signal de diffusion associé aux nanoparticules de FePt apparaît sous la forme
de tâches périodiques dans la direction qz centrées autour de qy ≈ ±1, 16 nm−1. Ce signal
témoigne d’une organisation spontanée des particules qui adoptent, dans la direction verticale,
une répartition plus ou moins hexagonale [132]. La Fig. 4.6 montre l’évolution de l’intensité
diffusée en fonction de la température jusqu’à Ta = 740◦C. La croissance des particules associée
à une désorganisation spatiale se caractérise par la disparition progressive des pics de Bragg
autour de l’axe qy = 0 et des tâches diffuses autour de qy ≈ 1, 16 nm−1, laissant place à un signal
intense et concentré vers l’origine de l’espace réciproque. Par ailleurs, les résultats de GIXRD
confirment que le traitement thermique provoque une transition progressive de la phase A1
désordonnée vers la phase L10 ordonnée caractérisée par l’éclatement des pics (200) et (002)
[Fig. 4.7(a)].

Pour analyser les données de GISAXS, des coupes parallèles à l’axe qy autour de qz = 1
2
qb

(où qb désigne la position du premier pic de Bragg de la multicouche) ont été réalisées et
ajustées sur la base d’un modèle simplifié [101]. Ce modèle, qui s’appuie sur les observations
de HRTEM, suppose d’une part que les nanoparticules sont sphéroïdales et réparties de façon
isotrope au sein d’un film de carbone. D’autre part, l’intensité diffusée est la somme de deux
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Figure 4.6 – Evolution du signal de GISAXS de la multicouche (FePt/C)40 déposée à température
ambiante au cours d’un traitement thermique sous vide jusqu’à Ta = 740◦C.
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contributions indépendantes provenant d’une famille de k1 particules de diamètre D1 corrélées
spatialement et d’une famille de k2 particules de diamètre D2 non corrélées :

I (~q) ∝ k1|F (~q, D1) |2S (~q,D1, Chs, ηhs) + k2|F (~q,D2) |2, (4.1)

où |F (~q, D1)|2 et |F (~q, D2)|2 sont calculés dans le cadre de la DWBA à partir de l’Eq. 1.15,
et S(~q, D1, Chs, ηhs) est exprimé dans l’approximation de Percus-Yevick à partir de l’Eq. B.12.
Les résultats sont présentés sur la Fig. 4.8 qui regroupe l’évolution de la taille des particules
corrélées (D1) et non corrélées (D2), de leur nombre (k2/k1), de la distance latérale entre
particules corrélées (Λy), de la période verticale (Λz), et du degré d’organisation spatiale (ηhs)
en fonction de la température, Ta. On peut en fait distinguer deux régimes avec une température
de transition située entre 520◦C et 600◦C. Pour Ta ≤ 520◦C, la distribution de taille est plutôt
monodisperse (k2/k1 = 0) et l’organisation spatiale des particules est peu influencée par les
effets thermiques, les variations de Λy, Λz et ηhs n’excédant pas 5 %. Toutefois, dans le même
temps, l’augmentation significative de D1 (de 3,0 à 3,7 nm) indique que la fraction volumique
de nanoparticules augmente. Par conséquent, dans ce régime, la croissance des particules de
FePt semble être gouvernée essentiellement par des processus de diffusion atomique, les atomes
de Fe et de Pt isolés dans la matrice de carbone migrant vers les particules préalablement
formées. Pour Ta ≥ 600◦C, l’apparition progressive de la distribution bimodale (k2/k1 6= 0)
s’accompagne d’une chute brutale du degré d’organisation spatiale à partir de Ta = 670◦C (ηhs =
0). Ces résultats suggèrent que la croissance est alors dominée par des processus de coalescence
(mûrissement d’Ostwald et/ou migration-coalescence) qui boulversent l’ordre à courte distance
entre particules, non seulement au sein d’une même couche mais aussi de couche à couche.
Enfin, il est intéressant de noter que la graphitisation de la matrice de carbone conduit à une
augmentation de 20 % de la période Λz de la multicouche.
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4.3 Propriétés magnétiques

4.3.1 Mesures par magnétomètre à SQUID

Comme dans le cas des films Fe-BN (§ 3.5), les propriétés magnétiques des multicouches
(FePt/C)20 ont été caractérisées avec un magnétomètre à SQUID en collaboration avec F. Pe-
troff. Les résultats sont regroupés sur la Fig. 4.9 qui illustre l’influence du traitement thermique
sur les courbes d’aimantation en fonction de la température et en fonction du champ appliqué
(parallèlement à la surface des films).

La courbe ZFC de l’échantillon brut de dépôt présente un maximum autour de T = 50 K,
de l’ordre de grandeur de la température de blocage attendue pour des particules sphériques
de FePt de 3 nm dans la phase A1 désordonnée (TB ≈ 40 K d’après l’Eq. 3.5 avec 〈K〉 =
3, 6× 105 erg/cm3 [133]). Cependant, contrairement à l’échantillon Fe-BN non assisté, bien que
les courbes ZFC et FC se superposent au-delà de cette température, la variation en (T − T0)

−1

prévue par la loi de Curie-Weiss pour des particules superparamagnétiques en interaction faible
n’est pas vérifiée. De plus, le cycle d’aimantation de cet échantillon mesuré à T = 30 K présente
un faible champ coercitif (Hc ≈ 120 Oe) et une forte aimantation rémanente (Mr/Ms ≈ 0, 7)
qui traduisent l’existence d’interactions dipolaires entre particules magnétiques 4. D’autre part,
à saturation, le moment magnétique total par atome de Fe et de Pt (µat = 1, 24µB) est inférieur
au moment attendu pour la phase A1 du FePt massif (µat = 1, 54µB [135]). Cette diminution
pourrait être attribuée à la présence d’atomes de Fe et de Pt isolés dans la matrice de carbone,
ainsi que les analyses par GISAXS l’ont suggéré.

Après traitement thermique, la température au-dessous de laquelle les courbes ZFC et
FC sont séparées est de l’ordre de 250 K pour Ta = 500◦C et est supérieure à 350 K pour
Ta = 800◦C. De plus, l’aimantation rémanente mesurée à T = 30 K s’approche de la valeur
Mr/Ms = 0, 5 attendue pour une assemblée de particules ferromagnétiques sans interaction avec
une distribution aléatoire des axes d’anisotropie. Dans cette hypothèse, le champ coercitif en
fonction de la température varie de la façon suivante [136] :

Hc(T ) = H0

(
1−

√
T

TB

)
, (4.2)

où H0 est la coercitivité intrinsèque et TB est la température de blocage du système. L’ajuste-
ment des données présentées sur la Fig. 4.9(c) permet d’obtenir H0 = 2, 2 kOe et TB = 250 K
pour Ta = 500◦C, et H0 = 4, 3 kOe et TB = 568 K pour Ta = 800◦C. Comme attendu, la
transition progressive de la phase A1 désordonnée vers la phase L10 ordonnée entraîne une aug-
mentation importante de ces deux paramètres, l’échantillon traité à 800◦C présentant même un
comportement ferromagnétique à température ambiante avec un champ coercitif Hc ≈ 1, 3 kOe.
Enfin, la Fig. 4.9(d) montre que le traitement thermique à 500◦C induit une augmentation du
moment magnétique total par atome de Fe et de Pt (µat = 1, 65µB) qui s’approche du moment
attendu pour la phase L10 du FePt massif (µat = 1, 71µB [137]) à T = 30 K. Ce résultat confirme
d’une part la mise en ordre partielle des atomes de Fe et de Pt au sein des nanoparticules et

4. D’après le modèle de Stoner-Wohlfarth [134], pour une assemblée de particules ferromagnétiques sans
interaction avec une distribution aléatoire des axes d’anisotropie, l’aimantation rémanente vaut Mr/Ms = 0, 5.
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Figure 4.9 – Mesures magnétiques des multicouches (FePt/C)20 déposées à température ambiante. (a)
Courbes d’aimantation en fonction de la température obtenues selon le protocole ZFC-FC sous un champ
magnétique de 200 Oe (échantillon brut de dépôt) et de 100 Oe (échantillons traités thermiquement à 500◦C
pendant 2 h et à 800◦C pendant 1 h). (b) Cycles d’aimantation mesurés à T = 30 K. (c) Evolution du champ
coercitif en fonction de la température (symboles) et ajustement en utilisant l’Eq. 4.2 (lignes pointillées).
(d) Evolution du moment magnétique total par atome de Fe et de Pt en fonction de la température. Les
lignes pointillées représentent le moment magnétique total par atome de la phase A1 désordonnée (ligne
noire) et de la phase L10 ordonnée (ligne rouge) du FePt massif.

d’autre part la précipitation des atomes isolés dans la matrice de carbone à l’issue du dépôt.
En revanche, malgré l’augmentation de H0 et TB, le traitement thermique à 800◦C provoque
une forte diminution du moment magnétique total d’environ 45 %. Cette diminution pourrait
être attribuée à la formation de précipités de siliciure de fer dans le substrat, qui a été mise en
évidence par EFTEM.

4.3.2 Mesures de dichroïsme circulaire magnétique des rayons X

Alors que les mesures par magnétomètre à SQUID permettent de mesurer le moment
magnétique total par atome, le dichroïsme magnétique circulaire des rayons X (XMCD pour X-
ray Magnetic Circular Dichroism) permet d’accéder sélectivement – d’un point de vue chimique
– aux moments magnétiques de spin et orbital, séparément. Cette technique consiste à mesurer
la différence d’absorption près d’un seuil pour une polarisation circulaire gauche ou droite,
un champ magnétique étant appliqué dans la direction des photons incidents pour saturer
l’aimantation de l’échantillon. Nos expériences ont été réalisées à température ambiante aux
seuils L2,3 du Fe et du Pt, respectivement sur les lignes 5U.1 du SRS (Daresbury Laboratory)
et ID12 de l’ESRF, en collaboration avec N. Jaouen (Synchrotron SOLEIL) [102]. Les spectres
XAS et XMCD des multicouches (FePt/C)20 sont présentés sur la Fig. 4.10 et les résultats
obtenus en utilisant les règles de somme [138,139] sont regroupés dans la Tab. 4.1.

Dans un premier temps, il est intéressant de noter que l’analyse de la structure fine des seuils
de XAS confirme que (i) les nanoparticules de FePt ne sont pas oxidées et (ii) elles sont mieux
cristallisées après traitement thermique. Ceci met en évidence la nature protectrice de la matrice
de carbone vis-à-vis de l’oxydation. De plus, en accord avec les mesures de SQUID, les résultats
confirment que la transition de la phase A1 désordonnée vers la phase L10 ordonnée se manifeste
par une augmentation du moment magnétique total. Plus précisément, comparé à l’état brut de
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Figure 4.10 – Spectres XAS et XMCD des multicouches (FePt/C)20 déposées et mesurées à tem-
pérature ambiante. Echantillon brut de dépôt aux seuils L2,3 du Fe (a) et du Pt (b). Echantillon traité
thermiquement à 500◦C pendant 2 h aux seuils L2,3 du Fe (c) et du Pt (d).

Echantillon Fe Pt Total

µeff
spin µorb µeff

spin µorb XMCD SQUID

Brut de dépôt 0,69 0,033 0,23 0,070 0,51 0,66

Traité à 500◦C 2,05 0,14 0,38 0,082 1,33 1,33

Ref. [121] 2,59 0,240 0,41 0,042 1,64 –

Ref. [140] 2,50 0,064 0,41 0,020 1,50 –

Table 4.1 – Données quantitatives issues de l’analyse des spectres XMCD des multicouches (FePt/C)20,
avant et après traitement thermique à 500◦C pendant 2 h. Les données expérimentales obtenues avec des
nanoparticules préparées par voie chimique [121] et les données théoriques obtenues à partir de spectres
XMCD calculés [140] sont également reportées.

dépôt, le traitement thermique à 500◦C pendant 2 h conduit à une augmentation du moment
effectif de spin et du moment orbital des atomes de Fe (200 % et 325 %, respectivement),
ainsi que des atomes de platine (65 % et 15 %, respectivement), en accord qualitatif avec les
données expérimentales obtenues avec des nanoparticules préparées par voie chimique [121] ou
les données théoriques obtenues à partir de spectres XMCD calculés [140].



Conclusion et perspectives

Contrairement aux techniques telles que l’implantation ionique ou le dépôt d’agrégats à
faible énergie conduisant à l’obtention de nanoparticules sphériques [47,141], la technique DIBS
permet d’obtenir des assemblées de nanoparticules de forme allongée selon la direction de crois-
sance (co-déposition) ou plus ou moins aplatie (déposition alternée). De plus, nos résultats
montrent que le faisceau d’assistance peut être utilisé comme « outil » pour modifier in situ
la morphologie, l’organisation et la composition des nanoparticules. En particulier, une orga-
nisation spécifique des nanoparticules colonnaires formées par co-dépôt survient par transfert
d’énergie aux atomes proches de la surface. Par ailleurs, le traitement thermique de nanoparti-
cules de Fe50Pt50 permet une transition progressive de la phase désordonnée A1 vers la phase
ordonnée L10. Cette mise en ordre chimique s’accompagne d’une croissance modérée des parti-
cules sans modification notable de l’organisation spatiale jusqu’à des températures de l’ordre de
600◦C. Au-delà de cette température, les particules ont tendance à coalescer et l’organisation
spatiale est détruite. De plus, les mesures XAS montrent que la matrice de carbone graphitise
sous l’effet de la température et que, de fait, les particules restent parfaitement protégées de
l’oxydation.

Cependant, à l’issue de ces expériences, alors que l’encapsulation de nanoparticules dans
des cages de BN a été mise en évidence, la formation de nanoparticules de fer pur au sein de ces
cages n’a jamais été observée. Au contraire, nos travaux montrent que l’organisation spontanée,
la croissance colonnaire, et l’encapsulation des nanoparticules s’accompagnent, selon la nature
du faisceau d’assistance, de la formation de nitrures ou de borures qui présentent peu d’intérêt
du point de vue magnétique. Néanmoins, en jouant sur la composition du faisceau d’assistance,
on peut imaginer que soit possible le contrôle de la composition des nanoparticules pour sta-
biliser des phases intéressantes d’un point de vue magnétique (comme par exemple Fe16N2 qui
possède une forte aimantation à saturation [142]).

Au contraire, l’étude des propriétés magnétiques des multicouches granulaires FePt/C
montre que la transformation de phase se manifeste par une augmentation de la température de
blocage, de la coercitivité, et des moments de spin et orbitaux des atomes de Fe et de Pt. Signa-
lons que des mesures complémentaires de réflectivité magnétique résonante des rayons X mous
ont été réalisées à la Swiss Light Source en collaboration avec J.-M. Tonnerre (Institut Néel) et
sont en cours d’analyse. Les premiers résultats semblent indiquer que la distribution d’aimanta-
tion au sein des nanoparticules magnétiques est asymétrique à l’issue du dépôt et s’homogénéise
avec le traitement thermique. Si tous ces résultats semblent cohérents, il convient toutefois de
noter que le paramètre d’ordre ne dépasse pas 0,54 après traitement thermique à 600◦C et que
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l’axe c est orienté de façon aléatoire. Dans ce contexte, le but principal de nos futurs travaux
sera de réaliser la mise en ordre chimique des nanoparticules de FePt à température modérée
(< 400◦C) de façon à conserver la taille et l’organisation spatiale induite par notre méthode de
dépôt. D’autre part pour diminuer le couplage dipolaire entre domaines magnétiques, il serait
intéressant d’obtenir des matériaux dont l’aimantation est perpendiculaire au plan.

Pour parvenir à ces objectifs, un certain nombre de voies prometteuses que nous souhaitons
explorer ont été récemment proposées. Dans la plupart des cas, elles consistent à créer des
lacunes mobiles à température modérée soit par irradiation avec des ions légers [143,144], soit
par dopage des nanoparticules avec des métaux nobles [145,146] ou des atomes de bore [147] ou
d’azote [148]. Une autre solution consiste à réaliser une croissance épitaxiale des nanoparticules
sur des substrats monocristallins de MgO [149] ou de TiN [150] qui ont un paramètre de maille
proche de celui de l’alliage FePt. Enfin, pour des raisons évoquées dans le Chap. 6, un effort
considérable est fourni afin d’obtenir des réseaux auto-organisés de nanoparticules magnétiques.
Dans le cas de nanoparticules de FePt, de tels réseaux ont récemment été obtenus par dépôt
sur des substrats facettés de MgO [151] et de NaCl [152]. Dorénavant, comme nous le verrons
dans la troisième partie de ce mémoire, nous possédons une certaine expertise pour réaliser ce
type de dépôt sur des surfaces nanostructurées. Il est donc parfaitement envisageable d’obtenir
des chaînes de nanoparticules de FePt de taille et de forme régulières avec un contrôle des
interactions.



Troisième partie

Croissance et réponse optique de
nanoparticules d’argent
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Introduction

Les matériaux nanocomposites constitués de nanoparticules de métaux nobles dispersées
dans une matrice diélectrique – nanocermets – se distinguent par un comportement op-

tique remarquable caractérisé par le phénomène de résonance plasmon de surface localisée.
Ce phénomène consiste en l’oscillation collective des électrons de conduction à la surface des
particules sous l’effet d’une onde électromagnétique et se manifeste sous la forme d’une bande
d’absorption située dans le visible dont la position spectrale, la largeur et l’amplitude dépendent
de la morphologie (taille et forme), de l’organisation des particules et de leur environnement
local [153]. Cet effet a été exploité dès l’antiquité, notamment pour la fabrication d’objets d’art,
mais étudié seulement au XIXe siècle par Faraday et décrit théoriquement par Mie au début du
XXe siècle. Aujourd’hui, de nombreux domaines de recherche comme la nanophotonique ou la
biophysique s’intéressent à ce phénomène car il est aussi responsable d’une forte amplification
du champ électromagnétique au voisinage des particules et permet d’envisager, par exemple, la
détection d’une molécule unique par diffusion Raman exaltée de surface [154] ou la production
de matériaux à très forte susceptibilité non linéaire [155].

En 1998, l’acquisition par le LMP d’une station pour mesures optiques permettant des
expériences de réflexion, transmission et ellipsométrie spectroscopique sur une large gamme
spectrale a permis à T. Girardeau et S. Camelio de débuter une activité visant à comprendre et
contrôler la croissance et les propriétés optiques de nanocermets élaborés par DIBS. A la suite
de mon post-doctorat à l’Institut d’Optique de Madrid, j’ai naturellement rejoint ce groupe
pour développer cette thématique au sein du LMP. Dans un premiers temps, dans le cadre de
la thèse de J. Toudert (2002–2005), un intérêt particulier a été porté au contrôle de la forme
des nanoparticules et à son influence sur la réponse optique de films minces nanocomposites
Ag-BN et Ag-Si3N4 préparés par co-pulvérisation et par pulvérisation alternée. L’objectif prin-
cipal était la mise en évidence expérimentale de cette dépendance de la réponse optique des
nanocermets à la forme des nanoparticules et son interprétation sur la base de modèles optiques
de milieu effectif du type Maxwell-Garnett [156]. Dans la continuité de ces travaux, la thèse
de D. Lantiat (2005–2008) a été l’occasion de nous intéresser aux effets de recouvrement
sur la morphologie et la réponse optique de nanoparticules d’Ag formées par un mécanisme
de croissance tridimensionnelle de type Volmer-Weber puis recouvertes par un matériau diélec-
trique (BN, Al2O3 ou Y2O3). Depuis une dizaine d’année, de nombreuses équipes s’attachent
à étudier ces « effets de recouvrement » sur des boîtes quantiques semi-conductrices [157–161]
ou des nanoparticules magnétiques [162, 163] car ces nano-objets sont souvent très réactifs et
instables ce qui limite fortement la possibilité de les analyser par des méthodes ex situ ou de les
inclure dans des dispositifs. Leur recouvrement par une couche semi-conductrice, métallique ou
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diélectrique peut alors permettre de les protéger de leur environnement extérieur et d’assurer
leur stabilité sur le long terme, tout en contrôlant les propriétés électroniques de leur milieu
hôte. Toutefois, le processus de recouvrement est aussi susceptible d’entraîner des modifications
irréversibles de structure et de composition de sorte que les propriétés des particules peuvent
être fortement affectées. Enfin, nous avons cherché à étudier les effets d’organisation sur la
réponse optique de bicouches Ag/Al2O3 en réalisant la croissance des nanoparticules sur des
surfaces structurées périodiquement à l’échelle nanométrique et ordonnées à longue distance.
En effet, pour l’étude des propriétés fondamentales ou pour des applications technologiques,
la croissance auto-organisée sur des surfaces nanostructurées ouvre une nouvelle voie pour la
fabrication de nano-objets de taille et de forme régulières avec un contrôle de leurs interac-
tions [119]. Ce contrôle des interactions revêt une importance particulière en optique car, dans
le cas de chaînes linéaires de nanoparticules, la réponse optique présente une dépendance à
l’orientation de la polarisation de la lumière [164–167].

Choix des matériaux

Nos travaux se sont orientés vers l’étude de nanoparticules d’argent car le phénomène de
résonance plasmon de surface localisée est beaucoup plus marqué pour ce métal que pour les
autres métaux nobles (cuivre et or). Le choix des matrices – avec des indices de réfraction
variant de 1,6 à 2,1 5 – s’est porté sur l’Al2O3 (amorphe), le BN (nanocristallin), l’Y2O3 (na-
nocristallin) et le Si3N4 (amorphe) pour les exigences auxquelles doit satisfaire le milieu hôte :
transparence optique dans le domaine visible, croissance à température modérée, bon compor-
tement mécanique et résistance à l’oxydation. Enfin, pour réaliser une croissance auto-organisée
des particules, nous avons utilisé des surfaces nanostructurées d’Al2O3 – obtenues soit par trai-
tement thermique de substrats vicinaux (surfaces à marches) soit par gravure ionique de films
minces (surfaces à rides) – qui ont la propriété d’être isolantes, transparentes et stables au cours
du dépôt métallique. Par ailleurs, elles présentent des distances caractéristiques (∼ 10−100 nm)
compatibles avec la taille et les distances moyennes entre particules.

La troisième partie de ce mémoire est organisée de la façon suivante :

– les principaux résultats obtenus dans le cadre des thèses de J. Toudert (effets de forme)
et de D. Lantiat (effets de recouvrement) sont présentés dans le Chap. 5.

– Le Chap. 6 traite des effets d’organisation sur des surfaces présentant une structure pé-
riodique unidimensionnelle. Nous présenterons dans un premier temps le cas de surfaces
facettées – abordé au cours du travail de thèse de D. Lantiat – puis le cas de surfaces
gravées que nous étudions depuis quelques mois.

5. Pour une longueur d’onde de la lumière incidente de λ = 600 nm et selon les conditions de croissance,
nAl2O3 = 1, 6− 1, 7, nBN = 1, 6− 1, 8, nY2O3 = 1, 8− 1, 9 et nSi3N4 = 2, 0− 2, 1.



Chapitre 5

Etude de la morphologie de
nanoparticules d’argent enterrées

5.1 Films minces nanocomposites Ag-BN

5.1.1 Cadre de l’étude et approche expérimentale

Comme nous l’avons montré dans le Chap. 3, la technique DIBS en mode co-dépôt per-
met d’obtenir des assemblées de nanoparticules allongées selon la direction de croissance. La
structure des films, et donc les propriétés physiques, sont influencées tant par les aspects thermo-
dynamiques que cinétiques de leur croissance. La possibilité de contrôler les propriétés optiques
de films minces nanocomposites Ag-BN en jouant sur divers paramètres tel que la nature du
faisceau d’assistance a donc été envisagée. Par ailleurs, l’influence d’une post-irradiation sur la
structure et les propriétés optiques de tels films Ag-BN a été étudiée [168].

Les films minces nanocomposites Ag-BN d’épaisseur 30 nm et de concentration volumique
en argent voisine de 9 % ont été obtenus par co-dépôt d’Ag et de BN, dans les mêmes conditions
que celles utilisées pour l’élaboration des films Fe-BN (voir § 3.1). Toutefois, les co-dépôts ont
été précédés et suivis de dépôts de BN seul (d’épaisseurs respectives 2 et 12 nm) dans le but de
s’assurer que la croissance a lieu sur la même surface, quel que soit le type de substrat (Si ou
SiO2), et d’éviter la formation d’îlots d’Ag en surface [46]. De plus, la croissance a été assistée
dans des conditions « standards » avec un faisceau d’ions d’énergie 50 eV et d’intensité 80 mA,
soit avec de l’azote pur, soit avec un mélange argon-azote. Enfin, un film assisté N+ a subi
une post-irradiation par un faisceau d’ions Ar+ d’énergie 120 keV à une fluence de 5 × 1015

ions.cm−2. Dans ces conditions, les calculs effectués avec le code SRIM [65] montrent que le
maximum du profil d’ions implantés est localisé à l’intérieur du substrat. La morphologie et
l’organisation des nanoparticules ont été étudiées par GISAXS sur la ligne CRG-D2AM de
l’ESRF avec des photons incidents de 7,6 keV. Les propriétés optiques ont été caractérisées
par des mesures de transmission spectrale (250–900 nm) en incidence normale et en incidence
oblique (70◦, polarisation P contenue dans le plan d’incidence).
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Figure 5.1 – Clichés GISAXS des films minces nanocomposites Ag-BN élaborés par co-pulvérisation :
(a) assisté N+, (b) assisté Ar+/ N+ et (c) post-irradié Ar+.

5.1.2 Analyse structurale des films Ag-BN par GISAXS

La Fig. 5.1 montre les clichés GISAXS expérimentaux des trois films Ag-BN déposés sur
Si. L’allure des clichés est analogue à celle observée dans le cas des films Fe-BN (voir § 3.2) et
caractéristique de précipités nanométriques allongés selon la direction de croissance des films.
Cependant, la forme de l’anneau de diffusion évolue en fonction des conditions d’assistance et
devient nettement plus isotrope après irradiation. Les résultats issus de l’analyse quantitative
de ces clichés GISAXS selon la procédure décrite § 2.2.2 sont regroupés dans la Tab. 5.1.
Ils confirment que l’adjonction d’argon au cours de l’assistance provoque une augmentation
du rapport d’aspect des nanoparticules sans toutefois modifier leur diamètre moyen dans le
plan. En revanche, la post-irradiation tend à diminuer fortement l’anisotropie de forme des
nanoparticules et à augmenter leur diamètre dans le plan ainsi que la distance interparticule.
En effet, l’interaction d’ions énergétiques avec les atomes constituant un matériau provoque des
cascades de collision ainsi qu’une élévation locale de la température. Ces phénomènes activent
la diffusion atomique en volume, ce qui peut permettre au matériau initialement piégé dans un
état hors-équilibre thermodynamique d’évoluer vers un état d’équilibre.

5.1.3 Propriétés optiques des films Ag-BN

Les spectres de transmission en incidence normale présentés sur la Fig. 5.2(a) montrent
pour chacun des trois films déposés sur SiO2 une unique bande d’absorption, associée au mode
(1,1), qui correspond à l’oscillation résonante des électrons dans le plan du film sous l’effet de
l’onde électromagnétique incidente. La position de cette bande varie très faiblement en fonction
des conditions d’assistance (λ1,1 ≈ 420 nm) mais se décale de façon importante après irradiation
(λ1,1 ≈ 470 nm). Sur les spectres de transmission mesurés en incidence oblique et présentés
sur la Fig. 5.2(b), la bande de résonance plasmon caractéristique du mode (1,1) est toujours
présente, mais il apparaît également une deuxième bande d’absorption dont l’amplitude est
moins marquée et la position plus ou moins décalée vers le rouge. Cette dernière est associée au
mode (1,0) et correspond à l’oscillation résonante des électrons dans la direction de croissance
du film. L’écart en position entre les deux modes est faible dans le cas du film post-irradié, de
l’ordre de 95 nm pour le film assisté N+, et notablement plus élevé (λ1,0− λ1,1 ≈ 155 nm) pour
le film assisté Ar+/N+.
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Echantillon D w H/D Chs ηhs Λ‖
(nm) (nm) (nm)

Assisté N+ 2,2 0,9 1,8 1,7 0,38 3,9
Assisté Ar+/ N+ 2,1 0,7 2,1 2,0 0,39 4,7
Post-irradié Ar+ 3,4 1,1 1,1 1,4 0,24 5,2

Table 5.1 – Données quantitatives issues de l’analyse des clichés GISAXS des films minces nanocompo-
sites Ag-BN élaborés par co-pulvérisation. D : diamètre moyen dans le plan ; w : largeur de la distribution
de taille ; H/D : rapport d’aspect ; Dhs = ChsD : diamètre des sphères dures dans le plan ; ηhs : fraction
volumique de sphères dures ; Λ‖ : distance interparticule dans le plan.

Pour modéliser de manière quantitative la réponse optique des films minces nanocomposites
Ag-BN, nous avons considéré un milieu stratifié constitué de trois couches (BN/Ag-BN/BN) sur
un substrat de SiO2 [168]. Les propriétés optiques du substrat et des couches de BN peuvent être
décrites par leurs fonctions diélectriques respectives (εSiO2 = 2.25 et εBN = 3.24 à λ = 600 nm)
mesurées par ellipsométrie spectroscopique. La fonction diélectrique effective εu (avec u = xy
ou z) de la couche composite Ag-BN peut quant à elle être calculée sur la base du modèle de
Maxwell-Garnett [156] :

εu = εBN + f
εBN (εAg − εBN)

εBN + (Lu − f/3) (εAg − εBN)
, (5.1)

où f est la fraction volumique d’Ag, εAg la fonction diélectrique de l’Ag massif, et Lu le facteur
de dépolarisation selon l’axe u qui dépend uniquement du rapport d’aspect des particules [169].
Les Figs. 5.3(a) et 5.3(b) présentent les spectres de transmission simulés en utilisant les valeurs
de D et H déterminées par GISAXS pour calculer le facteur de dépolarisation Lu. Elles montrent
que la position des bandes de résonance plasmon sont correctement reproduites en incidence
normale et en incidence oblique. Cependant, on observe un amortissement et un élargissement
importants des bandes d’absorption expérimentales en comparaison avec les spectres simulés.
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Figure 5.2 – Spectres de transmission expérimentaux des films minces nanocomposites Ag-BN élaborés
par co-pulvérisation : (a) en incidence normale et (b) en incidence oblique et polarisation P .
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Figure 5.3 – Spectres de transmission calculés des films minces nanocomosite Ag-BN : (a) en incidence
normale et (b) en incidence oblique et polarisation P avec A = 0. (c) Spectres de transmission du film assisté
Ar+/ N+ calculés avec différentes valeurs du facteur d’amortissement A.

Ce phénomène est communément attribué à des effets de taille et d’interface qui modifient la
fonction diélectrique du métal, εAg, lorsque la taille des nanoparticules est inférieure au libre
parcours moyen l des électrons de conduction dans le massif (l ≈ 50 nm). La fréquence de
collision dépend alors du rayon R de la nanoparticule et peut s’écrire [153] :

Γ = Γ0 + A
vf

R
, (5.2)

où Γ0 = vf/l est la fréquence de collision dans le massif, vf la vitesse de Fermi des électrons
et A un paramètre d’amortissement, phénoménologique, qui varie typiquement entre 0,1 et 3.
L’influence de ce paramètre d’amortissement est illustré sur la Fig. 5.3(c) qui présente des
spectres de transmission en incidence oblique calculés dans le cas du film assisté Ar+/ N+ pour
différentes valeurs de A comprises entre 0 et 1. L’augmentation de A permet ainsi de reproduire
l’amortissement et l’élargissement des bandes d’absorption associées aux deux modes (1,1) et
(1,0), sans toutefois modifier leur position spectrale.

5.2 Etude de tricouches BN/Ag/BN et Si3N4/Ag/Si3N4

5.2.1 Cadre de l’étude et approche expérimentale

Nous avons montré qu’il est possible d’influer sur la morphologie de nanoparticules mé-
talliques dispersées dans des films minces nanocomposites obtenus par co-dépôt, en jouant
notamment sur les conditions d’assistance. Les variations morphologiques observées sont néan-
moins insuffisantes pour induire des changements importants sur les caractéristiques (position
et largeur) de la bande de résonance plasmon associée au mode (1,1) car ces dernières varient
très faiblement avec la forme dans la gamme de valeurs de H/D mises en jeu (H/D > 1),
comme le prévoit le modèle de milieu effectif de Maxwell-Garnett. Nos expériences confirment
les prévisions de ce modèle puisque la diminution du rapport H/D des nanoparticules due à
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une irradiation aux ions Ar+ induit une augmentation sensible de λ1,1. Aussi, nous avons cher-
ché à élaborer des films minces nanocomposites contenant des nanoparticules d’Ag de rapport
d’aspect ajustable entre 0 et 1. Pour ce faire, une voie consiste à réaliser la croissance des na-
noparticules selon le mode Volmer-Weber [170], par dépôts alternés du métal et de la matrice
diélectrique. Dans ces conditions, les nanoparticules forment des îlots tridimensionnels réparties
de façon bidimensionnelle entre le substrat (ou la couche tampon) et la couche de recouvrement.
En outre, un contrôle de la morphologie des nanoparticules est possible en jouant sur différents
paramètres tels que la quantité d’argent déposée, les aspects physico-chimiques des interfaces
(mouillabilité et énergies d’interface), ou les aspects cinétiques de la croissance (vitesse de dépôt
du métal et de la couche de recouvrement).

Les tricouches étudiées dans cette partie, notées respectivement BAB et SAS par la suite,
consistent en des empilements du type BN/Ag/BN et Si3N4/Ag/Si3N4 réalisés par DIBS à
200◦C. Les épaisseurs effectives des couches diélectriques tampon et de recouvrement ont été
fixées à 15 nm tandis que le temps de dépôt de l’Ag a été ajusté afin d’obtenir des épaisseurs
effectives comprises entre 1 nm et 3 nm. La croissance des couches diélectriques a été assistée
dans des conditions « standards » avec un faisceau d’ions N+ dont l’énergie est réduite de
50 eV à 5 eV durant le dépôt de l’argent. Notons enfin qu’une temporisation de 30 secondes est
appliquée entre la fin du dépôt d’une couche et le début du dépôt de la couche suivante.

5.2.2 Propriétés structurales

La Fig. 5.4 présente des micrographies de BF-TEM en vue plane de tricouches BAB et
SAS avec une épaisseur effective d’argent tAg ≈ 2 nm dans les deux cas. La couche d’argent
enterrée est constituée d’une assemblée polydisperse de nanoparticules sombres sur le fond clair
de la matrice, qui résultent de la croissance en îlots de l’Ag sur la couche tampon de BN ou
de Si3N4. Les nanoparticules ont une forme projetée plus ou moins elliptique, caractérisée par
un petit axe a, un grand axe b, et un diamètre effectif D =

√
ab. De plus, les nanoparticules

sont réparties de manière isotrope et sans orientation géométrique particulière dans le plan.
Une analyse statistique de telles images peut être effectuée à l’aide de techniques classiques
d’analyse d’image (filtrage et binarisation) qui permettent de déterminer la densité de parti-
cules d, le taux de couverture τ , la valeur moyenne 〈D〉 et l’écart-type σD de la distribution
de taille dans le plan des particules et le rapport d’aspect moyen dans le plan 〈a/b〉. D’autre
part, il est possible de déterminer la hauteur moyenne des particules et le rapport d’aspect
moyen hors du plan 〈H/D〉 à partir de micrographies de BF-TEM en vue transverse comme
celle présentée sur la Fig. 5.5. Cette dernière montre que les nanoparticules présentent une
forme de sphéroïde tronqué avec 〈H/D〉 < 1. De plus, il semble que la surface de la couche de
recouvrement présente une rugosité corrélée à la position des nanoparticules sous-jacentes.

Les données quantitatives issues de l’analyse des micrographies de BF-TEM en vue plane
et en vue transverse des tricouches BAB et SAS en fonction de l’épaisseur effective d’argent
déposée, tAg, sont regoupées dans la Tab. 5.2. Elles montrent que quelle que soit la matrice,
l’augmentation de tAg entraîne une augmentation du taux de couverture, de la distance inter-
particule (inversement proportionnelle à la densité), de la taille moyenne dans le plan, ainsi
qu’un élargissement des distributions de taille. De plus, ceci s’accompagne d’une augmentation
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Figure 5.4 – Micrographies de BF-TEM en vue plane de tricouches (a) BN/Ag/BN et (b)
Si3N4/Ag/Si3N4. L’épaisseur effective d’Ag est voisine de 2 nm dans les deux cas.

de l’anisotropie de forme des nanoparticules, que ce soit dans le plan ou hors du plan (diminu-
tion de 〈a/b〉 et de 〈H/D〉). Ces résultats sont caractéristiques d’une croissance dominée par
des processus de coalescence et ne peuvent pas être expliqués par un modèle supposant que
les nanoparticules prennent leur forme d’équilibre thermodynamique [71,171–173]. Par ailleurs,
la Tab. 5.2 montre que pour une épaisseur effective d’argent donnée, le taux de couverture,
la distance interparticule et la taille moyenne dans le plan sont plus petits dans le cas d’une
matrice de BN. De plus, les tricouches BAB présentent des nanoparticules avec des distribu-
tions de taille plus étroites et des anisotropies de forme dans le plan et hors du plan plus
faibles. Ces résultats soulignent l’importance des propriétés physico-chimiques de la matrice
sur la morphologie des nanoparticules d’argent. En particulier, on peut penser que le coefficent
de diffusion des atomes d’argent est plus faible dans le cas d’une surface de BN, conduisant à
la formation de nanoparticules plus petites et plus densément réparties que dans le cas d’une
surface de Si3N4. Toutefois, à ce stade de l’étude, des effets cinétiques doivent être considérés
pour expliquer l’influence de l’épaisseur effective d’Ag et de la nature de la matrice sur les
rapports d’aspects 〈a/b〉 et 〈H/D〉 des nanoparticules. Ces effets cinétiques pourraient résulter
d’une part de la dépendance en taille du temps de relaxation de forme des nanoparticules au
cours du phénomène de coalescence [174, 175] et d’autre part de vitesses de dépôt différentes
pour le BN (vBN = 0, 025 nm/s) et pour le Si3N4 (vSi3N4 = 0, 07 nm/s) impliquant des temps
de recouvrement très différents d’une matrice à l’autre [176].

20 nm Si

 Si3N4 

 Ag 

Figure 5.5 – Micrographie de BF-TEM en vue transverse d’une tricouche SAS avec tAg = 1, 6 nm.
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Echantillon tAg d τ 〈D〉 σD 〈a/b〉 〈H/D〉 λ1,1 δλ1,1

(nm) (µm−2) (nm) (nm) (nm) (nm) )
BAB 1,1 8050 0,16 4,9 1,5 0,84 1 463 110
BAB 2,1 4800 0,24 8,0 2,0 0,84 0,9 512 140
BAB 3,0 2900 0,35 13,5 3,8 0,78 0,79 553 210
SAS 1,2 5400 0,20 6,7 2,0 0,82 0,83 568 190
SAS 1,9 3150 0,37 12,0 3,3 0,76 0,61 657 290
SAS 3,0 1950 0,41 16,6 4,8 0,72 0,56 710 340

Table 5.2 – Tricouches BAB et SAS : données quantitatives issues de l’analyse des micrographies de
BF-TEM en vue plane et en vue transverse en fonction de l’épaisseur effective d’argent déposée, tAg. d :
densité de particules ; τ : taux de couverture ; 〈D〉 et σD : valeur moyenne et écart-type de la distribution
de taille dans le plan des particules ; 〈a/b〉 : rapport d’aspect moyen dans le plan ; 〈H/D〉 : rapport d’aspect
moyen hors du plan. Les positions spectrales λ1,1 et les demi-largeurs à mi-hauteur δλ1,1 des bandes de
résonance plasmon associées au mode (1,1) sont également indiquées.

5.2.3 Propriétés optiques

La Fig. 5.6 montre les spectres de transmission en incidence normale des tricouches BAB
et SAS avec une épaisseur effective d’argent tAg ≈ 2 nm. Dans les deux cas, on observe une
bande de résonance plasmon associée au mode (1,1) mais sa position spectrale et sa largeur
diffèrent notablement d’une matrice à l’autre. D’autre part, il est intéressant de noter que la
bande d’absorption se situe à une longueur d’onde nettement plus importante dans le cas de
la tricouche BAB (λ1,1 = 512 nm) que dans le cas des films nanocomposites Ag-BN assisté N+

(λ1,1 = 420 nm) et post-irradié Ar+ (λ1,1 = 470 nm). De façon générale, les résultats reportés
dans la Tab. 5.2, peuvent être interprétés qualitativement par :

– une augmentation de l’indice de réfraction de la matrice (nBN = 1, 8 et nSi3N4 = 2, 0 à
λ = 600 nm) ;

– une diminution du rapport d’aspect 〈H/D〉 des nanoparticules [153].
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Figure 5.6 – Spectres de transmission en incidence normale de tricouches (a) BN/Ag/BN et (b)
Si3N4/Ag/Si3N4 avec une épaisseur effective d’Ag est voisine de 2 nm.
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5.3 Etude des effets de recouvrement

5.3.1 Cadre de l’étude et approche expérimentale

Dans le cadre de notre étude de tricouches BN/Ag/BN et Si3N4/Ag/Si3N4 élaborées par
dépôts alternés, les tendances observées ont été interprétées comme résultant d’effets physico-
chimiques et d’effets cinétiques liés notamment à des temps de recouvrement trois fois plus longs
dans le cas du BN que dans le cas du Si3N4, favorisant ainsi la relaxation de forme des nanopar-
ticules au cours du phénomène de coalescence [176]. Afin de mieux comprendre l’influence de ces
effets de recouvrement sur la morphologie et la réponse optique des nanoparticules, nous nous
sommes intéressés dans le cadre de la thèse de D. Lantiat au cas de bicouches Ag/BN (AB),
Ag/Al2O3 (AA) et Ag/Y2O3 (AY) élaborées à 200◦C par évaporation thermique par faisceau
d’électrons. Les atomes métalliques sont alors déposés directement sur le substrat plan et, après
une temporisation de 30 minutes, les matrices sont déposées avec une même vitesse de dépôt
(v = 0, 05 nm/s). Ceci permet de s’affranchir des effets de la couche tampon ainsi que des effets
cinétiques liés à des temps de recouvrement différents. De plus, l’énergie des espèces déposées
est très faible (< 1 eV) de sorte que les effets ballistiques (auto-assistance, sub-plantation, etc.)
sont limités.

Par ailleurs, il est important de signaler que le modèle de Maxwell-Garnett est limité au cas
de nanoparticules sphéroïdales en interactions faibles et réparties de manière tridimensionnelle
dans une matrice homogène. Pour traiter le cas de nos systèmes qui présentent une anisotropie
liée à la répartition 2D des particules, nous avons donc utilisé un modèle basé sur la théorie de
Yamaguchi et coll. [177], qui prend en considération la forme des particules, mais également les
interactions dipolaires entre les particules d’une part et entre les particules et leurs images mi-
roirs présentes dans le substrat d’autre part. L’interprétation quantitative des mesures optiques
de transmission spectrale dans le cadre de ce modèle nécessite la détermination de différentes
informations statistiques comme la densité, la distance moyenne entre particules ou bien encore
les distributions de taille (diamètre et hauteur) et de forme des particules enterrées. Comme
nous l’avons vu précédemment, celles-ci peuvent être obtenues soit par l’analyse des images de
BF-TEM soit par l’analyse des clichés GISAXS. Toutefois, ces deux techniques sont limitées
par la nécessité de préparer des lames minces pour avoir accès à la hauteur des particules par
TEM et par des effets de rugosité corrélée qui compliquent l’interprétation des signaux de GI-
SAXS (voir § 5.4). Aussi, l’analyse structurale des bicouches a été effectuée principalement par
HAADF-STEM qui permet d’obtenir des informations sur la hauteur des particules à partir de
simples vues planes.

5.3.2 Etude structurale des bicouches Ag/BN, Ag/Al2O3 et Ag/Y2O3

Principe de l’imagerie HAADF-STEM et analyse quantitative des images

Par imagerie conventionnelle en champ clair (BF-TEM), les contrastes sur l’image sont dûs
principalement à des effets de diffraction. En conséquence, les étapes de filtrage et de binari-
sation nécessaires à l’analyse quantitative des images peuvent être délicates si les particules ne
sont pas toutes orientées de la même façon ou si la matrice est nanocristalline. De plus, des
informations sur la hauteur des particules ne peuvent être obtenues que par l’intermédiaire de
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Figure 5.7 – (a) Principe de l’imagerie en mode STEM. (b) Micrographie de HAADF-STEM en vue
plane d’une bicouche Ag/BN avec tAg = 3 nm et tBN = 20 nm.

vues transverses dont l’analyse peut être faussée par des effets de projection. Toutefois, il a été
montré récemment qu’il est possible de surmonter ces limitations en utilisant une technique
d’imagerie en champ sombre annulaire à grand angle (HAADF) couplée à une observation en
mode balayage avec une taille de sonde nanométrique (STEM) [178–181]. L’image est alors
reconstruite point par point avec des électrons diffusés élastiquement de manière incohérente à
l’aide d’un détecteur situé immédiatement après l’échantillon [Fig. 5.7(a)]. L’analyse de l’inten-
sité recueillie, proportionnelle à une puissance du numéro atomique Z des éléments en chaque
point (contraste en Zp avec p ∼ 2) et à l’épaisseur traversée [181], permet ainsi de cartographier
l’échantillon chimiquement et d’étudier la morphologie (tailles dans le plan et hors du plan)
de nanoparticules enterrées pourvu que celles-ci possèdent un numéro atomique Z différent de
celui de la matrice ou du support.

Nos expériences ont été réalisées à l’aide d’un microscope JEOL 2200FS équipé d’un canon à
émission de champ et utilisé avec une tension d’accélération de 200 kV, une taille de sonde 1,5 nm
et un angle de collecte des électrons de 50 mrad. A titre d’illustration, la Fig. 5.7(b) présente
une micrographie de HAADF-STEM en vue plane d’une bicouche AB (épaisseurs effectives
respectives, tAg = 3 nm et tBN = 20 nm) déposée sur une grille de cuivre recouverte par une
membrane de carbone amorphe. Du fait du contraste en Zp, les nanoparticules apparaissent en
contraste clair sur le fond sombre de la matrice. Comme la diffusion des électrons aux grands
angles se fait de manière incohérente, l’intensité I(p) collectée au pixel p (en niveau de gris)
peut être considérée comme la somme des contributions de diffusion des atomes d’Ag, de la
matrice de BN, et de la membrane de carbone. En supposant que l’intensité diffusée par l’Ag
au pixel p est proportionnelle à l’épaisseur d’argent traversée (I(p)

Ag = κt
(p)
Ag) et que l’épaisseur

de la matrice et celle de la membrane sont identiques en tout point de l’image (I(p)
BN + I

(p)
C = β),

on obtient la relation suivante :

I(p) = κt
(p)
Ag + β, (5.3)

où κ et β sont des constantes qui dépendent notamment des conditions d’illumination. Ainsi, le
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volume Vn = f(Dn, Hn) d’une nanoparticule n répartie sur m pixels peut être relié à l’intensité
mesurée par :

κVn = A

m∑
p=1

(
I(p) − β

)
, (5.4)

où A est l’aire d’un pixel. Les paramètres A et β (défini comme le bruit de fond de l’image) étant
connus, ainsi que le diamètre effectif Dn de chaque particule, il est alors possible de déterminer
le produit κHn pour chaque particule en assimilant les nanoparticules à des objets de forme
donnée (sphère tronquée, hémisphéroïde, ellipsoïde, etc.) [182,183].

Résultats

Les micrographies de HAADF-STEM en vue plane des bicouches Ag/X (avec X = BN,
Al2O3 ou Y2O3, tAg = 3 nm et tX = 20 nm) ont été analysées en assimilant les nanoparticules 1
à des sphères tronquées de volume Vn = KnπD3

n/8 (où Kn est un facteur de proportionnalité
dont la valeur maximale est 4/3 pour une sphère complète) et de hauteur

Hn =
Dn

2
+ Dn cos

[
4π

3
+

1

3
arccos

(
1− 12Vn

πD3
n

)]
. (5.5)

De plus, pour déterminer la constante κ, nous avons fait l’hypothèse 2 que le rapport d’aspect
hors plan Hn/Dn d’une particule ne peut pas être supérieur à 1. Pour la particule i de l’assem-
blée présentant le produit Pi = κKi maximum, on a alors Ki = 4/3 soit κ = 3Pi/4.

La Fig. 5.8(a) montre les résultats obtenus dans le cas de la bicouche AY en utilisant la
méthode d’analyse d’image décrite précédemment [182]. Chaque point représente la hauteur Hn

d’une particule de l’assemblée en fonction de son diamètre Dn. Pour comparaison, les données
issues de l’analyse d’une image BF-TEM en vue transverse du même échantillon sont également
présentées. Il apparaît clairement que l’accord entre les données obtenues par analyse de la vue
plane HAADF-STEM et celles obtenues par analyse de la vue transverse BF-TEM est très
satisfaisant. Néanmoins, alors que seulement quelques dizaines de particules sont analysées en
vue transverse, les données obtenues par HAADF-STEM permettent une statistique beaucoup
plus grande sur plus de 103 nanoparticules et une dispersion des points plus faible. La Fig. 5.8(a)
met également en évidence une variation linéaire dans le domaine de taille étudié de la hauteur
des particules en fonction de leur diamètre effectif dans le plan. Les variations du rapport
d’aspect Hn/Dn des particules d’argent recouvertes par BN, Al2O3 et Y2O3 en fonction de
leur diamètre Dn sont présentées sur la Fig. 5.8(b). Il apparaît que, quelle que soit la matrice
diélectrique, il existe une corrélation entre le rapport d’aspect hors plan et le diamètre effectif des
particules d’argent, H/D étant d’autant plus petit que D est grand. De plus, comme le montrent
les données regroupées dans la Tab. 5.3, les valeurs moyennes et les écarts-types associés aux

1. Notons que seules les particules dont le diamètre Dn est supérieur à 5 nm ont été considérées pour analyser
les images de HAADF-STEM. En effet, une convolution de la sonde électronique avec les particules peut conduire
à une sur-estimation non négligeable de leur taille pour les plus petites d’entre-elles.

2. Cette hypothèse s’appuie sur de nombreuses observations en vue transverse qui montrent que le rapport
d’aspect hors plan des particules dont le diamètre est supérieur à 5 nm est toujours inférieur à 1.
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Figure 5.8 – (a) Corrélation entre la hauteur H des particules et leur diamètre D dans le cas de la
bicouche Ag/Y2O3. (b) Variation du rapport d’aspect H/D des particules d’argent recouvertes par BN,
Al2O3 et Y2O3 en fonction de leur diamètre D.

distributions de hauteur des particules sont systématiquement plus faibles que celles relatives
aux distributions de diamètre dans le plan. Enfin, il apparaît aussi que le rapport d’aspect
moyen 〈H/D〉 est fortement influencé par la nature de la couche de recouvrement et varie de
0, 71 pour Ag/BN à 0, 61 pour Ag/Y2O3.

Ces résultats confirment l’importance des propriétés physico-chimiques de la matrice sur la
morphologie des nanoparticules d’argent, qui présentent donc des formes finales hors-équilibre
thermodynamique et différentes selon la nature de la couche de recouvrement. D’après les études
complémentaires menées dans le cadre des thèses de J. Toudert et de D. Lantiat (influence de
la durée de la temporisation entre la fin du dépôt d’Ag et le début du dépôt de la couche
de recouvrement, influence de la vitesse de recouvrement, cas de nanoparticules d’or, etc.), il
apparaît que la dépendance en taille du rapport d’aspect des particules existerait aussi avant
leur recouvrement pour des raisons liées au mode de croissance, comme évoqué au § 2.2.3
dans le cas des tricouches C/Au/C. Cependant, nos travaux montrent que la morphologie des

Echantillon d τ 〈D〉 σD 〈a/b〉 〈H〉 σH 〈H/D〉
(µm−2) (nm) (nm) (nm) (nm)

AB 3860 0,36 10,8 2,6 0,84 7,2 1,2 0,71
AA 3370 0,38 11,8 3,0 0,79 7,1 1,2 0,65
AY 3710 0,33 10,3 2,8 0,75 5,9 1,0 0,61

Table 5.3 – Bicouches AB, AA et AY : données quantitatives issues de l’analyse des micrographies de
HAADF-STEM en vue plane. d : densité de particules ; τ : taux de couverture ; 〈D〉 et σD : valeur moyenne
et écart-type de la distribution de taille dans le plan des particules ; 〈a/b〉 : rapport d’aspect moyen dans
le plan ; 〈H〉 et σH : valeur moyenne et écart-type de la distribution de taille hors plan ; 〈H/D〉 : rapport
d’aspect moyen hors du plan.
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nanoparticules évolue non seulement pendant l’étape de temporisation mais aussi au cours du
recouvrement, et que cette évolution morphologique est d’autant plus prononcée que la mobilité
des atomes métalliques est grande et que la vitesse de recouvrement est faible. Néanmoins,
signalons que la dépendance en taille de tels effets cinétiques reste délicate à prédire. En effet,
deux temps caractéristiques dominent cette dépendance en taille : le temps nécessaire pour
recouvrir et figer une nanoparticule qui est d’autant plus faible que son volume est petit et
le temps de relaxation de forme des particules qui est d’autant plus petit que le volume de la
particule est petit [174,175].

5.3.3 Propriétés optiques des bicouches Ag/BN, Ag/Al2O3 et Ag/Y2O3

La Fig. 5.9 montre les spectres de transmission en incidence normale des bicouches AB,
AA et AY avec une épaisseur effective d’argent tAg ≈ 3 nm. Chaque spectre présente une bande
d’absorption située dans le visible à une longueur d’onde qui dépend fortement de la nature
de la couche diélectrique (Tab. 5.4), alors que les indices de réfraction des matrices sont rela-
tivement proches (nBN = 1, 62, nAl2O3 = 1, 62 et nY2O3 = 1, 80 à λ = 600 nm). Compte-tenu
des informations obtenues par HAADF-STEM, il parait légitime d’attribuer ces différences aux
évolutions morphologiques liées au recouvrement des particules. Pour vérifier cette hypothèse,
des simulations des spectres de transmission ont été réalisées en intégrant les paramètres mor-
phologiques issus de l’analyse par HAADF-STEM dans un modèle optique adapté. En 1974,
Yamachuchi et coll. [177] ont montré que la réponse optique de nanoparticules réparties de
façon bidimensionnelle sur un substrat isolant et recouvertes par un milieu diélectrique pou-
vait être modélisée en considérant les particules comme des dipôles électrostatiques noyés dans
une couche nanocomposite Ag-diélectrique prise en sandwich entre deux matériaux purement
diélectriques (c.-à-d. le substrat et la couche de recouvrement). Dans ce modèle, l’épaisseur de
la couche nanocomposite est égale à la hauteur H des particules et sa fonction diélectrique
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Figure 5.9 – Spectres de transmission (expérimentaux et simulés) en incidence normale de bicouches
Ag/BN, Ag/Al2O3 et Ag/Y2O3 avec une épaisseur effective d’Ag voisine de 3 nm.
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Echantillon λ1,1 d Λ‖ D̂ Ĥ Ĥ/D A

(nm) (µm−2) (nm) (nm) (nm)
AB 483 3860 18,9 11,3 7,7 0,68 1,15
AA 514 3370 19,8 12,3 7,6 0,60 1,25
AY 548 3710 19,0 11,1 6,3 0,53 1,35

Table 5.4 – Bicouches AB, AA et AY : positions spectrales λ1,1 des bandes de résonance plasmon
associées au mode (1,1) et données utilisées pour modéliser les spectres optiques. d : densité de particules ;
Λ‖ : distance moyenne entre particules ; D̂, Ĥ et Ĥ/D : valeurs moyennes pondérées de diamètre, hauteur
et rapport d’aspect hors plan des particules ; A : Facteur d’amortissement.

effective εu est définie comme suit :

εu = εm + f
εm (εAg − εm)

εm + Fu (εAg − εm)
avec f =

dV

H
, (5.6)

où d et V sont la densité surfacique et le volume des particules, et Fu est le facteur de dépola-
risation effectif qui prend en compte la forme des particules ainsi que les interactions dipolaires
entre particules et avec le substrat. Contrairement au facteur de dépolarisation Lu utilisé dans la
cadre du modèle de Maxwell-Garnett (Eq. 5.1), Fu est donc une fonction complexe qui dépend
non seulement du diamètre D et de la hauteur H des particules, mais également de la distance
interparticule Λ‖ et des fonctions diélectriques de l’argent (εAg), de la matrice (εm), et du sub-
strat (εs) [177]. Comme le calcul de εu est effectué en supposant une assemblée monodisperse
de particules sphéroïdales réparties aléatoirement à la surface du substrat, une pondération des
paramètres morphologiques D, H et H/D est appliquée afin de prendre en considération le
fait que la réponse optique est dominée principalement par les particules les plus grosses. Les
valeurs moyennes pondérées de diamètre, hauteur et rapport d’aspect hors plan des particules
sont alors définies par :

x̂ =
N∑

n=1

xnVn

/ N∑
n=1

Vn avec x = D, H ou H/D. (5.7)

Les spectres de transmissions calculés en utilisant les paramètres regroupés dans la Tab. 5.4
sont présentés sur la Fig. 5.9. Notons que le facteur d’amortissement A (Eq. 5.2) est le seul
paramètre ajustable dans nos simulations et que ce paramètre n’a pas d’influence sur la position
spectrale des bandes de résonance plasmon (voir § 5.1.3). Dans chaque cas, il apparaît que la
position spectrale ainsi que l’amplitude et la largeur des bandes d’absorption expérimentales
sont correctement reproduites par le modèle. De plus, il est possible de montrer que la posi-
tion de la résonance plasmon est influencée principalement par le rapport d’aspect H/D des
particules (les interactions entre particules – paramètres d et Λ‖ – ne jouant alors qu’un rôle
secondaire), ce qui suggère que les écarts observés par HAADF-STEM sont significatifs. Enfin,
dans la Tab. 5.4, il est intéressant de remarquer que ABN < AAl2O3 < AY2O3 . Ceci traduit un
amortissement à l’interface Ag/BN moins important qu’aux interfaces Ag/Al2O3 et Ag/Y2O3.
Ce phénomène pourrait être attribué à des interactions chimiques entre les atomes d’oxygène
de la matrice et les atomes d’argent situés en surface des particules, bien que la présence de
composés AgxOy n’ait jamais été mise en évidence au cours de nos travaux.
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5.4 Etude de la rugosité corrélée par GISAXS

5.4.1 Position du problème

Nos résultats montrent que la morphologie des nanoparticules est influencée par la couche
de recouvrement. Aussi, les observations effectuées par TEM en vue transverse (Fig. 5.5) ou par
AFM (Fig. 5.10) suggèrent que la présence des nanoparticules influe sur la rugosité de surface
de la couche de recouvrement qui semble corrélée à la position des nanoparticules enterrées.
Pour étudier ce phénomène de façon plus détaillée, nous avons élaboré des bicouches Ag/Si3N4

(tAg ≈ 3, 8 nm) par pulvérisation ionique et nous avons effectué des mesures de GISAXS en
fonction de l’épaisseur effective de la couche de recouvrement, tSi3N4 . La diffusion centrale des
rayons X en incidence rasante est en effet une méthode bien adaptée à ce type d’étude car,
si une telle corrélation existe, la phase entre les ondes diffusées par les particules d’argent et
celles diffusées par la rugosité de surface doit être suffisamment bien définie pour produire un
effet d’interférence dans la direction qz de l’espace réciproque. Le facteur de forme |F (~q)|2 est
alors la somme de trois termes (un terme de diffusion par les particules d’argent, un terme de
diffusion par la rugosité de surface et un terme croisé d’interférence) [184,185] :

|F (~q) |2 = |FAg (~q) |2 + |FSi3N4 (~q) |2 + 2|FAg (~q) | × |FSi3N4 (~q) | cos (qztSi3N4) , (5.8)

où |FAg(~q)|2 et |FSi3N4(~q)|2 sont les facteurs de forme respectifs des particules d’argent et de la
rugosité de surface qui peuvent être modélisés dans le cadre de la DWBA (Eq. 1.16) en calculant
les amplitudes des champs descendants et ascendants aux interfaces à partir des paramètres
déduits de l’analyse des courbes de réflectivité des mêmes échantillons.

5.4.2 Résultats

Les expériences de GISAXS ont été réalisées sur la ligne CRG-D2AM de l’ESRF avec des
photons incidents de 8 keV et un angle d’incidence αi = 0, 44◦. Les clichés associés aux bicouches
Ag/Si3N4 avec tSi3N4 = 12 nm (AS12), tSi3N4 = 60 nm (AS60) et tSi3N4 = 120 nm (AS120) sont
présentés sur la Fig. 5.11. Il apparaît clairement que l’intensité diffusée est modulée dans la
direction qz avec une période caractéristique ∆qz ≈ 2π/tSi3N4 . Pour modéliser le signal diffusé
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Figure 5.10 – Images topographiques d’AFM des bicouches (a) AS12, (b) AS60 et (c) AS120. Pour
comparaison, une micrographie de HAADF-STEM en vue plane de la bicouche AS12 est présentée en insert.
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Figure 5.11 – Clichés GISAXS de bicouches Ag/Si3N4 avec tAg ≈ 3, 8 nm et (a) tSi3N4 = 12 nm, (b)
tSi3N4 = 60 nm, et (c) tSi3N4 = 120 nm. (d) Représentation schématique des bicouches en vue transverse.

dans le cadre de la LMA (Eq. 1.10), tout en limitant le nombre de paramètres ajustables,
nous avons considéré les objets diffusants comme des hémisphères de diamètre DAg = DSi3N4

et de hauteur HAg et HSi3N4 = ξzHAg, où ξz (compris ente 0 et 1) décrit le degré de corrélation
verticale entre les particules d’argent et la rugosité de surface [Fig. 5.11(d)]. De plus, comme
la quantité d’argent déposée et la nature de la couche de recouvrement sont identiques, on
suppose que la morphologie et l’organisation des nanoparticules ne sont pas modifiées d’un
échantillon à l’autre. Les fonctions de distribution de taille N(D) et de forme κH = f(D) sont
donc fixées à partir des résultats issus de l’analyse quantitative de l’image HAADF-STEM de
la bicouche AS12 [Fig. 5.10(a)] et le facteur de structure S(qy, Chs, ηhs) est modélisé par un
potentiel d’interaction de sphères dures identique pour les trois échantillons.

L’ajustement simultané des courbes expérimentales présentées sur la Fig. 5.12 indique que
ce modèle simplifié permet de reproduire de manière convenable les données expérimentales avec
seulement six paramètres regroupés dans la Tab. 5.5. Par ailleurs, il est intéressant de noter

Chs ηhs κ ξz

AS12 AS60 AS120
1,10 0,41 16,11 0,68 0,59 0,02

Table 5.5 – Paramètres utilisés pour modéliser les données de GISAXS des bicouches Ag/Si3N4.
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Figure 5.12 – Analyse des clichés GISAXS des bicouches Ag/Si3N4 : (a-c) ajustements de coupes
parallèles à l’axe qy autour de qz = 0, 65 nm−1 et (d-f) parallèles à l’axe qz autour de qy = 0, 26 nm−1 en
supposant des modèles de rugosité corrélée (Simulation 1) et non corrélée (Simulation 2).

que les oscillations verticales ne sont pas reproduites si on considère un modèle de rugosité non
corrélée, c’est-à-dire en ne tenant compte que des deux premiers termes de l’Eq. 5.8. En accord
avec les observations d’AFM présentées sur la Fig. 5.10, le degré de corrélation verticale ξz

diminue avec l’augmentation de tSi3N4 . Si ξz devient très faible pour tSi3N4 = 120 nm, il est encore
relativement important pour tSi3N4 = 60 nm validant ainsi l’hypothèse utilisée lors de l’analyse
quantitative des images HAADF-STEM d’une épaisseur homogène de la matrice diélectrique
de recouvrement (§ 5.3.2). Enfin, signalons que ces effets de rugosité corrélée ont été observés
sur la plupart des systèmes que nous avons étudiés, quelle que soit la nature de la couche de
recouvrement et quelle que soit la méthode de dépôt utilisée. Il est probable que ce phénomène
de rugosité corrélée soit à l’origine de l’organisation spontanée des particules observée dans des
systèmes de multicouches granulaires telles que Co/Al2O3 [132] ou FePt/C (voir Chap. 4). En
effet, les creux à la surface de la couche de recouvrement sont susceptibles de jouer le rôle de
sites de nucléation préférentielle pour la couche suivante de nanoparticules, chaque nouvelle
couche de nanoparticules s’organisant avec un « effet mémoire » de l’organisation des couches
de nanoparticules précédentes.



Chapitre 6

Croissance auto-organisée de
nanoparticules d’argent

6.1 Introduction

En général, la croissance de nanoparticules sur une surface plane non structurée conduit à
l’obtention d’une assemblée désordonnée d’objets plus ou moins dispersés en taille. Or, l’effet
d’organisation présente un grand intérêt car il permet la fabrication de nano-objets de taille
et de forme régulières avec un contrôle des interactions. Du point de vue fondamental, il est
alors possible de remonter aux propriétés intrinsèques d’un nano-objet unique par l’étude des
propriétés globales du matériau ou bien d’induire des effets d’anisotropie en jouant sur les in-
teractions locales. D’autre part, il est clair que l’organisation est également une condition sine
qua non pour la grande majorité des applications technologiques pour lesquelles des variations
incontrôlées des réponses locales sont rédhibitoires (mémoire haute densité magnétique, réseaux
électroniques et photoniques. . . ). Pour toutes ces raisons, un effort considérable est entrepris afin
de mettre au point de nouvelles techniques d’élaboration basées sur des principes très différents.

Si aujourd’hui les techniques de lithographie permettent d’atteindre les dimensions nano-
métriques [186], la qualité des nanostructures réalisées n’est pas toujours optimale à cause des
défauts générés lors de l’élaboration. De plus, elles ne peuvent être appliquées que sur des sur-
faces réduites et les temps de fabrication sont longs. Les méthodes chimiques, moins coûteuses et
beaucoup plus faciles à mettre en œuvre, ouvrent également des perspectives intéressantes pour
élaborer des réseaux organisés de qualité remarquable [120]. Cependant, l’effet d’organisation
est souvent lié aux interactions avec le milieu environnant qui peut modifier de façon impor-
tante les propriétés des nanostructures. De plus, les conditions d’équilibre chimique sont très
sensibles aux effets thermiques. Depuis le début des années 1990, une autre voie prometteuse a
émergé. En effet, l’étude des surfaces à l’échelle nanométrique a révélé, dans certains cas, l’exis-
tence d’une structuration 2D spontanée et ordonnée (copolymères à blocs [187], reconstruction
de surface [188], réseau enterré de dislocations [189], facettage [190], rides [191]. . . ), avec des
périodes allant de 1 à 100 nm. Ce phénomène d’auto-organisation peut alors servir pour guider
la croissance auto-organisée de nanostructures en répliquant le motif de la surface.

81
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Dans ce contexte, il a été montré récemment que la croissance de nanoparticules d’ar-
gent sur des surfaces nanostructurées obtenues par traitement thermique de substrats vicinaux
d’Al2O3 [164, 165, 192] ou par gravure ionique de substrats de Si [166] et de SiO2 [167] per-
met d’obtenir des réseaux de particules qui présentent des bandes de résonance plasmon à des
longueurs d’onde différentes selon l’orientation de la polarisation de la lumière. L’un des objec-
tifs des travaux présentés dans ce chapitre est donc d’obtenir de tels réseaux et d’interpréter
leur réponse optique sur la base de caractérisations structurales fines et de modèles optiques
adaptés.

6.2 Organisation de nanoparticules d’argent sur des sur-
faces facettées

6.2.1 Description des substrats et séquence de dépôt
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Figure 6.1 – (a) Image d’AFM en mode signal d’erreur d’une surface vicinale d’alumine taillée à 9◦ des
plans (0001) selon la direction [1120] et traitée thermiquement. (b) Profil linéaire de l’image topographique
correspondante (perpendiculairement aux marches) et représentation schématique de la surface.

Les surfaces vicinales que nous avons utilisées pour guider la croissance des nanoparticules
d’argent sont des substrats monocristallins d’alumine 1 taillée à 9◦ des plans (0001) selon la di-
rection [1120]. Ces substrats transparents ont la particularité d’avoir une morphologie instable
à haute température qui peut conduire à une mise en paquets de marches monoatomiques avec
une organisation périodique à cause des interactions élastiques à longue distance [190]. A titre
d’illustration, la Fig. 6.1 présente une image d’AFM en mode tapping (signal d’erreur 2) d’une
telle surface vicinale traitée thermiquement. Elle révèle une structure périodique unidimen-
sionnelle sous la forme de terrasses (largeur moyenne Λ ≈ 70 nm) et de paquets de marches
rectilignes de hauteur h ≈ 10 nm.

1. Les substrats vicinaux ont été fournis par la société SurfaceNet (www.surfacenet.de) et utilisés tels quels,
c.-à-d. sans traitement ultérieur de notre part.

2. En mode tapping, la variation de l’amplitude d’oscillation du levier est utilisée comme signal d’asservis-
sement afin de suivre la topographie de la surface. Le signal d’erreur représente la variation de la racine carrée
de l’amplitude et permet de mieux apprécier le relief et les contours de la surface que le signal topographique.

www.surfacenet.de�
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Figure 6.2 – Représentation schématique de la séquence de dépôt en incidence rasante (5◦) sur surface
facettée d’alumine.

Il est important de noter qu’en utilisant la géométrie décrite dans le Chap. 5, le dépôt
en incidence normale de bicouches Ag/Al2O3 sur ce type de surface n’a pas conduit à l’ob-
tention de nanostructures organisées. Aussi, afin d’exploiter les effets d’ombrage de la surface
facettée [193], nous avons préparé des bicouches Ag/Al2O3 selon la séquence de dépôt repré-
sentée de façon schématique sur la Fig. 6.2. Les dépôts d’argent ont été réalisés à température
ambiante avec une géométrie rasante (5◦ par rapport à la surface moyenne) permettant de
diriger le flux atomique vers les terrasses (mode « terrasses ») ou vers les paquets de marches
(mode « marches »). Après une temporisation de 30 minutes, les nanoparticules ont ensuite
été recouvertes par une couche d’Al2O3 amorphe en incidence normale. Par ailleurs, pour se
rendre compte des effets liés à la géométrie rasante, des dépôts identiques ont été réalisés sur
des substrats plan d’alumine (0001) et sur des grilles de cuivre recouvertes par une membrane
de carbone amorphe (mode « plan »).

Enfin, pour la suite du manuscrit, on définit la direction « longitudinale » L comme la direc-
tion parallèle aux marches (c.-à-d. la direction perpendiculaire au flux atomique d’argent dans
le cas du mode « plan ») et la direction « transversale » T comme la direction perpendiculaire
aux marches (c.-à-d. la direction parallèle au flux d’argent).

6.2.2 Géométrie mode « plan »

La Fig. 6.3 présente les micrographies HAADF-STEM en vue plane de bicouches Ag/Al2O3

avec tAg = 1− 3 nm déposées sur des substrats plans de carbone amorphe. Le résultat le plus
intéressant est que la géométrie rasante semble induire une orientation préférentielle des nano-
particules selon la direction T , d’autant plus prononcée que l’épaisseur effective d’argent est
grande. La Tab. 6.1, qui regroupe les distances interparticules (ΛL et ΛT) et les diamètres
moyens dans le plan (DL et DT) projetés selon les directions L et T , témoigne en effet d’un al-
longement très léger des nanoparticules dans la direction parallèle au flux d’argent (DL/DT ≤ 1)
ainsi que de distances plus courtes dans cette direction (ΛL/ΛT ≥ 1) 3. Les spectres de trans-
mission en incidence normale des trois bicouches déposées sur des substrats plans d’alumine
(0001) sont présentées sur la Fig. 6.3 pour deux orientations L et T de la polarisation de la lu-
mière. Pour une épaisseur effective d’argent de 1 nm, il apparaît une unique bande de résonance
plasmon positionnée à 480 nm quelle que soit la polarisation, ce qui s’explique simplement par
l’organisation et la forme isotropes des particules dans le plan. Lorsque la quantité d’argent

3. Ces résultats ont été confirmés par des mesures de GISAXS réalisées sur la ligne CRG-D2AM de l’ESRF.
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Figure 6.3 – Micrographie de HAADF-STEM en vue plane de bicouches Ag/Al2O3 déposées en
incidence rasante (5◦) sur substrats plans de carbone amorphe avec (a) tAg = 1 nm, (b) tAg = 2 nm et (c)
tAg = 3 nm. Les directions transversale T et longitudinale L sont indiquées par les flèches. (d-f) Spectres
de transmission des bicouches déposées sur substrats plans d’alumine (0001) avec la polarisation orientée
selon la direction L et selon la direction T .

augmente, on distingue un déplacement général de la position spectrale de la résonance vers les
grandes longueurs d’onde associée à un élargissement, ce qui traduit une diminution du rapport
d’aspect hors du plan H/D des particules, comme observé dans le cas de dépôts en incidence
normale sur des substrats plans (§ 5.2.3). On observe d’autre part deux bandes de résonance
plasmon avec deux minima distincts, λL et λT, pour les deux orientations de la polarisation L
et T . De plus, on constate que ce décalage spectral ∆λ = λL − λT est négatif et augmente (en
valeur absolue) avec la quantité d’argent déposée.

Afin de comprendre l’origine de ce décalage spectral, nous avons effectué des simulations
du spectre expérimental de transmission de la bicouche Ag/Al2O3 avec tAg = 3 nm en intégrant
dans le modèle de Yamaguchi les paramètres morphologiques et les distances issus de l’analyse
de l’image de HAADF-STEM du même échantillon [Fig. 6.3(c)] et en fixant de façon arbi-
traire la valeur du facteur d’amortissement A = 1. La Fig. 6.4 présente les spectres du facteur
de transmission simulés en supposant (a) une assemblée de particules sphéroïdales réparties
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tAg ΛL ΛT ΛL/ΛT DL/DT λL λT ∆λ
(nm) (nm) (nm) (nm) (nm) (nm)
1 12,9 12,9 1 0,99 480 480 0
2 17,7 15,7 1,12 0,96 530 550 −20
3 21,2 17,4 1,22 0,95 565 605 −40

Table 6.1 – Bicouches Ag/Al2O3 déposées selon le mode « plan » : épaisseur effective d’argent (tAg),
distances interparticules projetées selon les directions L et T (ΛL et ΛT), diamètres moyens dans le plan
projetés selon les directions L et T (DL et DT), positions spectrales des bandes de résonance plasmon avec
une polarisation longitudinale λL et transversale de la lumière λT, et décalage spectral ∆λ = λL − λT.
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Figure 6.4 – Spectres de transmission simulés de la bicouche Ag/Al2O3 déposée selon le mode
« plan » avec tAg = 3 nm en supposant (a) une assemblée de particules d’argent sphéroïdales réparties
aléatoirement, (b) un réseau rectangulaire de particules sphéroïdales et (c) un réseau rectangulaire de
particules ellipsoïdales orientées toutes suivant la direction T .

aléatoirement, (b) un réseau rectangulaire de particules sphéroïdales et (c) un réseau rectangu-
laire de particules ellipsoïdales orientées toutes selon la direction T . Il est clair que le modèle
d’une organisation isotrope de particules sphéroïdales [Fig. 6.4(a)], peu réaliste, ne permet pas
d’expliquer l’anisotropie optique observée sur le spectre expérimental. Lorsque l’on prend en
compte l’anisotropie d’organisation des particules en considérant un réseau rectangulaire de
particules sphéroïdales (DL = DT et ΛL 6= ΛT), il apparaît deux bandes de résonance plasmon
distinctes mais le décalage spectral ∆λ = −15 nm est moins prononcé que celui observé ex-
périmentalement [Fig. 6.4(b)]. Enfin, en considérant également l’anisotropie de forme dans le
plan des particules (DL 6= DT), on obtient deux bandes de résonance plasmon positionnées à
des longueurs d’onde en bon accord avec l’expérience [Fig. 6.4(c)]. Ces simulations numériques
suggèrent donc que l’anisotropie optique est liée à la double contribution d’une organisation
anisotrope des particules et d’un allongement préférentiel selon la direction parallèle au flux
d’argent.
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6.2.3 Géométrie mode « terrasses »

La Fig. 6.5 montre l’image d’AFM en mode signal d’erreur et les spectres de transmission
en incidence normale d’une bicouche Ag/Al2O3 (tAg = 2 nm) déposée sur un substrat facetté
d’alumine selon le mode « terrasses ». Il est important de noter que l’image d’AFM permet de
visualiser la topographie de la couche de recouvrement qui réplique la morphologie des parti-
cules d’argent sous-jacentes, mais pas les particules d’argent elles-mêmes. En d’autres termes,
à partir d’une telle image, il est possible d’obtenir des informations directes sur l’organisation
des particules mais pas sur leur morphologie. Il apparaît ainsi que les particules ont tendance à
recouvrir préférentiellement les terrasses sous la forme de bandes rectilignes et périodiques.
Dans ce cas, les distances moyennes entre particules sont ΛL = 20, 5 nm et ΛT = 36, 1 nm, soit
ΛL/ΛT = 0, 57. En comparaison avec le mode « plan » pour une épaisseur effective d’argent
identique, l’anisotropie d’organisation est donc plus forte et, de surcroît, inversée. De même,
il apparaît que selon l’orientation de la polarisation, la bande de résonance plasmon est située
à λL = 590 nm ou λT = 520 nm, soit un décalage spectral ∆λ = +70 nm qui est cette fois positif.

En procédant de la même manière que précédemment, des simulations des spectres ex-
périmentaux de transmission de la Fig. 6.5(b) ont été effectuées en intégrant dans le modèle
de Yamaguchi les distances déterminées par AFM [Fig. 6.5(a)] et les paramètres morpholo-
giques issus de l’analyse de l’image de HAADF-STEM de la bicouche Ag/Al2O3 déposée sur
substrat plan avec tAg = 2 nm [Fig. 6.3(b)]. Dans le cas d’un réseau rectangulaire de particules
sphéroïdales, on peut distinguer deux bandes de résonance plasmon distinctes, positionnées à
λL = 550 nm et λT = 520 nm avec un décalage spectral ∆λ = +30 nm [Fig. 6.6(a)]. Comme
dans le cas de simulations de bicouches déposées en incidence rasante sur substrats plans, ce
modèle ne suffit pas pour expliquer le décalage spectral expérimental de +70 nm. En revanche,
en considérant un réseau de particules ellipsoïdales toutes orientées selon la direction L et en
ajustant la valeur du rapport d’aspect dans le plan à DL/DT = 1, 17, on obtient un assez bon
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Figure 6.5 – Bicouche Ag/Al2O3 déposée selon le mode « terrasses » avec tAg = 2 nm : (a) image
d’AFM en mode signal d’erreur et (b) spectres de transmission avec la polarisation orientée selon la direction
L et selon la direction T .
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Figure 6.6 – Spectres de transmission simulés de la bicouche Ag/Al2O3 déposée selon le mode « ter-
rasses » avec tAg = 2 bm en supposant (a) un réseau rectangulaire de particules sphéroïdales et (b) un
réseau rectangulaire de particules ellipsoïdales orientées toutes suivant la direction L. (c) Représentation
schématique de l’arrangement des nanoparticules après un dépôt selon le mode « terrasses ».

accord entre l’expérience et la simulation [Fig. 6.6(b)].

Ainsi, les simulations numériques permettent de montrer que l’anisotropie d’organisation
et l’anisotropie de forme dans le plan des particules sont inversées par rapport au même dépôt
réalisé sur substrat plan [Fig. 6.6(c)]. Ceci peut s’interpréter de la manière suivante. Dans
le cas de dépôts en incidence rasante sur substrat plan, il n’y a pas de barrière physique qui
limite la diffusion des atomes dans une direction particulière, et on observe alors un allongement
suivant la direction T parallèle au flux d’argent. Dans le cas des surfaces facettées, la présence
d’une structuration de surface modifie fortement les mécanismes de croissance car la diffusion
des atomes est limitée par les bords de terrasses. Cette limitation induit alors un allongement
suivant la direction L perpendiculaire au flux d’argent.

6.2.4 Géométrie mode « marches »

En dirigeant le flux atomique d’argent vers les paquets de marches, il apparaît très nette-
ment sur les images d’AFM en mode signal d’erreur une organisation anisotrope des particules
sous la forme de chaînes linéaires orientées le long des marches de la surface d’alumine
facettée [192]. De plus, comme le montre la Fig. 6.7(a), la plupart de ces chaînes sont dédou-
blées. Ce phénomène peut s’expliquer par la présence éventuelle de doubles paquets de marches
ou si la croissance latérale dans la direction T est limitée par la hauteur h des paquets de
marches [151]. Dans ces conditions, la croissance latérale des particules dans la direction L et
la formation d’une deuxième chaîne parallèle à la première seraient favorisées dès lors que les
particules atteignent une taille DT de l’ordre de h (environ 10− 15 nm).

Comme illustré sur la Fig. 6.7(b), ces chaînes linéaires organisées de particules d’argent
présentent une réponse optique fortement anisotrope avec une résonance plasmon piquée selon
le mode T et une absence de résonance selon le mode L. Ce comportement suggère la présence de
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Figure 6.7 – Bicouche Ag/Al2O3 déposée selon le mode « marches » avec tAg = 2 nm : (a) image
d’AFM en mode signal d’erreur et (b) spectres de transmission avec la polarisation orientée selon la direction
L et selon la direction T . (c) Représentation schématique de l’arrangement des nanoparticules après un
dépôt selon le mode « marches ».

fortes interactions multipolaires – liées à une grande proximité des particules dans la direction L
– qui induisent une réponse optique similaire à celle d’un film mince métallique. D’autre part, la
bande d’absorption selon le mode T est positionnée à une longueur d’onde plus faible que lorsque
la bicouche est déposée selon le mode « terrasses »(§ 6.2.3). Ceci suggère que l’allongement des
nanoparticules dans la direction L est encore plus prononcé ici.

6.3 Organisation de nanoparticules d’argent sur des sur-
faces nanostructurées par gravure ionique

6.3.1 Contexte de l’étude

Une des limitations des surfaces facettées utilisées au cours de l’étude précédente est qu’il
nous est difficile de contrôler la largeur des terrasses et la hauteur des paquets de marches,
notamment parce que nous n’en maîtrisons pas la préparation. De plus, la nanostructuration
de la surface est conditionnée par un traitement thermique à haute température (> 1000◦) et
par la nature même du substrat. C’est pourquoi nous avons envisagé une autre approche qui
consiste à structurer la surface de films minces diélectriques sous forme de rides nanométriques
par gravure en incidence oblique avec des ions de faible énergie [191, 194]. Ce phénomène lié
à des processus complexes de transport de matière (érosion, diffusion. . . ) est connu depuis les
années 1950 et, de manière analogue, conduit à la formation de rides macroscopiques sur les
dunes de sable, parallèles entre elles, et perpendiculaires à la direction du vent [Fig. 6.8(a)].
Depuis une quinzaine d’année, cette méthode originale a suscité un nouvel engouement car elle
permet l’auto-organisation de nanostructures périodiques sur des surfaces métalliques [195],
semi-conductrices [196, 197], diélectriques [198, 199], cristallines ou amorphes, et ceci même à
température ambiante.
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Figure 6.8 – (a) Photographie d’une dune de sable présentant des rides macroscopiques, parallèles
entre elles, et perpendiculaires à la direction du vent. (b) Micrographie de HAADF-STEM en vue plane et
image topographique d’AFM (insert) d’un film mince d’Al2O3 gravé avec des ions Xe+ de 1 keV sous une
incidence de 35◦ par rapport à la surface. La direction du flux de Xe+ est indiquée par la flèche blanche.

6.3.2 Préparation et analyse structurale des surfaces gravées

La nanostructuration des surfaces se déroule en deux étapes qui peuvent être effectuées
l’une à la suite de l’autre sans ouvrir la chambre de préparation. La première étape consiste
à déposer un film mince diélectrique par DIBS en incidence normale sur un substrat plan (Si,
SiO2 ou NaCl). Ensuite, le canon secondaire est utilisé pour pulvériser le film mince avec un
faisceau d’ions Xe+ sous une incidence de 35◦ par rapport à la surface. Comme indiqué dans la
Tab. 6.2, selon la nature du film (Al2O3, BN, Si3N4) et l’énergie des ions (0, 5 − 1, 5 keV), la
vitesse de gravure varie de 0,2 à 0,7 nm/s.

Nature Energie Temps Epaisseur (nm) Vitesse Λride σΛ Hride α β
(keV) (s) initiale gravée (nm/s) (nm) (nm) (nm) (◦) (◦)

Al2O3 1,0 90 45 31 0,35 20,6 5,1 0,8 6,1 3,7
Al2O3 1,0 180 80 67 0,37 21,4 4,3 3,8 22,3 17,6
Al2O3 1,0 360 170 122 0,34 22,8 4,2 3,9 26,6 21,5
Al2O3 0,5 120 45 25 0,21 14,4 3,0 2,7 20,9 20,0
Al2O3 1,3 90 113 43 0,48 22,4 4,6 3,8 20,4 17,6
Al2O3 1,5 90 113 46 0,51 24,3 5,4 3,6 16,7 16,0
BN 1,0 100 83 31 0,31 14,4 3,2 4,1 39,9 23,2
Si3N4 1,0 100 85 67 0,67 18,6 4,9 3,0 20,1 16,0

Table 6.2 – Conditions de gravure et données quantitatives issues de l’analyse des clichés GISAXS de
films minces gravés avec des ions Xe+ sous une incidence de 35◦ par rapport à la surface : Λride, période
des rides ; σΛ, écart-type ; Hride, amplitude moyenne ; α, pente positive ; β pente négative [voir Fig. 6.9(c)].
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A titre d’illustration, la Fig. 6.8(b) montre une micrographie de HAADF-STEM en vue
plane et une image topographique d’AFM d’un film mince d’Al2O3 gravé avec des ions Xe+ de
1 keV pendant 180 s. Ces images révèlent la formation de rides perpendiculaires à la direction
du flux de Xe+ avec une période Λride ≈ 23 nm et une amplitude moyenne Hride ≈ 3 nm.
Pour obtenir des informations complémentaires sur la morphologie des rides, des expériences
de GISAXS ont également été réalisées sur la ligne CRG-D2AM de l’ESRF avec des photons
incidents de 11,7 keV et un angle d’incidence αi = 0, 20◦. La Fig. 6.9 montre, pour des films
minces d’Al2O3 et de BN gravés avec des ions Xe+ de 1 keV pendant respectivement 180 s et
100 s (correspondant à des épaisseurs gravées de 67 nm et 31 nm), les clichés GISAXS obtenus
avec le faisceau de rayons X parallèle aux rides. Dans les deux cas, le signal de diffusion se
présente sous la forme de deux tiges verticales, fines et intenses, qui témoignent de l’ordre à
longue distance entre rides. La période des rides est inversement proportionnelle à la position
des tiges dans la direction qy et leur amplitude moyenne est inversement proportionnelle à la
longueur des tiges dans la direction qz. D’autre part, on observe une asymétrie du signal diffusé
par rapport à l’axe qy = 0, dont l’origine est habituellement attribuée à un profil asymétrique des
rides, la pente α opposée à la direction du faisceau d’ions étant plus forte que celle directement
exposée aux ions, β [198, 199]. L’analyse quantitative des clichés GISAXS a été réalisée dans
le cadre de la DWBA en supposant une surface avec un profil en dents de scie (Eq. B.9)
– schématisé sur la Fig. 6.9(c) – et en considérant un désordre cumulatif de type gaussien
(modèle du paracristal [200]) pour décrire le facteur de structure (voir Annexe B). Les données
obtenues pour différentes conditions de gravure sont regroupées dans la Tab. 6.2. Elle révèle
que la période Λride, comprise entre 14,4 nm et 24,3 nm, est très sensible à l’énergie des ions
incidents et à la nature du matériau gravé, mais dépend peu de l’épaisseur gravée. En revanche,
l’augmentation du temps de gravure permet d’améliorer l’ordre à longue distance entre rides
(diminution de σΛ/Λride) et d’augmenter l’amplitude moyenne des rides donnée par

Hride = Λride
tan α tan β

tan α + tan β
, (6.1)
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Figure 6.9 – Clichés GISAXS de films minces (a) d’Al2O3 et (b) de BN gravés avec des ions Xe+
de 1 keV pendant respectivement 180 s et 100 s (le faisceau de rayons X est parallèle aux rides). (c)
Représentation schématique du profil asymétrique de la surface des films gravés.
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où α et β sont définis sur la Fig. 6.9(c). Enfin, pour une même énergie des ions et une même
épaisseur gravée, la période des rides formées sur le BN est plus faible que sur l’Al2O3, l’am-
plitude est plus grande et l’ordre est meilleur. Dans le cas du Si3N4, au contraire, la période et
l’amplitude sont plus faibles et l’ordre est moins bon que dans le cas de l’Al2O3.

Ces résultats préliminaires montrent qu’on peut aisément produire des surfaces nanostruc-
turées par gravure ionique de films minces diélectriques à température ambiante. Notons que
d’après la littérature, la période et l’amplitude des rides peuvent être également ajustées sur
une large gamme en jouant sur la température (< 700◦C) et sur l’angle d’incidence du faisceau
d’ions [191, 199]. Dans ces conditions, on peut envisager la fabrication de nanostructures mé-
talliques auto-organisées par dépôt en géométrie rasante sur des surfaces diélectriques dont la
nature et la morphologie sont contrôlées.

6.3.3 Dépôt d’argent sur une surface d’Al2O3 gravée aux ions Xe+

Propriétés structurales

Nous avons utilisé un film mince d’Al2O3 gravé avec des ions Xe+ de 1 keV pendant 180 s
comme gabarit pour guider la croissance de nanoparticules d’argent. La Fig. 6.10(a) montre
le cliché GISAXS d’une bicouche Ag/Al2O3 déposée selon le mode « marches » obtenu avec le
faisceau de rayons X perpendiculaire aux rides. La diffusion engendrée est alors caractéristique
d’une assemblée bidimensionnelle de nanoparticules avec un ordre latéral à courte distance (pic
d’interférence à qy = ±0.47 nm−1). En revanche, en orientant les rides parallèlement au faisceau
de rayons X [Fig. 6.10(b)], on obtient deux tiges intenses (positionnées à qy = ±0.27 nm−1)
dont l’intensité est modulée dans la direction qz à cause des effets de rugosité corrélée . De plus,
en comparaison avec le cliché GISAXS du film gravé non recouvert [Fig. 6.9(a)], l’asymétrie
des tiges par rapport à l’axe qy = 0 est clairement inversée. Ces résultats suggèrent que la
diffusion est dominée par les nanoparticules d’argent et que la croissance de ces dernières a lieu
préférentiellement sur les facettes « éclairées » par le flux atomique d’argent (c.-à-d. les facettes
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Figure 6.10 – Clichés GISAXS d’une bicouche Ag/Al2O3 (tAg ≈ 2 nm) déposée sur un film mince
d’Al2O3 gravé avec des ions Xe+ de 1 keV sous une incidence de 35◦ par rapport à la surface : avec le
faisceau de rayons X (a) perpendiculaire et (b) parallèle aux rides. (c) Représentation schématique de la
configuration avec le faisceau de rayons X parallèle aux rides.
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Figure 6.11 – (a) Micrographie de HAADF-STEM en vue plane d’une bicouche Ag/Al2O3 (tAg ≈
2 nm) déposée sur un film mince d’Al2O3 gravé avec des ions Xe+ de 1 keV sous une incidence de 35◦ par
rapport à la surface. Les directions du flux de Xe+ et du flux d’Ag sont indiqués par les flèches blanche et
orange. (b) Fonction d’autocorrélation correspondante.

opposée à la direction du flux de Xe+), comme représenté schématiquement sur la Fig. 6.10(c).

Une micrographie de HAADF-STEM en vue plane du même échantillon est présentée
sur la Fig. 6.11(a). Elle confirme la formation de nanoparticules, de taille moyenne pondérée
D̂ = 8, 2 nm, alignées dans la direction perpendiculaire au flux de Xe+ (c.-à-d. dans la direc-
tion parallèle aux rides). Toutefois, entre ces lignes périodiques de particules, on peut aussi
remarquer la présence de particules plus petites (D < 4 nm) sans organisation particulière. Les
données quantitatives issues de l’analyse de cette image et de la fonction d’autocorrélation asso-
ciée [Fig. 6.11(b)] sont regroupées dans la Tab. 6.3. Elles montrent que, comme dans le cas des
bicouches Ag/Al2O3 déposées sur surface facettée d’alumine selon le mode « terrasses » (§ 6.2.3)
ou « marches » (§ 6.2.4), non seulement l’organisation des particules (〈ΛL〉/〈ΛT〉 = 0, 64) mais
également leur forme dans le plan (D̂L/D̂T = 1, 23) et hors plan (Ĥ/D̂ = 0, 65) sont anisotropes.

Propriétés optiques

Les propriétés optiques de cet échantillon ont été étudiées par des mesures de transmission
en incidence normale avec différentes orientations φ de la polarisation par rapport aux rides.
Les spectres de transmission expérimentaux présentés sur la Fig. 6.12(a) mettent clairement
en évidence la dépendance azimutale de la réponse optique : la bande de résonance plasmon

〈ΛL〉 〈ΛT〉 D̂ Ĥ D̂L D̂T

(nm) (nm) (nm) (nm) (nm) (nm)
12,0 18,8 8,2 5,3 9,5 7,7

Table 6.3 – Bicouche Ag/Al2O3 (tAg ≈ 2 nm) déposée sur un film mince d’Al2O3 gravé avec des
ions Xe+ de 1 keV sous une incidence de 35◦ par rapport à la surface : distances interparticules dans les
directions L et T (〈ΛL〉 et 〈ΛT〉), valeurs moyennes pondérées de diamètre effectif (D̂), de hauteur (Ĥ), et
de diamètres projetés selon les directions L et T (D̂L et D̂T).
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Figure 6.12 – Bicouche Ag/Al2O3 (tAg ≈ 2 nm) déposée sur un film mince d’Al2O3 gravé avec des ions
Xe+ de 1 keV sous une incidence de 35◦ par rapport à la surface. (a) Spectres de transmission expérimentaux
pour différentes orientations φ de la polarisation par rapport aux rides. (b) Positions expérimentales λφ de
la bande de résonance plasmon en fonction de φ et positions simulées en considérant un réseau rectangulaire
de particules sphéroïdales. (c) Spectres de transmission simulés en considérant un réseau rectangulaire de
particules ellipsoïdales et un facteur d’amortissement A = 1.

est située autour de λφ ≈ 485 nm pour φ variant de 90◦ (direction T , perpendiculaire aux
lignes de particules) à 36◦, puis se déplace rapidement vers les grandes longueurs d’onde pour
des valeurs de φ plus faibles (avec λφ ≈ 595 nm pour φ = 0◦). De plus, ce déplacement est
associé à un amortissement et un élargissement importants de la bande d’absorption. Comme
dans le cas des bicouches déposées sur surface facettée d’alumine, les simulations effectuées
dans le cadre du modèle de Yamaguchi en supposant un réseau rectangulaire de nanoparticules
sphéroïdales avec A = 1 ne permettent pas de reproduire de façon satisfaisante les variations
de λφ [Fig. 6.12(b)]. En revanche, en considérant les distances et les paramètres morpholo-
giques donnés dans la Tab. 6.3, un bon accord entre les positions expérimentales et simulées
est obtenu [Fig. 6.12(c)]. Néanmoins, il convient de noter que nos simulations ne permettent
pas d’expliquer l’élargissement expérimental observé lorsque l’orientation de la polarisation se
rapproche de la direction L (φ = 0◦). Comme suggéré au § 6.2.4, de fortes interactions mul-
tipolaires entre particules – non prises en compte dans le modèle de Yamaguchi – pourraient
être à l’origine de ce phénomène. En effet, l’amplitude fm du champ électrique généré par le
multipôle d’ordre m (m = 1 : dipôle, m = 2 : quadrupôle, etc.) varie comme fm = (D/2L)2m+1,
où L est la distance entre particules et D leur diamètre [153]. Avec les valeurs de la Tab. 6.3,
on obtient f1 = 0.062 et f2 = 0.0097 dans la direction L, et f1 = 0.0086 et f2 = 0.00036 dans la
direction T . Il apparaît que les interactions quadrupolaires dans la direction L sont du même
ordre de grandeur que les interactions dipolaires dans la direction T , et ne sont donc pas négli-
geables. Ainsi, la résonance plasmon de surface serait fortement influencée par la proximité des
particules dans la direction L, les interactions multipolaires agissant comme une « entrave » à
l’oscillation collective des électrons à la surface des particules.





Conclusion et perspectives

Comme dans le cas des films minces nanocomposites Fe-BN, l’analyse structurale des films
Ag-BN co-déposés a montré que les nanoparticules au sein de la matrice diélectrique ont une
forme allongée selon la direction de croissance. De plus, la morphologie des nanoparticules peut
être modifiée en variant les conditions d’assistance ou par post-irradiation. En accord avec le
modèle de Maxwell-Garnett, les spectres de transmission en incidence oblique présentent une
bande d’absorption associée au mode de résonance (1,1), peu sensible aux variations de H/D, et
une bande d’absorption associée au mode de résonance (1,0) dont l’amplitude est relativement
faible mais dont la position varie de manière sensible avec le rapport d’aspect H/D des nano-
particules d’argent. Dans le cas des tricouches et bicouches obtenues par dépôts alternés, l’étude
structurale a montré que le rapport d’aspect H/D des nanoparticules d’argent est toujours in-
férieur ou égal à 1. Si la nature du support (substrat ou couche tampon) influence surtout la
densité de particules et leur taille, l’anisotropie de forme semble dépendre essentiellement de la
quantité d’argent déposée et de la nature de la couche diélectrique de recouvrement. L’utilisation
de l’imagerie HAADF-STEM associée à une analyse quantitative de la distribution d’intensité,
nous a permis de déterminer des informations pertinentes – statistiques et quantitatives – sur
la morphologie des nanoparticules et de donner une interprétation phénoménologique aux ef-
fets de recouvrement qui résulteraient d’une compétition entre des effets physico-chimiques et
des effets cinétiques. Des analyses par GISAXS ont également été réalisées et les résultats ont
permis de faire apparaître une rugosité de la surface de recouvrement corrélée à la position des
particules. Les films nanocomposites étudiés au cours de ce travail présentent tous une bande
de résonance plasmon en incidence normale que nous avons modélisée convenablement sur la
base d’un modèle de milieu effectif de type Yamaguchi et coll. [177] en utilisant les paramètres
morphologiques issus de l’analyse par HAADF-STEM. Une étude comparative des effets de
forme et des effets d’interactions entre particules sur leur réponse optique a permis de montrer
que la position de la résonance plasmon est principalement gouvernée par les effets de forme
hors du plan. Ainsi, nous avons mis en évidence la possibilité de contrôler la forme de parti-
cules d’argent, et donc leurs propriétés optiques, en choisissant convenablement des matériaux
de recouvrement avec des propriétés physico-chimiques appropriées.

Dans le Chap. 6, nous avons montré que des surfaces diélectriques présentant une structure
périodique unidimensionnelle (de type « terrasses et paquets de marches » ou « rides ») peuvent
être utilisées comme gabarits pour guider la croissance de nanoparticules d’argent par dépôt
en incidence rasante. En exploitant les effets d’ombrage liés à la nanostructuration de surface,
il est possible d’élaborer des systèmes auto-organisés sous la forme de bandes ou de chaînes
de particules dont la répartition et la forme sont anisotropes. La complexité des phénomènes
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mis en jeu n’a pu être comprise que par des simulations numériques des spectres de transmis-
sion en incidence normale. Celles-ci montrent que c’est en fait le double effet d’organisation et
d’orientation préférentielle des particules suivant la direction longitudinale qui est à l’origine
de la dépendance de la réponse optique (position spectrale, largeur et amplitude de la bande
de résonance plasmon) à l’orientation de la polarisation de la lumière incidente.

Mesures in situ par spectroscopie de réflectivité différentielle

L’ensemble des études menées dans le cadre des thèses de J. Toudert et de D. Lantiat
montrent que la morphologie des nanoparticules évolue au cours du recouvrement, et que cette
évolution morphologique est d’autant plus prononcée que la mobilité des atomes métalliques
est grande et que la vitesse de recouvrement est faible. Néanmoins, la dépendance en taille de
tels effets cinétiques reste délicate à prédire car différents phénomènes entrent en jeu. Aussi,
pour expliquer ces phénomènes, nous développons actuellement un système de mesures optiques
in situ par spectroscopie de réflectivité différentielle [201–203] permettant de caractériser les
nanoparticules en temps réel pendant leur croissance et pendant leur recouvrement. Ces travaux
font l’objet de la thèse de V. Antad que je co-encadre avec L. Simonot. Avec une forte sensibilité
aux modifications morphologiques des particules et à leur environnement local, cette technique
devrait permettre de préciser la nature et la cinétique des mécanismes mis en jeu au cours des
différentes étapes de la croissance.

Nanostructuration de surface et auto-organisation de nanoparticules

Nos travaux présentés dans le Chap. 6 suggèrent que l’effet dichroïque peut être piloté en
contrôlant l’organisation des nanoparticules, c’est-à-dire en variant la morphologie des surfaces
nanostructurées et les conditions de dépôt (géométrie, nature et quantité de métal déposé,
température. . . ), ce qui ouvre la voie à la fabrication de matériaux aux propriétés optiques
(ou magnétiques) originales. Le pré-requis à ces études est de parfaitement contrôler la nano-
structure développée à la surface des substrats utilisés. Dans ce contexte, l’un de nos objectifs
est donc d’optimiser les conditions de préparation des surfaces diélectriques obtenues soit par
gravure ionique de couches minces soit par traitement thermique de surfaces vicinales d’oxyde.
Ce dernier point fait l’objet d’une collaboration avec le groupe de R. Guinebretière (SPCTS,
Limoges). Ces travaux réalisés au PHYMAT avec S. Camelio permettront d’obtenir des sur-
faces présentant une structure unidimensionnelle de période comprise entre ∼ 10 − 50 nm et
∼ 50− 100 nm, respectivement, qui pourront être utilisées pour guider la croissance et l’orga-
nisation de nanoparticules de métaux nobles (Ag ou Au) ou d’alliages magnétiques (FePt ou
CoPt). Ainsi, nous pourrons contrôler les interactions entre particules sur une large gamme de
distance et en étudier les effets sur la réponse optique ou les propriétés magnétiques.

Spectroscopie électronique par perte d’énergie

Un des moyens d’investigation des nanocermets consiste à analyser leurs propriétés di-
électriques, caractérisées par la présence de transitions interbandes ainsi que de plasmons de
volume, de surface, et d’interface, soit par des techniques optiques (telles que l’ellipsométrie
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spectroscopique ou la spectrophotométrie que nous utilisons actuellement) soit par des tech-
niques de spectroscopie électronique. Aussi, l’acquisition récente par le PHYMAT d’un micro-
scope électronique en transmission équipé d’une sonde de taille nanométrique et d’un système
d’analyse par perte d’énergie des électrons transmis (EELS) laisse entrevoir des possibilités très
intéressantes pour ce type d’étude, notamment pour faire de la cartographie de plasmon de sur-
face [204,205]. Les objectifs majeurs sont les suivants : (i) caractériser les plasmons de surface à
l’échelle nanoscopique dans le domaine des faibles pertes électroniques en fonction de la forme,
de l’environnement et de l’organisation des nanoparticules ; (ii) entreprendre une comparaison
avec les résultats obtenus par mesures macroscopiques d’EELS en réflexion (REELS) [206,207] ;
(iii) tirer avantage de la complémentarité de ces techniques pour l’interprétation et la modélisa-
tion des données qui nécessitera un développement théorique important [208–211]. L’émergence
de ce thème de recherche coïncide avec le développement par T. Girardeau d’un dispositif de
REELS (implémenté dans le bâti XPS du PHYMAT) et le recrutement au sein de l’équipe
« Films Minces Nanostructurés » de V. Mauchamp, spécialiste de ces techniques.
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Annexe A

Calcul des amplitudes du champ
électrique : le formalisme matriciel

Position du problème

Considérons un milieu constitué d’un empilement de N couches minces de densités électro-
niques différentes (Fig. A.1). Quand une onde se propage dans un tel milieu, où chaque couche
j est caractérisée par un indice de réfraction nj = 1− δj − iβj, une épaisseur tj et une rugosité
σj, il n’est pas possible d’utiliser directement l’approche de Fresnel pour calculer les amplitudes
du champ électrique à chaque interface en fonction de l’angle d’incidence θ0. En réalité, un tel
calcul peut être effectué relativement « facilement » dans le cadre de la théorie dynamique de la
réflexion multiple en prenant en compte toutes les ondes, réfléchies et transmises, à l’intérieur
de chaque couche. Les réflexions et réfractions sont alors considérées à chaque interface zj+1

et les amplitudes du champ électrique descendant A−
j (zj+1) et du champ électrique ascendant

A+
j (zj+1) sont habituellement présentées sous forme matricielle [212–214].

Expression de la composante selon z du vecteur d’onde

La norme de la projection selon z du vecteur d’onde ~k±j dans la couche j s’écrit de la façon
suivante :

k±z,j = ±kj sin θj = ±kj

√
1− cos2 θj. (A.1)

Or, la loi de Snell-Descartes de la réfraction s’écrit cos θ0 = nj cos θj et k0 = 2π/λ = kj/nj, où
λ est la longueur d’onde du rayonnement incident dans le vide. En conséquence, k±z,j s’exprime
simplement en fonction de θ0 et nj :

k±z,j = ±k0

√
n2

j − cos2 θ0. (A.2)

Expression de la matrice de réfraction

Les amplitudes du champ électrique A±
j (zj+1) dans la couche j à l’interface zj+1 s’expriment

en fonction des amplitudes du champ électrique A±
j+1(zj+1) dans la couche j + 1 à l’interface
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Figure A.1 – Réflexions et réfractions d’une onde électromagnétique dans un milieu stratifié. L’origine
des altitudes est prise sur la surface (z1 = 0)

zj+1 sous la forme matricielle suivante :
[

A+
j (zj+1)

A−
j (zj+1)

]
= Rj,j+1

[
A+

j+1 (zj+1)
A−

j+1 (zj+1)

]
. (A.3)

La matrice de réfraction Rj,j+1 à l’interface entre les couches j et j + 1 peut s’écrire :

Rj,j+1 =

[
pj,j+1 mj,j+1

mj,j+1 pj,j+1

]
, (A.4)

avec

pj,j+1 =
k−z,j + k−z,j+1

2k−z,j
, (A.5)

et

mj,j+1 = e−2k−z,jk−z,j+1σ2
j+1

k−z,j − k−z,j+1

2k−z,j
. (A.6)

Expression de la matrice de translation

La traversée de la couche j d’épaisseur tj est quant à elle modélisée par une matrice de
translation Tj qui traduit le déphasage subit par le champ électrique entre l’interface zj+1 et
l’interface zj.

[
A+

j (zj)
A−

j (zj)

]
= Tj

[
A+

j (zj+1)
A−

j (zj+1)

]
, (A.7)
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avec

Tj =

[
eik−z,jtj 0

0 e−ik−z,jtj

]
. (A.8)

Calcul des amplitudes du champ électrique à chaque interface

La matrice de passageM0←S du substrat à l’air est obtenue par la multiplication de toutes
les matrices successives de réfraction et de translation :

[
A+

0 (z1 = 0)
A−

0 (z1 = 0)

]
= M0←S

[
A+

S (zS)
A−

S (zS)

]
, (A.9)

avec

M0←S =

[
M0←S

11 M0←S
12

M0←S
21 M0←S

22

]
= R0,1T1R1,2 . . . . . .RN−1,NTNRN,S. (A.10)

Le substrat étant considéré comme un milieu semi-infini, il n’y a pas d’onde retour dans ce
milieu, d’où A+

S (zS) = 0. En normalisant l’amplitude du champ incident A−
0 (z1 = 0) = 1, on

obtient ainsi :

A+
0 (z1 = 0) =

M0←S
12

M0←S
22

, (A.11)

et

A−
S (zS) =

1

M0←S
22

, (A.12)

où A+
0 (z1 = 0) et A−

S (zS) ne sont autres que les coefficients de réflexion r et de transmission t
du milieu stratifié.

De la même manière, la matrice de passage Mj←S du substrat à la couche j permet
d’exprimer les amplitudes du champ électrique A±

j (zj+1) dans la couche j à l’interface zj+1 en
fonction des amplitudes du champ électrique A±

S (zS) dans le substrat à l’interface zS :
[

A+
j (zj+1)

A−
j (zj+1)

]
= Mj←S

[
A+

S (zS)
A−

S (zS)

]
, (A.13)

En posant A+
S (zS) = 0 et A−

S (zS) = 1/M0←S
22 (Eq. A.12), on obtient finalement :

A+
j (zj+1) =

M j←S
12

M0←S
22

, (A.14)

et

A−
j (zj+1) =

M j←S
22

M0←S
22

. (A.15)





Annexe B

Facteur de forme et facteur de structure

B.1 Expression du facteur de forme

Dans le cadre de la théorie cinématique de la diffusion (équivalente à l’approximation
de Born), le facteur de forme d’une particule de densité électronique constante est la simple
transformée de Fourier F (~q) de la forme de la particule [1].

F (~q) =

∫

V

exp (−i~q~r) d3~r. (B.1)

Pour des formes simples, l’intégrale se résout analytiquement ou se réduit à une intégrale à une
dimension [35,38,100].

Sphère de rayon R

F (qx, qy, qz) = 4πR3 sin (qR)− qR cos (qR)

(qR)3 exp (iqzR) , (B.2)

avec q =
√

q2
x + q2

y + q2
z [Fig. B.1(a)].

Cylindre de rayon R et hauteur H

F (qx, qy, qz) = 2πR2H
J1

(
q‖R

)

q‖R
sinc

(
qz

H

2

)
exp

(
iqz

H

2

)
, (B.3)

avec q‖ =
√

q2
x + q2

y [Fig. B.1(b)].
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Sphéroïde de rayon R et hauteur H

F (qx, qy, qz) = exp

(
iqz

H

2

) ∫ H/2

0

4πR2
z

J1

(
q‖Rz

)

q‖Rz

cos (qzz) dz, (B.4)

avec q‖ =
√

q2
x + q2

y et Rz = R
√

1− 4 z2

H2 [Fig. B.1(c)].

Hémisphéroïde de rayon R et hauteur H

F (qx, qy, qz) =

∫ H

0

2πR2
z

J1

(
q‖Rz

)

q‖Rz

exp (−iqzz) dz, (B.5)

avec q‖ =
√

q2
x + q2

y et Rz = R
√

1− z2

H2 [Fig. B.1(d)].

Sphère facettée de rayon R et hauteur H

F (qx, qy, qz) = exp

(
iqz

H

2

) ∫ H/2

0

4πR2
z

J1

(
q‖Rz

)

q‖Rz

cos (qzz) dz (B.6)

avec q‖ =
√

q2
x + q2

y et Rz =
√

R2 − z2 [Fig. B.1(e)].

Sphère tronquée de rayon R et hauteur H

F (qx, qy, qz) = exp [iqz (H −R)]

∫ R

R−H

2πR2
z

J1

(
q‖Rz

)

q‖Rz

exp (−iqzz) dz, (B.7)

avec q‖ =
√

q2
x + q2

y et Rz =
√

R2 − z2 [Fig. B.1(f)].

Gélule de rayon R et hauteur H

F (qx, qy, qz) = exp

(
iqz

H

2

) {
2πR2 (H − 2R)

J1

(
q‖R

)

q‖R
sinc

(
qz

H − 2R

2

)

+

∫ R

0

4πR2
z

J1

(
q‖Rz

)

q‖Rz

cos

[
qz

(
z +

H − 2R

2

)]
dz

}
, (B.8)

avec q‖ =
√

q2
x + q2

y et Rz =
√

R2 − z2 [Fig. B.1(g)].
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Prisme à base triangulaire de longueur L, largeur 2R et hauteur H

F (qx, qy, qz) = L sinc

(
qx

L

2

) ∫ H

0

2R
(
1− z

H

)
sinc

[
qy

D

2

(
1− z

H

)]

× exp (−iqyδy) exp (−iqzz) dz, (B.9)

avec δy =
(
R− H

tan α

) (
1− z

H

)
où α définit la pente positive du profil en dents de scie

[Figs. B.1(h) et B.1(i)].
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Figure B.1 – Intensité diffusée par un objet unique (échelle logarithmique) dans le cadre de l’ap-
proximation de Born pour différentes formes d’objets. (a) Sphère (2R = 5 nm et H = 5 nm). (b) Cylindre
(2R = 5 nm et H = 4 nm). (c) Sphéroïde (2R = 5 nm et H = 4 nm). (d) Hémisphéroïde (2R = 5 nm et
H = 4 nm). (e) Sphère facettée (2R = 5 nm et H = 4 nm). (f) Sphère tronquée (2R = 5 nm et H = 4 nm).
(g) Gélule (2R = 5 nm et H = 7 nm). Prisme à base triangulaire (L = 2R = 5 nm et H = 4 nm) : (h)
α = 58◦ (triangle isocèle) et (i) α = 76◦ (triangle quelconque).
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B.2 Expression du facteur de structure

Dans le cas d’une assemblée de particules caractérisée par un ordre à courte ou moyenne
portée, le facteur de structure S(~q) est la transformée de Fourier de la fonction d’autocorrélation
de la position des particules.

S (~q) = 1 + ρs

∫

V

[g (~r)− 1] exp (−i~q~r) d3~r, (B.10)

où ρs est la densité moyenne de particules et g(~r) est la fonction de corrélation de paire. S(~q)
peut prendre des formes très variées selon l’arrangement des particules. De façon générale, cette
fonction est constituée de pics aux noeuds du super-réseau associé, dont l’espacement est in-
versement proportionnel au pas du réseau. La largeur des pics est, quant à elle, reliée au degré
de désordre dans la position des noeuds.

Modèle du paracristal

Dans le modèle du paracristal, on considère que le désordre est cumulatif et se propage de
proche en proche. Il permet de faire le lien entre un réseau régulier et une structure désordonnée
à partir de considérations statistiques. Ainsi, en considérant un désordre de type gaussien, on
peut tirer l’expression analytique du facteur de structure suivante [200] :

S(q) =
1− exp (−q2σ2

Λ)

1− 2 exp
(
− q2σ2

Λ

2

)
cos (qΛ) + exp (−q2σ2

Λ)
, (B.11)

où Λ est la distance moyenne entre particules et σΛ est l’écart-type [Fig. B.2(a)].

Approximation de Percus-Yevick

Le facteur de structure déterminé dans l’approximation de Percus-Yevick [215] utilise un
potentiel d’intéraction de sphères dures. S(q) dépend alors uniquement de la fraction volumique
de sphères dures ηhs et de leur diamètre Dhs [Fig. B.2(b)]. Il s’écrit sous la forme suivante [43] :

S(q) =
1

1 + 24ηhsG (qDhs)
, (B.12)

avec

G(x) = α (sin x− x cos x) /x3

+β
[
2x sin x +

(
2− x2

)
cos x− 2

]
/x4

+γ
{−x4 cos x + 4

[(
3x2 − 6

)
cos x +

(
x3 − 6x

)
sin x + 6

]}
/x6, (B.13)



B.2. Expression du facteur de structure 109

2.5

2.0

1.5

1.0

0.5

0.0

S
(q

)

2.52.01.51.00.50.0
q (nm

-1
)

(a)  σΛ = 5,0 nm

 σΛ = 2,5 nm

 σΛ = 1,5 nm

2.5

2.0

1.5

1.0

0.5

0.0

S
(q

)

2.52.01.51.00.50.0
q (nm

-1
)

(b)  ηhs = 0.05

 ηhs = 0.20

 ηhs = 0.45

Figure B.2 – Facteurs de structure calculés (a) dans le cadre du modèle du paracristal avec Λ = 7, 5 nm
pour différentes valeurs de σΛ et (b) dans le cadre de l’approximation de Percus-Yevick avec Dhs = 7, 5 nm
pour différentes valeurs de ηhs.

où

α =
(1 + 2ηhs)

2

(1− ηhs)
4 , (B.14)

β =
−6ηhs

(
1 + ηhs

2

)2

(1− ηhs)
4 , (B.15)

γ =
ηhsα

2
. (B.16)
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Structural and magnetic properties of Fex – C1Àx nanocomposite thin films
D. Babonneau,a) J. Briatico, and F. Petroff
Unité Mixte de Physique CNRS/Thomson–CSF, UMR 137 CNRS, Laboratoire Central de Recherches,
Domaine de Corbeville, 91404 Orsay Cedex, France

T. Cabioc’h and A. Naudon
Laboratoire de Métallurgie Physique, UMR 6630 CNRS, Université de Poitiers, UFR Sciences SP2MI,
Téléport 2, Boulevard Marie et Pierre Curie, B.P. 30179, 86962 Futuroscope Chasseneuil Cedex, France

~Received 5 November 1999; accepted for publication 5 January 2000!

Iron–carbon nanocomposite thin films with iron concentrations ranging from 12 to 74 at. % were
grown by ion-beam sputtering codeposition at different substrate temperatures. The microstructure
of the films was characterized by transmission electron microscopy, atomic force microscopy,
extended x-ray absorption fine structure, and grazing incidence small-angle x-ray scattering. A
granular morphology consisting of body-centered-cubic iron-rich nanoparticles~2–5 nm in diameter
and 3–8 nm in height with a relatively sharp size distribution! regularly distributed within a more
or less graphitic matrix was obtained. Structural properties as well as magnetic ones were found to
depend strongly on composition, substrate temperature, and postdeposition treatments~annealing or
Ar1 irradiation!. The temperature dependence of the susceptibility exhibited a superparamagnetic
response with blocking temperature in the range of 13–180 K. The maximum low-temperature~5 K!

coercivity value obtained in this study was 850 Oe for the film with the lowest iron content (x
50.12). The saturation magnetization was found to be reduced compared to the corresponding bulk
value for pure a-Fe, and increased with increasing substrate temperature. Otherwise, when
increasing the iron content, a decrease in coercivity was observed in correlation with an increase in
remanent magnetization. ©2000 American Institute of Physics. @S0021-8979~00!05407-4#

I. INTRODUCTION

Nanocomposite thin films, consisting of metallic nano-
particles buried in a host matrix, exhibit a wide variety of
interesting properties in solid-state physics and have opened
up many possibilities for their use in various technological
applications.1 For instance, composite systems comprising
noble metal nanocrystals, such as Au, Ag, Cu, embedded in
glass have received much attention in the field of optoelec-
tronics because of their nonlinear optical properties.2 Nano-
particles of magnetic transition metals~Fe, Co, Ni! embed-
ded in either a metallic or insulating matrix are also of
interest due to their peculiar magnetic and magnetotransport
properties like enhanced coercivity,3 superparamagnetism,4

giant magnetoresistance,5 or tunnel magnetoresistance.6 For
potential applications of such magnetic granular materials as
high-density magnetic recording media, an appropriate
choice of host material as well as precise control of the par-
ticle size and interparticle distance are both crucial.

Among the candidates that could serve as host materials
to wrap ferromagnetic nanoparticles, carbon is particularly
attractive. Indeed, quite recently, it has been demonstrated
that nanocrystals can be encapsulated in graphitic nanocages,
with the graphite coating providing protection against out-
side degradation~wear as well as corrosion or attack by con-
centrated acids! of the core material.7 Another important fea-

ture is that carbon can provide magnetic isolation between
neighboring particles, which causes the reduction of interpar-
ticle exchange coupling.8 Thus, with regard to applications in
the field of magnetic data storage, the wrapping graphite
should act as a solid lubricant and protect the entrapped ma-
terial from oxidation, but it also should reduce the media
noise.

One common way to achieve encapsulation of metallic
nanoparticles in graphite-like carbon is based on the so-
called Krätschmer–Huffman arc-discharge method.9 It con-
sists of establishing an electric arc between two electrodes in
a helium atmosphere: the cathode is generally a pure graphite
or tungsten rod while the anode is a graphite rod, drilled and
packed with a selected metal.7,8 Unfortunately, the products
so obtained are usually a heterogeneous mixture of different
carbon structures~fullerenes, nanotubes, onions, graphite
flakes, etc.!, some encapsulating metallic nanoparticles and
some not; moreover, this method provides little or no control
over the particle size and size distribution. Another approach
is to use the ion-beam sputtering technique in order to code-
posit the metallic and carbon species to achieve the forma-
tion of a homogeneous, thin, smooth nanocomposite film.
This method has been widely applied in the last years to the
fabrication of cermets consisting of nanosized metallic clus-
ters embedded in insulating matrices, like the
Fex – (SiO2)12x system.10 More recently cosputtering has
also been used successfully to synthesize Mex – C12x granu-
lar films, where Me is a metal showing a low mutual solu-
bility with carbon such as Pd,11 Ag,12 or Cu.13 This results in
a regular distribution of Me nanoparticles in a more or less

a!Permanent address: Laboratoire de Me´tallurgie Physique, UMR 6630
CNRS, Universite´ de Poitiers, UFR Sciences SP2MI, Te´léport 2, Bd.
Marie et Pierre Curie, BP 30179, 86962 Futuroscope Chasseneuil Cedex,
France; electronic mail: david.babonneau@lmp.univ-poitiers.fr
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graphitic matrix, the size of which can be controlled by vary-
ing the substrate temperature, the carbon concentration in the
film, and/or by postdeposition treatments. Accordingly, Ha-
yashi and co-workers proposed the Co–C and CoPt–C sys-
tems to be promising candidates for potential ultrahigh-
density magnetic recording media.14,15 Finally, we recently
presented initial results dealing with the cosputtering of car-
bon and iron and proposed that such a technique was pow-
erful in obtaining thin films of ferromagnetic iron nanopar-
ticles encapsulated in carbon nanocages.16

In this article, we describe in detail the fabrication, the
structure, and the magnetic properties of Fex – C12x nano-
composite thin films grown by cosputtering of an iron–
graphite composite target. Structural properties have been
investigated using complementary techniques including
transmission electron microscopy~TEM! coupled with elec-
tron diffraction, atomic force microscopy~AFM!, extended
x-ray absorption fine structure~EXAFS!, x-ray reflectom-
etry, and grazing incidence small-angle x-ray scattering
~GISAXS!. Magnetic measurements have been performed
using a superconducting quantum interference device
~SQUID! magnetometer. The article is organized as follows:
the experimental part containing sample preparation and
characterization methods is reviewed in Sec. II. Structural
characterizations of the Fex – C12x films are reported in Sec.
III and discussed as a function of the iron atomic fraction and
substrate temperature during deposition. Magnetic properties
are examined in Sec. IV since the morphology and micro-
structure of the nanocomposite material are varied. A sum-
mary and conclusions are presented in Sec. V.

II. EXPERIMENT

A. Sample preparation

Nanocomposite thin films may be synthesized by a vari-
ety of methods, including sol–gel processes, ion implanta-
tion, sputtering or evaporation codeposition, and sequential
sputtering or pulsed laser deposition.1 The thin films studied
in this work were grown by ion-beam sputtering codeposi-
tion from single targets composed of a high-purity graphite
disk ~150 mm in diameter! on which high-purity iron plate-
lets were placed. The iron concentration of the deposited
films, in the range of 12–74 at. %, was varied by modifying
the platelet width on the target from 2 to 12 mm. The base
pressure in the deposition chamber was 531025 Pa and
sputtering was carried out in a 131022 Pa argon atmo-
sphere. The substrate temperature during the deposition pro-
cess was varied between room temperature~RT! and 500 °C.
Further on, the following notation is adopted to describe our
samples as a function of the synthesis conditions: Fex – C
(Ts) where x is the atomic fraction of iron andTs is the
substrate temperature. Furthermore, subsequent to the
codeposition process, some samples were annealed in an
oven under vacuum, or irradiated with 100 keV argon ions
using an ion implanter described in detail elsewhere.17

Fe–C thin films, with thicknesses typically in the 25–40
nm range, were grown on chemically cleaned Si substrates
for x-ray, AFM, and magnetic measurements. For plane-
view TEM observations, freshly cleaved NaCl substrates or

carbon-coated copper grids were used; the films deposited on
NaCl were floated in purified water, and the resulting free-
standing thin films were collected on microscope grids for
analysis in the electron microscope. Cross-sectional TEM
characterizations were achieved using thicker films~about
350 nm thick! deposited onto Si substrates. The observable
areas were obtained by first mechanically cutting, polishing,
and drilling the Si substrates down to somemm, and then by
ion milling until the films were perforated.

B. Characterization methods

All the samples were first characterized by x-ray reflec-
tometry with an apparatus using the angle-resolved disper-
sive mode18 in order to determine their thickness,t, critical
angle, ac , and density, r. The Fe atomic fractionx
5(r2rC)/(rFe2rC) was then obtained within an accuracy
of Dx56531022, with rC and rFe being the measured
densities for pure C and Fe ion-sputtered films, respectively.
Low-magnification TEM and electron diffraction character-
izations were performed with a JEOL 200CX microscope
working at an acceleration voltage of 200 kV. A JEOL 3010
operating at 300 kV~point-to-point resolution of 0.14 nm!
was used for high-resolution TEM~HRTEM! observations.
AFM experiments were carried out in tapping mode with a
Nanoscope Digital instrument for surface observations and
roughness measurements. All the cosputtered Fe–C thin
films were shown to be continuous and had smooth surfaces
@less than 0.6 nm root mean square~rms! roughness#.

Demixing of the iron and carbon was studied by means
of EXAFS experiments performed at the LURE synchrotron
facility on station D42. The beamline was configured with a
Si~331! channel-cut monochromator with an energy resolu-
tion of 1 eV at the FeK-absorption edge. The sizes, shapes,
and separations of the nanoparticles were determined by
GISAXS measurements carried out at LURE with the small-
angle x-ray scattering~SAXS! setup of beamline D22~see
Ref. 19 for a detailed description!. GISAXS is a relatively
novel experimental technique that combines both grazing in-
cidence and scattering at low angles.20 It has been known for
many decades that SAXS used in conventional transmission
mode is a powerful tool to investigate electron density fluc-
tuations on a mesoscopic scale. Thus, this nondestructive
technique is well suited to the study of nanocomposite ma-
terials; however, it is limited when the nanoparticles are con-
fined in the surface region of the sample. In order to over-
come this, experiments are carried out close to the critical
angle,ac , for total external reflection: the result is a consid-
erably enhanced surface sensitivity.21 The full potential of
GISAXS is then obtained when it is coupled with very in-
tense and highly collimated synchrotron radiation beams and
two-dimensional~2D! detectors.22

Finally, magnetic properties of the thin films were mea-
sured by a Quantum Design SQUID magnetometer with a
magnetic field between650 kOe applied either parallel or
perpendicular to the plane of the films. The temperature de-
pendence of the susceptibility was measured in the 5–300 K
range under an external field of 100 Oe to determine the
blocking temperature,TB , above which the material is su-
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perparamagnetic. Hysteresis loops were obtained at various
temperatures in order to determine the coercivity,Hc , satu-
ration magnetization,M s , and remanent magnetization,M r ,
of the samples.

III. STRUCTURAL CHARACTERIZATIONS

A. Transmission electron microscopy

The Fe–C system is almost immiscible under equilib-
rium conditions and the carbide phases reported are meta-
stable at all temperatures with respect to graphite and its
saturated solution in iron.23 Consequently, phase separation
is predictable between Fe and C during or after the codepo-
sition process. The formation of metallic nanoparticles bur-
ied in a carbon matrix is then expected. As a typical ex-
ample, Fig. 1~a! shows a plane-view TEM bright-field~BF!

micrograph of a Fe0.26– C ~500 °C! nanocomposite thin film
with thickness t525.9 nm. The film consists of nearly
spherical nanometric dark grains randomly dispersed within
a homogeneous background~bright regions!. The average
in-plane diameter of the nanograins, estimated by image pro-
cessing, iŝ f&54.5 nm with a fairly sharp size distribution
~not shown! represented by a log–normal distribution func-
tion ~with a geometric standard deviations51.25!. The cor-
responding selected-area electron diffraction~SAED! pattern
shown in Fig. 1~b! is a superposition of two sets of reflec-
tions: the innermost halo ring corresponds to the graphite
~002! basal planes and arises from turbostratic graphite~the
correspondingd spacing is found to be;0.36 nm, slightly
higher than that of bulk graphited00250.338 nm!; the outer-
most rings can be indexed as those of body-centered-cubic
~bcc! a-Fe crystallites~bulk equilibrium phase! with a mean
lattice parametera50.291 nm, close to the bulk valuea
50.287 nm for purea-Fe. It is worth noting that the diffrac-
tion rings are quite broad due to the small grain size. How-
ever, this can also suggest the formation of amorphous-like
or disordered structures. In particular, the small lattice ex-
pansion of iron crystallites most probably results from incor-
poration of small amounts of carbon as we proposed in Ref.
16. Figures 1~c! and 1~d! are dark field~DF! images obtained
from the iron ~110! and graphite~002! reflections, respec-
tively. In Fig. 1~c!, the shape and average size of the resolved
crystallites are completely similar to those of the dark nan-
ograins observed in the BF image@Fig. 1~a!#. On the other
hand, the domains resolved in Fig. 1~d! are much smaller in
size and their shape cannot be clearly defined. Consequently,
from BF and DF imaging and SAED pattern analysis, we
infer that the film is composed of iron-rich nanoparticles
separated by graphite-like carbon boundaries. Moreover, as
seen in Fig. 1~e!, tilting of the sample in the electron micro-
scope shows a tendency for the Fe-rich particles to be as-
pherical in the out of plane direction of the layer, with pref-
erential elongation along the thin film growth direction. This
behavior suggests columnar growth as is also seen in Fig. 2
which shows a cross-sectional TEM BF micrograph of a
Fe0.58– C ~300 °C! sample with nominal thicknesst;350
nm. In the HRTEM image of the Fe0.26– C ~500 °C! sample

FIG. 1. Plane-view TEM micrographs of the Fe0.26– C ~500 °C! sample.~a!
BF image~tilt angle of 0°!, ~b! SAED pattern showing graphite~002! and
iron ~110!, ~200!, and ~211! reflections,~c! DF image from the iron~110!
reflection, ~d! DF image from the graphite~002! reflection, and~e! BF
image at tilt angle of 45°~the tilt axis is indicated by the arrow!.
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shown in Fig. 3, graphite-like C lattice fringes with approxi-
mately 0.36 nm spacing can be seen in the bright separation
regions between the Fe-rich nanoparticles. The nanocompos-
ite thin film in fact consists of disconnected metallic nano-
particles, which are insulated from their neighbors by the C
phase. These particles are covered by poorly crystallized gra-
phitic layers, with a fairly uniform thickness of carbon, and
therefore can be considered to be encapsulated in distorted
hollow carbon nanoparticles. This suggests that the structure
of the graphitic C entrapping the Fe-rich particles is similar
to that of carbon black particles, which are composed of
small segments of graphitic sheets withd002 spacing in the
0.35–0.37 nm range.24 Furthermore, it is interesting to note
that the larger nanoparticles were generally coated with more
graphitic layers than the smaller ones.

The influence of substrate temperature was checked by
HRTEM in the range of RT–500 °C while keeping the iron
concentration constant, i.e.,x50.26. It is worth noting that
Fe and C phase separation was observed in as-sputtered
samples even for the lowestTs . The Fe-rich nanoparticles
were always seen to be nearly round in the plane of the layer
and completely isolated from each other by the carbon ma-
trix. However, their average in-plane diameter dropped from
;4.5 nm atTs5500 °C to;2 nm atTs5RT. Furthermore,
a decrease in the intensity and a broadening of the graphite
~002! ring were observed in the SAED patterns when going

from Ts5500 °C to RT, indicating a lack of crystalline order
in the carbon wrapping. It was also found that the contrast
between the Fe-rich particles and the C matrix decreased
with decreasingTs .

To summarize Sec. II A, we conclude from TEM char-
acterizations that the Fe–C cosputtered films withx<0.58
mainly consist of columnar bcc Fe-rich nanoparticles well
separated from each other by graphite-like carbon boundaries
~when Ts.300 °C) or just embedded in amorphous carbon
~whenTs,300 °C). Nevertheless, with increasing iron con-
tent up to 58%, the in-plane particle diameter increased
while the separation regions between the particles decreased.
Finally, as shown in Fig. 4, granular films withx50.74 con-
sisted of carbon grains dispersed within a connected network
of iron-rich nanoparticles. The atomic fractionx50.74 there-
fore corresponds to an iron concentration which is above the
percolation threshold. In comparison with the products ob-
tained by the conventional arc-discharge method, we ob-
served that both Fe nanoparticles and C nanocages were very
small in size and nonfaceted. The outer graphitic layers were
continuously bent, leaving no gap between the C and Fe
phases. Furthermore, although trace of face-centered-cubic
~fcc! g-Fe ~austenite! or carbide~such as cementite Fe3C)
phases cannot be ruled out within the resolution of our in-
strument, SAED pattern analysis showed that Fe was in the
bcc phase. In spite of the nonequilibrium process in this case,
such a result is in agreement with the Fe–C phase diagram.23

Nevertheless, this is in strong contrast with the arc-discharge
experiments since austenite and cementite formation is often
reported in the literature.25

B. Extended x-ray absorption fine structure

From TEM characterizations, we have evidence that
phase separation in fact occurs in as-sputtered samples. Un-
fortunately, this technique does not allow one to assert that
the embedded nanoparticles are pure bcca-Fe particles with-
out the inclusion of any carbon. In particular, since the C
solubility in Fe is not exactly zero and due to the far-from-

FIG. 2. Cross-sectional TEM micrograph of the Fe0.58– C ~300 °C! sample
showing evidence of columnar growth of the iron-rich nanoparticles sepa-
rated by graphite-like carbon boundaries.

FIG. 3. Plane-view HRTEM micrograph of the Fe0.26– C ~500 °C! sample.
Disordered graphitic layers surround iron-rich particles.

FIG. 4. Plane-view HRTEM micrograph of the Fe0.74– C ~RT! sample with
thicknesst528.0 nm. The percolation threshold is reached.
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thermodynamical equilibrium processes that take place dur-
ing ion-beam sputtering codeposition, one might expect the
formation of metastable phases. In order to study the demix-
ing of iron and carbon, we have performed EXAFS experi-
ments in total electron yield mode at theK-absorption edge
of Fe at 7.111 keV. The detection of electrons was achieved
by an ionization chamber filled with He gas. Measurements
were done at RT, but also at liquid nitrogen temperature~77
K! in order to reduce thermal disorder effects by using a
cryostat working under a permanent He gas flow. The x-ray
absorption spectra were analyzed using standard
procedures.26 The oscillations were fitted with the Round
Midnight program27 in order to obtain the effective number
of neighbors, their distances, and the Debye–Waller factor.
This Debye–Waller factor indicates the departure from the
equilibrium position of the atoms and is a result of the sum
of two contributions: crystallographic and thermal disorders

of the lattice. Figures 5~a!–5~d! show a typical x-ray absorp-
tion spectrum, extracted oscillations, fast Fourier transform
~FFT!, and Fourier-filtered oscillations, together with their
fit, for the Fe0.58– C ~300 °C! sample with t;350 nm re-
corded at RT. In Fig. 5~c! as well as for all the other studied
samples, we found two additional peaks at a distanceR
,0.2 nm which are not present for the bulka-Fe reference.
The first one is due to noise, and the second one can be
attributed to the presence of C atoms in the neighborhood of
the Fe atoms. Table I shows the results obtained from fits for
the Fe0.58– C ~300 °C! sample at both RT and 77 K, and for
a pure Fe foil at RT. At first, there is no major difference in
the nanocomposite Fe–C film between the parameters ob-
tained at low and high temperature within the uncertainty of
the experiments. This indicates that the strong Debye–
Waller factor is due to an intrinsic structural disorder of the
Fe-rich nanoparticles. Such a result is thoroughly consistent
with the broadening of the diffraction rings observed in the
SAED patterns. Besides, in order to fit the peak mentioned
above, simulations were performed by introducing an initial
layer of C atoms. Finally, correct fits were obtained by in-
troducing a number of first and second Fe neighbors and the
corresponding distances that were different from those used
for the Fe reference. Thus, the increase of the distance be-
tween the Fe first neighbors from 0.248 nm for bulk Fe to
0.250 nm for Fe0.58– C ~300 °C! leads to an increase of the
iron lattice parameter of roughly 1%, a result that is also in
agreement with the SAED pattern analysis.

From EXAFS simulations, we found for all the Fe–C
films that each Fe atom had one C neighbor on average. The
question as to the exact location of these C atoms is still
unanswered. Indeed, they could be surrounding the Fe-rich
nanoparticles~corresponding to a small size effect!, or they
could be inside the nanoparticles~due to incomplete phase
separation!. In fact, the second solution seems to be more
probable in explaining the necessity of introducing carbon
atoms to fit the EXAFS signals since the number of carbon
first neighbor atoms remains constant, whatever the iron con-
centration or the deposition temperature of the samples is.
Since the particle diameter depends on these two parameters,
if C atoms were located only at the surface, the ratio of C
atoms~surface contribution! to Fe atoms~volume contribu-
tion! should vary from sample to sample, and it is not the
case. Consequently, since C and Fe are not perfectly immis-
cible, we propose that the demixing of Fe and C is not com-

FIG. 5. Standard procedure for the EXAFS analysis.~a! X-ray absorption
spectrum of the Fe0.58– C ~300 °C! sample,~b! oscillations after background
subtraction,~c! FFT of the oscillation, and~d! fit to the oscillations after
Fourier filtering.

TABLE I. Parameters obtained from EXAFS fits for Fe0.58– C ~300 °C! and for a pure Fe foil.

Sample Temperature Layer
Number/type
of neighbors

DistanceR to
neighbors

~nm!

Debye–Waller
factor
~nm!

Fe0.58– C ~300 °C! RT 1 0.7/C 0.195 0.004
2 5.4/Fe 0.250 0.008
3 5.5/Fe 0.267 0.013

Fe0.58– C ~300 °C! 77 K 1 0.8/C 0.192 0.005
2 6.75/Fe 0.250 0.010
3 5.5/Fe 0.269 0.014

Fe reference RT 1 8/Fe 0.248 0.001
2 6/Fe 0.286 0.006

3436 J. Appl. Phys., Vol. 87, No. 7, 1 April 2000 Babonneau et al.



117

plete. The Fe nanoparticles that lack crystal order are thus
believed to contain a certain quantity of carbon as a meta-
stable solid solution.

C. Grazing incidence small-angle x-ray scattering

As seen above, TEM measurements clearly show the
granular morphology of the Fe–C cosputtered thin films with
the great advantage of direct observation. However, TEM is
a local method. On the other hand, we have to take into
consideration the fact that TEM gives a projection of three-
dimensional ~3D! particle arrangement. Therefore, the mea-
sured average particle sizes and center-to-center distances
may be different compared to the real 3D values. Further-
more, different sample preparations ~plane-view and cross-
sectional specimens! are needed to obtain in-plane and in-
depth information. Consequently, since x-ray measurements
can give statistical information without destroying the film,
we have used GISAXS as a useful, additional, and comple-
mentary technique to TEM to study the morphology of the
buried Fe-rich nanoparticles. A schematic drawing of the
GISAXS geometry is shown in Fig. 6. The photon energy
was set at 7 keV corresponding to a wavelength of l50.177
nm, i.e., under the Fe K-absorption edge in order to avoid the
fluorescence of the Fe atoms. Good surface sensitivity was
achieved by working under an angle of incidence close to the
critical angle (a i'ac). Under these conditions, the penetra-
tion depth of the x-ray beam was approximately 30 nm so
that the thin layers were fully irradiated and the scattering
signal originated from typically 1012 nanoparticles. An imag-
ing plate ~IP! placed perpendicular to the incident beam ap-
proximately 500 mm behind the sample was used as a 2D
detector. The scattered intensity I versus the scattering vector
magnitude q5(4p/l)sin u ~where 2u is the scattering angle
between the primary beam and the elastically scattered one,
as seen in Fig. 6! was then recorded in the (qy ,qz) plane of
the reciprocal space. It should be noted that a vertical beam
stop, located around qy50, masked the total reflected beam

as well as the diffuse scattering arising from surface rough-
ness. The scattering patterns were then corrected for absorp-
tion and refraction effects and treated with Action3D
software.28 The origin of the reciprocal space was deter-
mined from the direct and total reflected beam tracks re-
corded on the IP after exposure.

Figures 7~a!–7~e! are some representative GISAXS pat-
terns of Fex – C ~RT! thin films with x50.12, 0.26, 0.43,
0.58, and 0.74, respectively. An interference maximum re-
lated to spatial correlation between the Fe-rich nanoparticles
is clearly seen. Azimuthal scans around the sample surface
normal showed no evidence of anisotropy in the (qx ,qy)
plane. In strong contrast, as seen in Fig. 7, the signal is
always anisotropic in the (qy ,qz) plane. This can be quali-
tatively understood by taking into account the columnar
growth observed in TEM. From a quantitative point of view,
it is possible to get information from SAXS patterns like the
mean particle diameter ^F j& and the mean center-to-center
distance ^L j& ~further on, j5y corresponds to the in-plane
direction while j5z corresponds to the in-depth direction!.
From the corresponding mean values ^F j& and ^L j&, it is
then possible to calculate the mean particle separation ^s j&
using the relationship ^s j&5^L j&2^F j&. However, under
grazing incidence,29 the classical theory of SAXS is not suf-
ficient to understand all phenomena in the scattering patterns.
In GISAXS, the distorted-wave Born approximation30 has to
be used, and the scattered intensity versus q j along direction
j in fact is given by31

I~q j!}T~a i!3T~a f !3P~q j!3S~q j!, ~1!

where T is the Fresnel transmittivity, a i , f is the angle of
incidence and exit, respectively, P(q j) is the form factor of
the particles, and S(q j) is the structure factor of the assem-
bly. By considering a monodisperse or slightly polydisperse
hard-sphere model, P(q j) can be written as

P~q j!}S 3
sin~q jR j!2q jR j cos~q jR j!

~q jR j!
3 D

2

, ~2!

where R j is the mean radius along direction j. The expression
for S(q j) can be expressed within the Percus–Yevick ap-
proximation ~see, for example, Ref. 32!. Experimentally,
I(q j) plots were obtained by integrating small sectors in the
intensity map: we measured a series of scans for various
polar angles w j with respect to the qy axis. The mean center-
to-center distance ^L j& was then evaluated from the relation-
ship ^L j&52p/q jmax , where q jmax is the position of the in-
terference maximum along direction j. The mean particle
diameter ^F j& was determined by fitting the data as well as
by measuring a radius of gyration Rg j .33

The variation in the mean size and mean center-to-center
distance with the Fe content, and corresponding ‘‘aspect ra-
tios’’ and mean separation are shown in Figs. 8~a!–8~c!.
Both nanoparticle diameters (^Fy& and ^Fz&) and interpar-
ticle distances (^L j& and ^Lz&) increase with increasing x
@Fig. 8~a!#. Furthermore, the in-depth values are higher than
the in-plane ones, in agreement with TEM observations
showing an aspherical shape out of the plane of the layer. In
a general way, the in-depth to in-plane value ratios are close

FIG. 6. Schematic drawing of the GISAXS geometry using a 2D detector
~imaging plate!. a i is the angle of incidence of the x-ray beam which is
close to the critical angle for total external reflection. 2u is the scattering
angle between the primary beam and the elastically scattered one.
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to 1.5 at lowx values and increase with increasingx. The
trend is more pronounced whenTs is at 300 °C@Fig. 8~b!#.
Consequently, the Fe-rich particles are elongated along the
direction perpendicular to the film surface, i.e., along the
direction of growth. In addition,̂sy& and ^sz& decrease lin-
early whenx varies from 0.12 to 0.58@Fig. 8~c!#. From x

50.58 to 0.74, however,̂sy& increases even though the per-
colation threshold is reached. This can be understood insofar
as, in general, SAXS works especially well at low densities
of particles, while problems may occur near or above the
percolation threshold. The variation in̂Ly&, ^Lz&, ^Fy&,
and ^Fz& with the substrate temperature, while keeping the
Fe contentx50.12 constant, has also been investigated in
Fig. 8~d!. The values increase with increasingTs , with the
Fe-rich particles always having an elongated shape since
^Fy&,^Fz& whateverTs is. On the other hand, the decrease
in intensity along the ellipsoidal line whenw j varies from 0°
to 90°, as can be seen in Figs. 7~a!–7~e!, may be explained if
the size distribution is broader in the in-depth direction than
in the in-plane one. Such a phenomenon is clearly visible at
high x values and can be understood by comparing the typi-
cal length illuminated by the x-ray beam in the in-plane and
in-depth directions~i.e., the sample length and the film thick-
ness, respectively!. Indeed, the mean distance between par-
ticles along theqy axis is much smaller than the sample
length probed by the x-ray beam~a few nm vs;107 nm!.
On the other hand, the mean distance between particles along
the qz axis and the film thickness is not very different. Con-
sequently, because of the relative lack of statistics, the scat-
tered intensity along theqz axis is weak in comparison with
that along theqy axis, especially at highx values for which
both ^Fz& and ^Fz&/^Fy& are maximum.

D. Growth mechanism

Turning now to the growth mechanism that takes place
during the codeposition process of the Fe–C films, it appears
to be related to the immiscibility of Fe and C. It is known
that the growth of Fe on amorphous substrates is three di-
mensional and follows a Volmer–Weber mechanism,
whereas the growth of C occurs layer by layer following the
so-called Frank–Van der Merwe mode.34 Under these condi-
tions, one might guess that the first stages of growth are
dominated by the formation of Fe islands surrounded with
carbon by surface diffusion of the incoming species. Such a
surface diffusion,a priori, is isotropic and results in a homo-
geneous and isotropic distribution of Fe islands in the plane
of the layer, as is normally observed. Under these conditions,
the increase of the particle size with increasingTs andx can
be easily understood since~i! the diffusion length of metal
atoms increases with increasingTs and~ii ! the diffusion dis-
tance defined as the distance needed for an iron atom to
reach a neighboring Fe island decreases with increasingx. In
both cases, the result is an increase of the catching radius of
the individual islands and, consequently, of the island size.
The columnar growth of Fe-rich nanoparticles then results
from surface diffusion of further incoming Fe and C atoms
and can be suppressed due to some concentration instabili-
ties. At this time, we suspect that shape anisotropy is asso-
ciated with, e.g., high in-plane compressive stresses and in-
terfacial energy anisotropy. However, further work is
necessary to assess the significance of all the possible con-
tributions.

On the other hand, during the codeposition experiments,
some C atoms can be adsorbed on the growing Fe particles.
Since the solubility of C in Fe is weak, most of these C

FIG. 7. GISAXS patterns of Fex – C thin films cosputtered atT s5RT. ~a!

x50.12,t541.1 nm,~b! x50.26,t526.7 nm,~c! x50.43,t528.7 nm,~d!

x50.58, t526.7 nm, and~e! x50.74, t528.0 nm.
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atoms are ejected from the metal phase and then can diffuse
through the Fe. It is now well documented that Fe is an
active catalyst for the formation of graphite35 or the growth
of carbon fibers36 at low temperatures. The adsorbed and
ejected C atoms thus can precipitate at the Fe/C interface and
disordered graphite layers can grow and curve along the Fe
particles to reduce the free energy of the system. Such an
‘‘adsorption-diffusion-precipitation’’ mechanism would be
similar to the ‘‘dissolution-diffusion-precipitation’’ mecha-
nism already found in the metal-mediated crystallization of
amorphous Si, Ge, and C.37 Under these conditions, the total
number of C atoms adsorbed on the surface of a growing Fe
column scales with the square of the column diameterFy .
However, the circumference of a column scales withFy .
For this reason, the number of C atoms available to encage
one Fe column increases linearly with increasingFy , result-
ing in an increase of the number of wrapping layers, as is
observed. Furthermore, as for a possible metastable solubil-
ity limit of C in Fe, the solubility of graphite in liquid iron at
1200 °C is estimated to be 4.37 wt. %.23 Therefore, by taking
into account the fact that growth is realized far from thermo-
dynamical equilibrium, we suggest that some adsorbed C
atoms may have remained trapped in the Fe phase, as is
revealed by the EXAFS experiments. Thin films consisting
of elongated Fe-rich nanoparticles homogeneously distrib-

uted within a more or less graphitic matrix are finally ob-
tained. It is worth noting that, in contrast to arc-discharge
deposition, the size and spacing of the metallic particles in
the carbon matrix can be controlled here by varying the iron
contentx and substrate temperatureTs .

IV. MAGNETIC PROPERTIES

As pointed out in Sec. I, the study of the magnetic prop-
erties of nanocomposite thin films is of interest since these
materials have potential applications as advanced magnetic
recording media. Furthermore, it opens up a new avenue for
investigating their microstructure. As a typical example, the
magnetic susceptibilityx versus temperature and magnetiza-
tion M versus field plots for the Fe0.26– C ~RT! sample are
shown in Figs. 9~a! and 9~b!. The external magnetic fieldH
was applied parallel to the plane of the film.x(T) data were
collected both after zero-field cooling~ZFC! and field cool-
ing ~FC! in a field of 100 Oe. The temperature during the
M(H) measurements was 5 K. Both theT dependence ofx(T)
andH dependence ofM(H) are characteristic of fine particle
magnetism.38 A peak in the susceptibility is reached atTB ,
the blocking temperature, above which the relaxation times
of the particles become shorter than the characteristic mea-
suring time of the instrument. ForT.TB , the particles ap-

FIG. 8. Morphological parameters obtained from the GISAXS analysis. Variation as a function of the iron contentx of the ~a! size^F j& and center-to-center
distancê L j&, ~b! ^Lz&/^Ly& and ^Fz&/^Fy& ratios, and~c! particle separation̂s j&. ~d! Variation of the sizê F j& and center-to-center distance^L j& as a
function of the substrate temperatureTs .
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pear to be paramagnetic due to the rapid rotation of their
moments and the hysteresis loops ~not shown! exhibit zero
remanence and coercivity. In this region, under the assump-
tion of weak interparticle interactions, M(H) can be de-
scribed by a Langevin function, typical for granular systems
revealing superparamagnetism,

M5M s cothS mH

kBT
D 2M s

kBT

mH
, ~3!

where m(5M sV) is the magnetic moment of a single par-
ticle with volume V, M s is the saturation magnetization, and
kB is the Boltzmann constant. The fitted value of V at 290 K
for the Fe0.26– C ~RT! sample is V52.43310220 cm3, from
which we evaluate the so-called ‘‘volume diameter,’’ i.e., the
diameter of a sphere having the same volume as the particle:
^FLangevin&53.6 nm. Furthermore, one can derive from Eq.
~3! that a Curie-type law can describe the susceptibility mea-
sured in the low-field limit:

x5

M

H
5

M s
2^V&

3kBT
, for kBT.mH , ~4!

where M s can be obtained from the M(H) curve presented in
Fig. 9~b!, and ^V& is the average magnetic particle volume.
The linear dependence of x(T21) at high temperature is
demonstrated in the inset of Fig. 9~a!, with the average mag-
netic particle volume diameter ^FCurie&54.0 nm being deter-
mined using relation ~4!. It is interesting to note that the
values ^FLangevin& and ^FCurie& are, together, in good agree-

ment within the uncertainty of the measurements; however,
the structural size was found to be ^FGISAXS&52.3 nm. Such
a difference between the magnetic and structural size sug-
gests that the magnetic particles in fact are slightly coupled:
weak magnetic interactions probably exist because of insuf-
ficient particle segregation and magnetic isolation (^s&'1
nm for this sample!.

The blocking temperature also offers information since
TB should satisfy the relation,

TB5

K^V&

ln~tSQUID /t0!kB

'
K^V&

25kB

, ~5!

where K is the total magnetic anisotropy energy per unit
volume, tSQUID is the characteristic measuring time of the
instrument ~;10 s!, and t0 is related to the natural frequency
of gyromagnetic precession (;1029 – 10213 s!. The value of
TB is taken to be the point at which the ZFC and FC mea-
surements separate. For the Fe0.26– C ~RT! sample, with TB

531 K and ^FGISAXS&52.3 nm, we obtain K'1.7
3107 ergs/cm3. It should be noted that this value of K is
found to be far in excess of the value of the magnetocrystal-
line anisotropy energy K1 for bulk Fe (K1'5
3105 ergs/cm3). Nevertheless, K is similar to that of Fe-
based granular systems studied in previous work,10 for which
it was apparent that the total anisotropy energy was domi-
nated by contributions ~e.g., stress, shape, and surface! other
than magnetocrystalline anisotropy. For the Fe0.12– C ~RT!
sample, using the value TB513 K deduced from the corre-
sponding x(T) plot, the magnetic volume diameter
^FSQUID&51.7 nm was determined by assuming K to be in-
dependent of the iron content x. For this sample the structural
volume diameter was found to be ^FGISAXS&52.1 nm, in
agreement with the magnetic one. It is thus suggested that
the coupling between magnetic particles decreases with de-
creasing iron content, i.e., with increasing particle separa-
tion, as is normally expected.

Below TB the susceptibility becomes irreversible. In this
region, the magnetic particle moments are frozen, giving a
finite coercivity, Hc , and remanent magnetization, M r , as
seen in Fig. 9~b!. Figure 10 shows the iron content depen-
dence of the coercivity obtained from the in-plane M(H)
measurements at T55 K for thin films grown at Ts5RT.

FIG. 9. ~a! Magnetic susceptibility as a function of temperature for the
Fe0.26– C ~RT! sample measured both under ZFC ~open circles! and FC
~closed circles! conditions in a field of 100 Oe. ~b! Magnetization vs mag-
netic field plot at T55 K.

FIG. 10. Variation of the low-temperature coercivity ~squares! and square-
ness ~circles! with iron content for films deposited at T s5RT.
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For x50.12, the hysteresis loop shows a quite large coerciv-
ity of 850 Oe as compared with purea-Fe thin films~;10
Oe!. Nevertheless, the coercivity decreases rapidly as the
iron content is increased. Abovex50.58 the percolation
threshold is reached andHc drops to near its bulk value.
Also shown in Fig. 10 is the variation of the squarenessS,
defined by the ratioM r /M s , as a function ofx. Considering
the granular material to be an assembly of noninteracting
single domain particles with easy axes randomly oriented,S
is expected to be 0.5.39 A squareness above 0.5, like we
obtain forx>0.43, can be considered to signal the presence
of ferromagnetic interactions between magnetic particles.
For x<0.26, however,S,0.5; at this time, we can only
speculate on reasons for the deviation ofS from the theoret-
ical value. Such a phenomenon could especially be under-
stood when taking into account the elongated shape of the
Fe-rich particles along the film growth direction while the
magnetic field was applied parallel to the plane of the films.
However, measurements carried out over the Fe0.12– C ~RT!

sample with the magnetic field applied either parallel or per-
pendicular to the plane of the film showed that, although
magnetic interactions are minimized whenx50.12, the easy
magnetic axis is always in the plane of the film. In general,
interaction effects~dipolar or exchange! in magnetic materi-
als are a complex problem, and beyond the scope of this
article. However, recent calculations40 showed that dipolar
interaction effects decrease both the remanence and coerciv-
ity, whereas exchange coupling was predicted to enhance the
remanence and coercivity. Nevertheless, our results show
that, with increasingx, an increase inHc is correlated with a
decrease inS. Such a phenomenon may be qualitatively un-
derstood in terms of a competition between dipolar and ex-
change interaction effects.

In Table II are listed the structural and magnetic param-
eters for Fe0.26– C films grown atTs5RT and 500 °C. It can
be seen thatM s5840 emu/cm3 at low Ts and rises toM s

51380 emu/cm3 at Ts5500 °C. These values are reduced
compared to the correspondingM s51750 emu/cm3 for bulk
Fe. Such a deviation can be explained by the presence of
carbon atoms in solid solution in the Fe phase, as demon-
strated by the EXAFS experiments. A further explanation

can be attributed to finite-size effects and possibly Fe–C
bonds at the Fe/C interface. Indeed, a large fraction of the
atoms in nanoparticles are surface atoms. Moreover, raising
Ts yields to the growth of larger particles with surface effects
being less significant and better segregation of the Fe and C
atoms at the Fe-rich particle surface. Consequently, we ob-
serve thatM s approaches the bulk value with increasingTs .
In the same way, it is interesting to note that the bulk value
is reached in the case of the Fe0.26– C ~500 °C! sample upon
annealing at 400 °C for 1 h, while the corresponding struc-
tural parameters remain unchanged. This suggests precipita-
tion of carbon previously dissolved in the metal. Also seen in
Table II is that TB is positively correlated toTs , in full
agreement with the essential feature of relation~5! thatTB is
proportional to the volume of the particles. Furthermore, also
in correlation with the particle growth arising from enhanced
surface diffusion in the films grown at highTs , we observe
an increase in low-temperature coercivity,Hc , and square-
ness,S.

Finally, the influence of postdeposition argon irradiation
on the magnetic properties has been checked in the case of a
Fe0.43– C ~300 °C! sample with thicknesst526.0 nm. In a
previous GISAXS study,41 we have observed a striking evo-
lution after irradiation with Ar1 ions with energy of 100
keV: the morphology of the nanoparticles evolved dramati-
cally since not only their shape became spherical but also
their size and separation increased by a factor of;2 ~see
Table III!. Figures 11~a! and 11~b! show that the irradiation
also induces evolution as far as the magnetic properties are
concerned. Notice that the magnetic parameters in Figs.
11~a! and 11~b! are also shown in Table III for a comparison
with the structural ones. Consistent with the substrate tem-
perature effects~Table II!, the increase inTB , Hc , and S
after Ar1 irradiation is also correlated with particle growth,
which is in this case the result of enhancement of the defect
density, vacancy mobility, and atom diffusion length gener-
ated by ballistic effects in the displacement cascades. On the
other hand, the decrease inM s may be explained by the
formation of a Fe–C solid solution as a metastable phase due
to local annealing, commonly called a thermal spike, and
rapid quenching that occurs under such Ar1 irradiation.

TABLE II. Effects of deposition temperature and subsequent annealing~400 °C for 1 h! on structural and
magnetic properties of Fe0.26– C samples (Hc , M s , andS were measured atT55 K!.

Ts Treatment
^Fy&
~nm!

^Fz&
~nm!

^sy&
~nm!

^sz&
~nm!

TB

~K!

Hc

~Oe!
M s

~emu/cm3! S

RT As deposited 2.0 3.0 0.9 1.4 31 350 840 0.21
500 °C As deposited 4.4 6.6 4.0 5.9 180 430 1380 0.41
500 °C Annealed 4.4 6.7 4.1 6.0 170 420 1760 0.45

TABLE III. Effects of 100 keV Ar1 irradiation on structural and magnetic properties of the Fe0.43– C ~300 °C!

sample with thicknesst526.0 nm (Hc , M s , andS were measured atT56 K!.

Ts

~°C! Treatment
^Fy&
~nm!

^Fz&
~nm!

^sy&
~nm!

^sz&
~nm!

TB

~K!

Hc

~Oe!
M s

~emu/cm3! S

300 As deposited 2.6 3.5 1.6 2.1 23 60 830 0.24
300 Irradiated 7.1 7.1 3.1 3.1 220 410 540 0.72
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V. SUMMARY AND CONCLUSION

In summary, we have studied the microstructure and
magnetic properties of cosputtered Fex – C12x nanocomposite
thin films with x in the range of 0.12–0.74. Our results are in
good qualitative agreement with the data reported by other
groups14,42on the Co–C system, except for the fact that post-
deposition treatments~e.g., annealing! are not necessary to
achieve~i! the phase separation between Fe and C~however
incomplete, especially at lowTs , as revealed by EXAFS
experiments! and ~ii ! the formation Fe-rich nanoparticles in
the bcc bulk equilibrium phase. TEM and GISAXS experi-
ments reveal in a complementary way that the microstructure
of the films depends strongly on both the iron content and the
substrate temperature. As a general rule, the as-deposited
films are composed of disconnected metallica-Fe nanopar-
ticles, with the shape elongated along the film growth direc-
tion, and embedded in a more or less graphitized C matrix.
The particle size can be controlled in the range of 2–5 nm in
diameter and 3–8 nm in height, with the elongated shape
resulting from surface diffusion of the Fe and C atoms dur-
ing codeposition. For films grown withTs.300 °C,
graphite-like carbon boundaries may form between the Fe-
rich particles through iron-mediated crystallization of the
carbon phase following an adsorption-diffusion-precipitation
mechanism. The Fe–C granular films exhibit a superpara-
magnetic response typical of fine particle magnetism, with
magnetic hysteresis observed only at temperaturesT,TB

whereTB is in the range of 13–180 K. The largest coercivity
of 850 Oe was obtained in the film with the lowest iron
content (x50.12). Like the structural properties, the mag-

netic ones are found to depend critically on the composition
and deposition temperatures as well as on postdeposition
treatments~annealing and Ar1 irradiation!. In this context,
interparticle interactions play an essential role and modify
the magnetic properties considerably.

ACKNOWLEDGMENTS

The authors acknowledge C. Fayoux for his help during
the thin film codepositions, M.-F. Denanot for performing
TEM observations, and J.-C. Girard for AFM measurements.
They also wish to thank the technical staff of LURE-DCI for
assistance with the GISAXS and EXAFS experiments, and
would like to express their special thanks to O. Lyon and A.
Traverse. One of the authors~J.B.! acknowledges support by
the EEC.

1For a review, see, for example,Physical Phenomena in Granular Materi-
als, edited by G. D. Cody, T. H. Geballe, and P. Sheng, Materials Re-
search Society Symposia Proceedings No. 195~Materials Research Soci-
ety, Pittsburgh, 1990!.

2R. Serna, J. M. Ballesteros, J. Solis, C. N. Afonso, D. H. Osborne, R. F.
Haglund, Jr., and A. K. Petford-Long, Thin Solid Films318, 96 ~1998!.

3C. L. Chien, J. Appl. Phys.69, 5267~1991!.
4C. P. Bean and J. D. Livingston, J. Appl. Phys.30, 120S~1959!.
5A. E. Berkowitz, J. R. Mitchell, M. J. Carey, A. P. Young, S. Zhang, F. E.
Spada, F. T. Parker, A. Hutten, and G. Thomas, Phys. Rev. Lett.68, 3745
~1992!; J. Q. Xiao, J. S. Jiang, and C. L. Chien,ibid. 68, 3749~1992!.

6H. Fujimori, S. Mitani, and S. Ohnuma, Mater. Sci. Eng., B31, 219
~1995!; J. Inoue and S. Maekawa, Phys. Rev. B53, R11927~1996!.

7R. S. Ruoff, D. C. Lorents, B. Chan, R. Malhotra, and S. Subramoney,
Science259, 346 ~1993!; Y. Saito, Carbon33, 979 ~1995!; J. Jiao and S.
Seraphin, J. Appl. Phys.83, 2442~1998!.

8J. J. Host, J. A. Block, K. Parvin, V. P. Dravid, J. L. Alpers, T. Sezen, and
R. LaDuca, J. Appl. Phys.83, 793 ~1998!.
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Evidence for a self-organized growth in granular CoÕAl2O3 multilayers
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By sequential deposition of thin layers of cobalt and alumina by sputtering, we have fabricated
granular multilayers consisting of successive planes of nanosized cobalt clusters separated by
alumina along the growth direction. Combining grazing-incidence small-angle x-ray scattering and
transmission electron microscopy experiments, we show that, in a given range of thickness, the
vertical arrangement of clusters from plane to plane is not random but shows a topology-induced
self-organization. ©2000 American Institute of Physics. @S0003-6951~00!01620-X#

New materials based on nanosized metal or semiconduc-
tor clusters, also called quantum dots, have attracted much
attention in recent years due to their fundamental interest as
well as their potential applications in many technological
areas ranging from single electron devices to advanced mag-
netic recording media. There is an increasing need for mate-
rials with a high spatial density of clusters with well defined
sizes and spacings. In the field of semiconductors for ex-
ample, self-organized quantum-dot superlattices are cur-
rently fabricated using strained growth.1,2

A common method to fabricate materials consisting of
nanosizedmetallic clusters embedded in insulating matrix,
usually called cermets or granular solids,3 is cosputtering or
coevaporating the metal and the insulator on a suitable sub-
strate. It usually results in a random distribution of clusters in
the matrix, and the cluster sizes are controlled by varying the
substrate temperature and/or postgrowth annealing. An alter-
native approach is to use a sequential deposition process and
take advantage of the three-dimensional~3D! growth of most
of the transition and noble metals on insulators resulting
from their large difference of surface energies.4

In this letter, we report on the structural characterization
of Co/Al2O3 granular multilayers prepared by sequential
deposition, using transmission electron microscopy~TEM!,
low-angle x-ray diffraction, and grazing-incidence small-
angle x-ray scattering~GISAXS!. We demonstrate that these
multilayers, consisting of planes of Co clusters separated by
continuous Al2O3 layers, exhibit unique structural properties
in a certain range of thickness. In marked contrast with con-
ventional cermets, the Co clusters exhibit a well defined in-
plane local order as well as a vertical organization induced
by the growth mode.

Co/Al2O3 multilayers were grown by radio-frequency
~rf! sputtering on Si~001! substrates held at room tempera-

ture. Before sequential deposition of Co and Al2O3, a 5 nm
Al2O3 buffer layer was deposited on Si resulting in a very
smooth starting surface@less than 0.2 nm root-mean-square
~rms! roughness as checked by atomic force microscopy#.
The Ar pressure during deposition was 4 mTorr and typical
deposition rates were 0.01 and 0.04 nm/s for Co and Al2O3,
respectively. Cross-section transmission electron microscopy
~TEM! experiments were performed using a Topcon 002B
microscope operating at 200 kV, with a spatial resolution of
0.18 nm. GISAXS experiments were carried out with the
small-angle scattering setup of beamline D22 at the LURE
synchrotron facility.5 Details on the GISAXS technique have
been published elsewhere, where it was shown that using a
grazing incidence geometry a considerably enhanced surface
sensitivity can be obtained.6 The GISAXS patterns presented
here were recorded with an imaging plate~IP! employed as a
two-dimensional ~2D! detector, using a wavelength of
l50.177 nm. The sample-to-detector distance was fixed at
500 mm, the beam size was 130.1 mm2 ~width and height
respectively!, and the illuminated area was about 10 mm2.
The angle of incidence wasa i50.373° and the penetration
depth of x rays was around 120 nm. The origin of the recip-
rocal space was determined from the direct and reflected
beam footprints recorded on the IP after the exposure. The
scattering spectra were then corrected for absorption and re-
fraction effects7 and the scattering vectorq was decomposed
as follows:q5qy1qz , whereqy and qz are the horizontal
and vertical components, respectively, and the modulus ofq
is q5(4p/l)sinu ~whereu is half the scattering angle be-
tween the primary and the scattered radiation!.

The growth by rf sputtering of Co on amorphous Al2O3

has been investigated recently by Morawe and Zabel8 and
our group.9 We have shown that Co forms well separated and
nearly spherical crystalline clusters with diameters ranging
from 0.8 to 4.5 nm when the nominal~deposited! Co thick-
ness increases from 0.2 to 1 nm. As one might guess, se-
quential deposition of thin~,1 nm! Co layers and thicker
Al2O3 layers produces a granular multilayer, which appears
as planes of Co clusters separated by continuous Al2O3 lay-
ers. This has been checked by cross-section TEM as shown
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in Fig. 1 for a ~Co 0.7 nm/Al2O3 3 nm)14 multilayer. The
presence of Co clusters with diameters in the 3 nm range
~dark spots! as well as the periodic arrangement, along the
growth direction, of the granular Co layers are clearly seen.
The periodicity appears also on low-angle x-ray diffraction
spectra~not shown! which display three well defined Bragg
peaks from which the multilayer period can be deduced and
was found in perfect agreement with the nominal one~3.7
nm!. In order to further highlight the difference between
codeposited granular solids and granular multilayers, we
compare in Figs. 2~a! and 2~b! the GISAXS patterns ob-
tained for a cosputtered Fe 35% – Al2O3 7-mm-thick sample10

and a granular~Co 0.7 nm/Al2O3 3 nm!30 multilayer, respec-
tively. The scattering pattern in Fig. 2~a! is an elliptical halo
and an interference maximum related to spatial correlations
between Fe clusters is clearly visible. The scattered intensity
profile versusq is than obtained by integrating small circular
sectors in the intensity map. We measured a series of scans
for various anglesa with respect to theqy axis and fitted
them using the local monodisperse approximation.11 Finally,
we found from the analysis of the data the mean in-plane and
in-depth diameters of the Fe clusters^D i&52.560.2 nm and

^D'&53.310.2 nm, respectively, but also the mean in-plane
and in-depth center-to-center distances^L i&53.560.2 nm
and ^L'&54.560.2 nm, respectively. Thus, the Fe clusters
obtained by cosputtering are homogeneously and yet ran-
domly distributed in the alumina matrix. Furthermore, they
are slightly elongated along the thin film growth direction
with a height distribution more peaked than the diameter
one, resulting in a reinforcement of the scattering halo at
small qy values.

The GISAXS pattern of the granular multilayer shown in
Fig. 2~b! is strikingly different from the one of the cosput-
tered sample. First, in spite of the presence of the vertical
beam stop located aroundqy50 in order to mask the specu-
lar intensity, the first Bragg peak of the multilayer clearly
appears atqz51.745 nm21. Such an off-specular diffuse
scattering generally arises from rough surfaces or
interfaces,12 and indicates that the interfaces of the
multilayer are disturbed. This can be easily understood here
since, as seen in Fig. 1, the multilayer is an arrangement of
discontinuous Co layers. The second feature that we wish to
discuss is the presence of two symmetrical spots aboutqy

50. By measuring two scans, one horizontal and the other
vertical, it is then possible to determine the structure of the
multilayer at the nm scale.13 The horizontal scan, measured
at qz50.84 nm21, allows one to obtain the mean in-plane
diameter of the Co clusters^D i&53.960.4 nm and the mean
in-plane center-to-center distance (L i&55.460.3 nm; the
vertical scan measured atqy51.16 nm21 allows one to de-
duce the mean in-depth diameter of the Co clusters^D'&
53.960.4 nm and the mean in-depth center-to-center dis-
tance^L'&57.460.4 nm. One can notice that:~i! the Co
clusters are spherical since^D i&5^D'&5^D&53.9 nm; ~ii !
the periodicity of the Co clusters in the direction perpendicu-
lar to the layerŝ L'& is twice the period of the multilayer.
From our GISAXS measurements, we propose the scheme in
Fig. 3~a! to illustrate the structure of the granular multilayer.
In this scheme, the multilayer is represented as a 2D lattice
of Co cluster within an alumina matrix with a periodicity in
the plane of the Co layers, but also in the perpendicular
direction and along a directiona55463° with respect to the
horizontal position. Consequently, as opposed to the cosput-
tered granular solid, the vertical arrangement of the Co clus-
ters from plane to plane is not random but shows a growth-
induced self-organization. This ordered structure also
appears on a high resolution TEM cross-section as shown in
Fig. 3~b!. Nevertheless it is less clear because TEM gives the
projected area of the buried clusters which overlap for a high
spatial density of clusters. From the analysis of the TEM
image, we also find an arrangement alonga55463° in per-
fect agreement with the GISAXS result.

Turning now to the origin of the vertical correlation be-
tween Co clusters it appears to be related to the topology of
the granular multilayer and can be explained qualitatively.
When the first layer of Co is deposited on the Al2O3 buffer
layer, Co clusters are formed which display an in-plane local
order as discussed in Ref. 9. The next amorphous Al2O3

layer wets perfectly this granular Co layer and small surface
undulations appear with a periodicity given by the in-plane
intercluster distance. When the next Co layer is deposited on
this undulated Al2O3 layer, the nucleation of the Co clusters

FIG. 1. TEM cross-section of a~Co 0.7 nm/Al2O3 3 nm!14 granular multi-
layer. The dark spots correspond to Co clusters.

FIG. 2. Two-dimensional GISAXS patterns of a Fe 35%–Al2O3 granular
solid elaborated by cosputtering~a! and a~Co 0.7 nm/Al2O3 3 nm!30 granu-
lar multilayer grown by sequential deposition~b!.
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takes place preferentially in the hollows of the wavy surface.
The periodic repetition of this phenomena is at the origin of
the self-organized growth. We have checked that by increas-
ing the thickness of the Al2O3 layers, the undulations are
progressively smoothed out and the vertical correlations be-
tween Co dots disappear. We also point out that, in contrast
with a codeposition method, the size and spacing ~in-plane
and out-of-plane! of the clusters in granular multilayers can
be controlled independently and directly by varying the

thickness of the layers. The Co clusters described here are
superparamagnetic at room temperature14 but the fabrication
method can be easily extended to ferromagnetic alloys with
higher blocking temperatures. It might open a new route for
the fabrication of advanced magnetic recording media.
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Morphology and size distribution of gold nanoclusters in a-C:H films studied
by grazing incidence small-angle x-ray scattering
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We present a morphological study of gold-containing amorphous hydrogenated carbon films (a-C:H/Au)
grown by a combined physical vapor deposition/plasma-assisted chemical vapor deposition process. By using
grazing incidence small-angle x-ray scattering~GISAXS! we show that isolated Au nanoclusters are regularly
distributed within thea-C:H matrix. From the GISAXS analysis, which we based on the local monodisperse
approximation, the shape, size, and correlation distance of the nanoclusters as well as the size distribution both
in the film plane and in the film growth direction are determined. We show that the nanocomposite films
consist of an assembly of prolate and oblate ellipsoids~spherical on average, however! having a broader size
distribution in the film plane than in the perpendicular direction.

DOI: 10.1103/PhysRevB.63.195401 PACS number~s!: 61.10.Eq, 68.55.2a, 81.07.2b, 81.15.Cd

I. INTRODUCTION

Thin films consisting of amorphous hydrogenated carbon
(a-C:H) in which various metallic (a-C:H/M ) or carbidic
clusters are embedded have drawn considerable interest in
the past two decades. These materials have shown excep-
tional properties as hard and wear-resistant protective
coatings,1–4 biocompatible coatings for medical implants,5

and optical selective solar absorber coatings.6–9 Among dif-
ferent a-C:H/M materials, special importance attaches to
gold-containing hydrogenated amorphous carbon
(a-C:H/Au) as a model system, due to the apparent lack of
reactivity between gold and carbon. The efficient way of
producing this material is magnetron sputtering of a gold
target ~physical vapor deposition, PVD!, combined with
plasma-assisted chemical vapor deposition~PACVD! of a
carbon monomer~methane or acetylene! under vacuum con-
ditions. Previous studies ofa-C:H/Au films7,10 employed el-
emental analysis by ultraviolet and x-ray photoelectron spec-
troscopy~XPS!, as well as direct imaging techniques such as
transmission electron microscopy~TEM! and atomic force
microscopy~AFM!. The results showed that the films consist
of small gold clusters embedded in a dielectric environment.
For gold concentration around 10 at. %, isolated crystalline
clusters of rounded shape ('3 nm in diameter! within the
a-C:H matrix were observed.7

In the recent past, complementary to direct imaging tech-
niques, grazing incidence small-angle x-ray scattering
~GISAXS! performed with synchrotron radiation has been
developed as a powerful tool to study the shape, size, and
spatial correlation of buried nanoclusters as well as deposited
islands.11–13 In this paper we report on the use of the
GISAXS technique for a precise morphological study of
a-C:H/Au thin films. The results obtained from the tradi-
tional Guinier plot14 are compared with those from a poly-
disperse model. We demonstrate that GISAXS experiments
when using two-dimensional~2D! detectors provide statisti-
cal structural information not only on the shape, size, and
correlation distance of the clusters, but also on the size
distribution both in the film plane and in the film growth
direction.

II. EXPERIMENT

For the combined PVD/PACVD technique we used a
stainless steel deposition chamber which can be pumped
down below 131026 mbar using a conventional rotary/
turbomolecular pumping system. Argon and methane~the
process gas for sputtering and the reactive gas, respectively!

were fed into the chamber via two mass flow controllers. The
total gas pressure in the chamber was controlled by a throt-
tling valve. To run the plasma in the chamber, a water-
cooled magnetron capped by a 90 mm diameter gold target
was driven by bipolar pulsed dc power at 50 kHz. The sub-
strates were one-side polished Si wafers of 0.5 mm thick-
ness, pretreated by ultrasonic cleaning in acetone and etha-
nol. In our system, four 8315 mm2 samples of the same
stoichiometry can be deposited simultaneously. The distance
between the magnetron target and the substrates mounted on
a grounded holder was about 10 cm. The magnetron was
supplied with a relatively low power of 20 W in order to
control the ‘‘target poisoning effect,’’ that is, the progressive
covering of the gold target by carbon atoms during the PVD/
PACVD process, characteristic ofa-C:H/Au deposition.7,15

If not kept under control, this effect results in a decrease of
the gold content in the deposited film during the deposition
process and consequently in film inhomogeneity in the
growth direction. On the other hand, target poisoning is a
way to obtain under-percolation gold concentration16 in the
deposited films (,40 at. %), leading to the formation of
isolated Au clusters. Therefore, in this approach one should
be able to ‘‘adjust’’ the target to a certain level of poisoning
by covering it with carbon atoms in pure CH4 and/or clean-
ing it in pure argon plasma. Once reached, the desired degree
of poisoning should be kept constant by selecting the appro-
priate Ar/CH4 mass flow ratio that establishes the dynamical
equilibrium between target covering and cleaning, and thus
steady deposition conditions. In our case, constant deposition
conditions over a few hours of plasma operation were ob-
tained with an Ar/CH4 mass flow ratio of 1.5~6 SCCM of Ar
and 4 SCCM of CH4; SCCM denotes cubic centimeters per
minute at standard temperature and pressure!. The total pres-
sure of the gas mixture was kept at about 631023 mbar.
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Although this method of deposition gives homogeneous and
isotropica-C:H/Au films, as will be shown below, it suffers
from a low deposition rate of about 1 nm/min. Therefore, it
is reasonable to use this deposition method for model sys-
tems and fundamental studies, but it could be hardly trans-
ferred to large-scale industrial production.

GISAXS experiments were carried out with the small-
angle scattering setup of beamline D22 at the LURE syn-
chrotron facility. The energy of the x-ray beam was set at 9
keV, corresponding to a wavelength ofl50.138 nm, and
the beam size was 130.1 mm2 ~width and height, respec-
tively!. The angle of incidence was kept constant, slightly
above the critical angle for total external reflection, so that
the penetration depth of the x-ray beam was approximately
120 nm. The GISAXS patterns were recorded with an imag-
ing plate employed as a 2D detector and corrected for ab-
sorption and refraction effects.17 The scattering vectorqW was
decomposed as follows:qW 5qW y1qW z , whereqW y andqW z are the
horizontal and vertical components, respectively, anduqW u
5q5(4p/l)sinu ~where 2u is the scattering angle!.

III. RESULTS AND DISCUSSION

Following the deposition procedure described above, two
a-C:H/Au samples of different stoichiometry were prepared
by the combined PVD/PACVD process and subjected to fur-
ther GISAXS analysis. The thickness of the deposited films,
as measured by means of both profilometry and x-ray reflec-
tometry, was about 80 nm. Elemental compositions of the
films were determined by XPS, integrating over the Au 4f 7/2
and C 1s core level signals. The film homogeneity was con-
firmed by an in-depth XPS analysis, after removing the top
surface layers several times by using a Kaufman-type argon
ion source, resulting in a gold content of 8.260.2 at. % and
6.660.3 at. % in the two samples. The corresponding AFM
measurements resulted in standard roughness data of 0.47
60.07 nm and 0.3360.03 nm, respectively.

Figure 1 shows the 2D GISAXS pattern of thea-C:H/Au
8.2 at. % film. It can be described as a quasi-isotropic half
ring with an interference maximum related to spatial corre-

lation between isolated gold clusters embedded in thea-C:H
matrix. This is an indication of a shape not far from quasi-
spherical clusters,12 as previously suggested by optical mea-
surements done with similara-C:H/Au samples.10 Azimuthal
scans around the sample surface normal showed no evidence
of anisotropy in the plane of the film. In the vicinity of the
specularly reflected beam the distorted-wave Born approxi-
mation ~DWBA! formalism, developed by Rauscheret al.18

for individual and correlated entities, is used. In that case, the
scattered intensity is given by

I~qW !}~Dr !2uT~a i!u
2uT~a f !u

2P~qW !S~qW !, ~1!

whereDr is the scattering length density contrast between
the matrix and the clusters,T(a i) andT(a f) are the Fresnel
transmission coefficients for the angles of incidencea i and
exit a f , P(qW ) is the form factor of the clusters, andS(qW ) is
the structure factor of the assembly. Experimentally, one-
dimensional~1D! GISAXS plots were obtained by integrat-
ing small sectors in the intensity map shown in Fig. 1: a
series of scans were measured for polar angles in the range
30°<f<70° with respect to theqy axis. The integration
limits were dictated by the presence of the vertical beam stop
at higher f values, and of the sample shadow and the
‘‘Yoneda peaks’’19 arising whenevera i or a f equals the
critical angle20 at lowerf values. As a typical example, Fig.
2 shows the 1D GISAXS pattern of thea-C:H/Au 8.2 at. %
film with f560° corrected for the outgoing transmission
effect. As expected, two symmetric peaks with respect toq
50 are observed and attributed to the intercluster interfer-
ence from the isolated metallic clusters in thea-C:H film.

A traditional analysis~the so-called Guinier plot14! of the
GISAXS profile shown in Fig. 2 is based on the angular
width of the scattering curve and on the position of the in-
terference peakqm . The average cluster diameterD along
the f direction is obtained from the radius of gyrationRg ,
which is computed from the slope of the linear region of
ln I(q) versusq2 to the right of the interference peak. HereD
is interpreted as twiceRg although a correction factor de-
pending on the cluster shape has to be theoretically

FIG. 1. 2D GISAXS pattern of thea-C:H/Au 8.2 at. % film
using an imaging plate. The interference maximum~represented by
a quasi-isotropic half ring! is related to the spatial correlation be-
tween isolated gold clusters embedded in thea-C:H matrix.

FIG. 2. 1D GISAXS pattern~circles! of thea-C:H/Au 8.2 at. %
film with f560° corrected for the outgoing transmission effect
with the best fit~solid line! of the local monodisperse approxima-
tion using a Gaussian distribution function.
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introduced.14 Similarly, the average distance L between
clusters is obtained from the position of the interference peak
as L52p/qm . The evolution of D and L with f , obtained
using the Guinier plot for the a-C:H/Au 8.2 at. % film is
represented in Fig. 3. We observe an increase of D as the
polar angle increases whereas the increase of L is not so
pronounced. Assuming that the clusters are ellipsoidal in
shape, with a monodisperse size distribution, it is possible
to extrapolate the data using the relationship D
5A(Dy cos f)2

1(Dz sin f)2 where Dy and Dz are the in-
plane diameter and height of the clusters, respectively. Val-
ues of Dy and Dz obtained using the Guinier plot for the
a-C:H/Au 8.2 at. % and a-C:H/Au 6.6 at. % films together
with the corresponding values of Ly and Lz are given in
Table I. From this simple analysis, we conclude that the gold
clusters are distributed in the a-C:H matrix in a quasi-
isotropic fashion with an average intercluster distance of 4.6
nm for the a-C:H/Au 8.2 at. % film and of 4.2 nm for the
a-C:H/Au 6.6 at. % film. The average cluster size is around 3
nm, consistent with previous TEM results.7 Furthermore, as
expected, smaller clusters are obtained for the less concen-
trated sample. Concerning the cluster shape, it seems to be
aspherical in the out-of-plane direction of the film, with pref-
erential elongation along the film growth direction. However,
this result is not supported by previous optical measure-

ments, which revealed the presence of spherical clusters.10

The Guinier plot analysis has the advantage that it can be
used in cases where the intensities are not known in absolute
units. However, it can be criticized because the slope of
ln I(q) versus q2 can be altered by the interference peak.
Similarly, the position of the interference peak can be influ-
enced by the cluster size so that the information derived from
the Guinier plot may be in error.21 In addition, a main source
of systematic errors can be attributed to the application of a
monodisperse model to data obtained from a polydisperse
system. Accordingly, a more advanced model including the
structure factor as well as the polydispersity of the system
has to be considered in this case.

The most successful polydisperse model uses the local
monodisperse approximation ~LMA! in which the system is
considered as the sum of monodisperse subsystems weighted
by the size distribution, assuming that the spatial distribution
of the clusters corresponds to that of a system of hard
spheres.22,23 In each subsystem, the scattering is then consid-
ered as due to a core ‘‘precipitate’’ of diameter D surrounded
by a depletion zone in which there are no other
‘‘precipitates.’’21 In this case, it is assumed that the diameter
of the hard spheres ~precipitate 1 depleted shell! Dhs is pro-
portional to D with a constant factor C.24 Consequently the
GISAXS profile from an assembly of polydisperse ellipsoids
interacting with a hard-sphere potential in the DWBA is ex-
pressed by

I~q !

uT~a f !u
2

5kE
0

`

P~q ,D !S~q ,Dhs ,hhs!N~D !dD , ~2!

where k is an overall scale factor, hhs is the volume fraction
of the hard spheres, N(D) represents the size distribution,
and P(q ,D) is the form factor for an ellipsoid.14 For the
expression of S(q ,Dhs ,hhs) we refer to Ashcroft and
Lekner.25 For N(D) we have chosen both a Gaussian distri-
bution function ~GDF! and a log-normal distribution
function26 ~LNDF! because both functions describe well the
cluster size distributions determined by TEM for C/metal
systems.27–29 The GDF and LNDF are specified by two pa-
rameters: a statistical median D̄ , and a full width at half
maximum ~FWHM! w for the GDF or a geometric standard
deviation s for the LNDF. The solid line in Fig. 2 is the best
fit of the experimental points using a GDF and is specified by
D̄52.973 nm, C51.526, hhs50.334, and w50.689 nm.

FIG. 3. Evolution of the morphological parameters with the po-
lar angle f obtained from the GISAXS pattern analysis of the
a-C:H/Au 8.2 at. % film: (,) cluster diameter D and (n) interclus-
ter distance L with the Guinier plot; (s) average cluster diameter

D̄ and (d) FWHM w with the local monodisperse approximation
using a Gaussian distribution function.

TABLE I. Results obtained from the GISAXS pattern analysis with the Guinier plot, and the local
monodisperse approximation ~LMA! with a Gaussian distribution function ~GDF! and with a log-normal
distribution function ~LNDF!. D i , cluster diameter; L i , intercluster distance; w i , full width at half maxi-
mum; s i , geometric standard deviation.

Guinier plot LMA with GDF LMA with LNDF
Au at. % i D i (nm) L i (nm) D i (nm) w i (nm) D i (nm) s i

8.2 y 2.7060.14 4.4960.23 3.0560.16 1.0660.06 2.8960.15 1.1760.01
z 3.2760.17 4.7160.24 2.9660.15 0.5460.03 2.9360.15 1.0960.01

6.6 y 2.2360.12 4.0860.21 2.7960.14 1.2860.07 2.5960.13 1.2260.01
z 2.6760.14 4.3760.22 2.7060.14 0.7960.04 2.6060.13 1.1560.01
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It should be noticed that the agreement with the experimental
data is very satisfactory over the wholeq range~the discrep
ancies between20.7 and 0.7 nm21 are due to the presence
of the vertical beam stop!, clearly demonstrating the ability
of the LMA model to fit the data. It is also worth noting that
a very similar fit was obtained using a LNDF withD̄
52.921 nm, C51.539, hhs50.337, ands51.108. More-
over, the atomic fractionh of the clusters can be calculated
as h5hhs /C3 giving hGDF59.461.9 at. % andhLNDF
59.261.9 at. % with the GDF and the LNDF, respectively.
Similarly, hGDF58.661.8 at. % and hLNDF57.9
61.6 at. % were obtained for thea-C:H/Au 6.6 at. % film.
These values are consistent with the corresponding gold con-
centrations measured by XPS within the uncertainties of both
techniques. In Fig. 3 the average diameterD̄ and the FWHM
w versusf, determined by the fits using a GDF for the
a-C:H/Au 8.2 at. % film, are displayed. One observes thatD̄
is quasiconstant whilew decreases as the polar angle is in-
creased. Table I, which summarizes the results obtained from
the LMA fits with both samples and using both distribution
functions, evidences clearly that the gold clusters are spheri-
cal on the average whereas the size distribution is sharper in
the film growth direction than in the film plane one. The
small difference~around 4%! between the diameters deter-
mined with the GDF and LNDF is attributed to the asymmet-
ric shape of the LNDF, for which the statistical median we
obtain is smaller than the average diameter.

This GISAXS analysis shows that thea-C:H/Au films
consist of isolated gold nanoclusters regularly distributed in
the amorphous hydrogenated carbon matrix. The nanocom-
posite films can be seen as an assembly of prolate and oblate
spheroids~i.e., rotational ellipsoids elongated either along
the film growth direction or in the film plane! having a quite
regular height and a broader size distribution in the direction
lying in the film plane. However, the clusters are spherical
on the average, resulting in an apparent cluster isotropy
since the data obtained represent a statistical average over a
large number of clusters ('1012). The relatively broad size
distribution in the film plane direction gives rise to a reduc-
tion of the magnitude of the maximum in the scattering curve
for qz→0 ~i.e., f→0°) relative to theqz direction ~i.e., f
590°). The values ofDy deduced from the Guinier plot are
therefore smaller than the correspondingDz values. Turning
now to the origin of the different in-plane and out-of-plane
size distributions, it appears to be related to the growth
mechanism that takes place during the deposition process.
For nanocomposite thin films obtained by ion implantation, it
has been demonstrated by cross-sectional TEM experiments
that quasispherical clusters are obtained.23,30 Nevertheless,
the cluster size varies with the depth while the size distribu-
tion does not depend on the analysis direction. It is well
known that the implantation method leads to a three-
dimensional and isotropic atom diffusion process, whereas

the local concentration in implanted atoms~and the cluster
size at a given depth! depends on their projected range. The
case of the PVD/PACVD process is different since the
growth is anisotropic and governed by a surface diffusion
process of the incoming species. In this case the physical
parameters~e.g., surface diffusion coefficients, stresses,
matrix/cluster interfacial energy, etc.! do not influence the
cluster in-plane diameter and the cluster height~and the cor-
responding size distributions! in the same manner. Further
work is nevertheless necessary to assess the significance of
all the possible contributions.

IV. CONCLUSIONS

In summary, we have used GISAXS to characterize the
cluster morphology of granulara-C:H/Au films. The ana-
lyzed samples were deposited by a combined PVD/PACVD
process under vacuum conditions. The plasma parameters
~total gas pressure, gas mass flow ratio, magnetron power!
were selected so that the ‘‘target poisoning effect’’15 was
kept under control, and steady deposition conditions and ho-
mogeneous film growth were obtained. The uniformity of the
deposited films was confirmed by in-depth XPS elemental
analysis, AFM low roughness data, and mainly by the
GISAXS results which represent a statistical average. In ad-
dition, the nondestructive GISAXS technique provides infor-
mation on the in-depth cluster dimensions, which is not ac-
cessible by AFM for buried clusters or requires cross-section
specimens as in the case of TEM. A good estimation of the
cluster size and intercluster distance both in the film plane
and in the growth direction has been obtained by using the
Guinier plot analysis. However, it failed for the precise shape
determination due to the polydispersity of the system and the
strong correlation peak related to intercluster interference.
By using the local monodisperse approximation, we obtained
results consistent with the XPS data with regard to the gold
content, and with previous plane-view TEM~Ref. 7! and
optical10 characterizations concerning the average cluster
size and shape. Moreover, additional information on the size
distribution both in the film plane and in the perpendicular
direction has been obtained, showing the nonisotropic
growth mechanism induced by the PVD/PACVD process.
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Ion-beam sputtering codeposition assisted with either reactivesnitrogend or inert gassneon, argon, and
kryptond has been used to fabricate Fe-BN nanocomposite thin films of Fe-rich nanoparticles encapsulated in
nanocrystalline boron nitride. A combination of high-resolution and conventional transmission electron micros-
copy sTEMd, grazing incidence small-angle x-ray scatteringsGISAXSd, electron diffraction, x-ray absorption,
and Mössbauer spectroscopy has been used to investigate the structural characteristics of these films, both at
nanometric and atomic scales. Crystallized«-Fe3N nanoparticlesstypically 2.5 nm in sized have been obtained
in N assisted films, whereas self-organized arrays of amorphous Fe2B nanocolumnss,3 nm in diameter and
,10 nm in height, with small size dispersiond have been synthesized in inert-gas assisted films. Quantitative
analysis of the GISAXS patterns and of the local autocorrelation functions of the TEM images indicate a better
spatial ordering in the 50 eV Ar assisted films, i.e., when backscattering and sputtering effects are minimized.
Our results shows that low-energy assistance with light ions can be used to control the morphology as well as
the spatial ordering and chemical composition of nanoparticles in insulating matrix.

DOI: 10.1103/PhysRevB.71.035430 PACS numberssd: 61.46.1w, 68.55.2a, 81.07.2b, 81.15.Cd

I. INTRODUCTION

Fe-based nanocomposite materials, in which nanoparticles
are embedded in a nonmagnetic matrixse.g., SiO2, Al2O3,
BN, Cd have been extensively investigated because of their
fundamental and technological interest.1–10 To take advan-
tage of their unique magnetic, electronic, optical, and trans-
port properties in future nanoparticles-based devices, nano-
particles must be spatially ordered but also chemically and
mechanically stable. Then it is important to control their
chemical composition, their shape, their size, and size dis-
persion through elaboration process conditions. In recent
years, nanocomposite films consisting of magnetic nanopar-
ticles se.g., Co, Fe, Ni, CoPt, FePtd encapsulated in graphi-
telike carbon have attracted much attention as possible can-
didates for high-density magnetic recording media, because
graphite not only provides corrosion and wear resistance but
also reduces interparticle exchange interactions.9–14 In this
context, encapsulation of magnetic nanoparticles in hexago-
nal boron nitridesh-BN, which crystallizes similar to graph-
ite but is a good electrical insulatord may have significant
advantages to control the spin-dependent tunneling between
nanoparticles. Although disordered assemblies ofh-BN
nanocapsules containing iron oxide and cobalt oxide nano-
particles have already been obtained by arc melting
methods,15,16 most studies dealing with homogeneousM-
BN nanocomposite filmsswith M =Fe, Co, CoPt, or FePtd
reported metallic nanoparticles embedded in an amorphous
phase of BN.5–7,17,18Nevertheless, we have recently demon-
strated that Fe2N nanoparticles encapsulated inh-BN can be
produced by ion-beam sputtering codeposition assisted with
a reactive nitrogen assistance beam.8 In Ref. 8, the magnetic
propertiesssaturation magnetization, coercitivity, blocking
temperatured of unassisted and N assisted films were exam-
ined in detail.

In the present article we focus on the nanostructure of
Fe-BN nanocomposite films grown by cosputtering under
various assistance conditions. The influence of the nature of
the assistance beam on the structural characteristics of the
films, both at nanometric and atomic scales, is investigated in
detail by complementary techniques. To study the spatial or-
dering of the nanoparticles and their morphologysshape,
size, and size dispersiond, we used transmission electron mi-
croscopy sTEMd and grazing incidence small-angle x-ray
scatteringsGISAXSd experiments. Chemical ordering of the
nanoparticlessatomic composition and local environmentd
was examined by means of electron diffraction, extended
x-ray absorption fine structuresEXAFSd, and Mössbauer
spectroscopy analyses.

The present article is organized as follows. Film fabrica-
tion details and deposition parameters are described in Sec.
II. Nanometric scale characterizationssTEM and GISAXS
resultsd are presented in Sec. III whereas the analysis of the
local atomic orderselectron diffraction, EXAFS, and Möss-
bauer measurementsd is reported in Sec. IV. Finally, in Sec.
V, a summary that discusses briefly the results and a conclu-
sion are given.

II. SAMPLE FABRICATION

Fe-BN nanocomposite films were fabricated at 200 °C
by ion-beam sputtering codeposition from a single target
composed of a pure BN disk on which a high-purity Fe plate-
let s3 mm wided was placed. The base pressure in the depo-
sition chamber was 3310−8 Torr and the sputtering process
was carried out at 2310−4 Torr by using a primary Ar+ ion
beamsenergy 1.2 keV, current 80 mAd. To obtain samples
with various nanostructures, a secondary ion beamsenergy
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50 eV, current 40 mAd was employed to bombard the sur-
face of the growing films with either reactivesnitrogen as-
sistanced or inert sneon, argon, or krypton assistanced spe-
cies. The films were deposited onto Sis001d substrates
scovered with a native SiO2 layerd for cross-sectional TEM
observations, x-ray analyses, and Mössbauer measurements.
Carbon-coated copper grids were used for plane-view TEM
characterizations.

The thickness and critical angle for total external reflec-
tion of the unassisted and assisted films were determined by
x-ray reflectometry using the Cu-K

a
radiation. Table I sum-

marizes the experimental conditions of deposition and the
corresponding x-ray reflectometry results. It can be seen that,
for a given deposition time of 25 min, most of the films have
a thickness of about 37 nm and a critical angle of approxi-
mately 0.30°, corresponding to a Fe concentration of
26 at. %. It is, however, worth noting that the thickness of
the Kr assisted film is 20% smaller, suggesting sputtering of
the nanocomposite film by the Kr assistance beam. More-
over, it is observed that the reactive N assistance leads to a
thickness 30% higher and a critical angle 10% smaller, as
already described in Ref. 8. Let us point out that a set of
thicker films s,200 nm, unassisted, N, Ne, and Ar assistedd
was also fabricated for EXAFS and Mössbauer measure-
ments.

III. MORPHOLOGY AND ORGANIZATION

A. TEM characterizations

Nanostructural characteristics of a series of Fe-BN films
were investigated by high-resolution TEMsHRTEMd per-
formed with a JEOL 3010 microscopesLaB6, Cs=1.2 mmd
operated at 300 keV. Figures 1sad–1scd are some representa-
tive plane view micrographs showing that the morphology of
all the Fe-BN films is granular. The unassisted samplefFig.
1sadg consists of approximately 1.5-nm Fe-rich nanoparticles
which are randomly distributed in an amorphous BN matrix
with weak contrast. Furthermore, tilting of the sample in the
microscope revealed no evident modification in the HRTEM
imagesnot shownd, indicating that the shape of the nanopar-
ticles is quasispherical. By using an assistance beam during
the growth of the filmsfFigs. 1sbd and 1scdg, the Fe-rich
nanoparticles appear more contrasted and more regularly ar-
ranged within the matrix. Furthermore, their average size in-
creases up to,2.5 nm with Ne and,3.5 nm with Ar assis-
tance. The structure of the matrix is also progressively

transformed into nanocrystalline BN. This is clearly ob-
served in Fig. 1scd that shows lattice fringes in the regions
between the particles with a 0.3–0.4 nm spacing character-
istics of theh-BN phase. A cross-sectional view of the Ar
assisted film is presented in Fig. 1sdd. The micrograph shows
that the Fe-rich nanoparticles are uniformly elongated in the
vertical direction. Furthermores002d basal planes of theh
-BN phase appear to be aligned along the growth direction,
thus leading to observe Fe-rich nanocolumns encapsulated in
poorly crystallized BN nanotubes. From these HRTEM ex-
periments it can be seen that the use of a low-energy assis-
tance beam is an effective way to act uponsid the size of the
nanoparticles,sii d their shape,siii d their local spatial order-
ing, andsivd the crystalline structure of the matrix.

To describe more quantitatively the local spatial ordering
of the Fe-rich particles with respect to the assistance condi-
tions, image processing of bright-field TEM micrographs ob-
tained with a conventional JEOL 200CX microscope was
performed. We applied the method proposed by Fan and
Cowley,19 which is based on the analysis of local autocorre-
lation functions and which has been widely used in the past

TABLE I. The experimental deposition conditions and the results from x-ray reflectometry analysis.

Sputtering beam
sion, energyd

Assistance beam
sion, energyd

Deposition time
smin.d

Thickness
snmd

Critical anglea

s°d

Argon, 1200 eV No assistance 25 38.0±0.8 0.29±0.01

Argon, 1200 eV Nitrogen, 50 eV 25 47.7±1.0 0.27±0.01

Argon, 1200 eV Neon, 50 eV 25 36.6±0.8 0.30±0.01

Argon, 1200 eV Argon, 50 eV 25 37.1±0.8 0.30±0.01

Argon, 1200 eV Krypton, 50 eV 25 30.8±0.8 0.29±0.01

aWith Cu-K
a

radiation.

FIG. 1. HRTEM plane view micrographs of thesad unassisted,
sbd Ne-assisted, andscd Ar-assisted Fe-BN films.sdd HRTEM
cross-section micrograph of the Ar assisted Fe-BN film.

BABONNEAU et al. PHYSICAL REVIEW B 71, 035430s2005d

035430-2



134 Annexe C. Sélection de publications

to investigate local chemical ordering in amorphous materi-
als ssee, for instance, Refs. 21 and 22d. The main drawback
of this technique is the limit imposed by the thickness of the
sample, which may conceal the 3D ordering by the projec-
tion effect. In our case, the Fe-BN film thickness is not very
large compared to the nanoparticle size, and the metal vol-
ume fraction is low so that we considered that the projection
effects can be neglected, in particular in samples for which
columnar growth occured. A typical low-magnification TEM
plane view micrograph of our Fe-BN films is presented in
Fig. 2sad. It shows dark dotssthe Fe-rich nanoparticlesd dis-
tributed over a bright backgroundsthe BN matrixd. As seen
in Fig. 2sbd, the autocorrelation functionsACFd of such an
image, calculated over a large area of the order of 0.4mm2,
is radially symmetric. This indicates that, at this observation
scale, the probability of finding a neighbor particle at the
distanceR sR is the radius of the main ring in the ACFd from
a central particle is the same in all directions. Hence, it is
concluded that there is no long-range ordering between the
Fe-rich nanoparticles. In contrast, Fig. 2scd clearly shows
that the local autocorrelation functionsLACFd calculated
over a smaller area of a few hundred nm2 presents fringes
and even dots, which evidence short-range ordering in spe-
cific directions. Obviously, the fringes or dot patterns exhibit
different orientations from one small area of the image to
another, so that the sum of a large number of LACFs shows
no more information than the ACF of the whole image. The
method proposed by Fan and Cowley19 consists in rotating
all the LACFs to reach the best match between each LACF
and a reference one, arbitrary chosen. Hence, the sum of the
rotated LACFs provides an image of the most representative
pattern present in the whole image if one existssotherwise
the sum remains radially symmetricd. We give in the follow-
ing a brief description of the algorithm that we have used to
analyze the obtained TEM images.

s1d TEM plane view images of the Fe-BN films were first
digitized s256 gray levelsd and the sampling was tuned so
that the mean distance between particles expressed in pixel
spxd units remains the same for each image of each sample
swe decided to set this value at 10 pxd. This ensures that the
number of particles involved in the processing is roughly the
sames,104d, whatever the sample.

s2d 102431024 px2 images were then divided into small
cells s64364 px2 or 1283128 px2d. The scaling of the cells
is one of the ways to check the extent of the ordering. To
avoid the well known “wrap-around” artifact during the fast
Fourier transform process, each cell was first embedded in a
larger image filled with the mean value of the intensity of
this cell.

s3d As the choice of the reference cell is arbitrary, we
chose to use the same reference pattern for all the samples in
order to compare samples together. The cells were then ex-
tracted from the experimental images and their ACFs were
compared and rotateds1° stepd with respect to the ACF of
the reference cell to reach the best correlation parameter as
determined by the Pearson correlation coefficient.20

s4d The rotated LACFs were then summed to get a picture
of the main feature in the images. If local ordering occurs,
specific symmetries should be observed in this averaged sum
of the rotated LACFsfFig. 3sadg as well as high radial and
circular contrastsfFigs. 3sbd and 3scdg.

FIG. 2. sColor onlined sad 102431024 px2 TEM plane view
micrograph of the Ar-assisted Fe-BN film.sbd Central area of the
autocorrelation functionsACFd in Fig. 2sad; the radial symmetry of
the ACF indicates that all the directions are equivalent at this ob-
servation scale.scd ACF of the 64364 px2 area delimited by the
black square in Fig. 2sad; the presence of both fringes and dots
evidences short-range ordering for the Fe-rich particles.
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s5d The histograms of correlation coefficients were also
plotted and fitted with a log-normal distribution fFig. 3sddg.
In the case of local ordering similar to that of the reference
pattern, the histogram should be quite sharp and the correla-
tion coefficient at the maximum of the distribution should
reach a high value.

The process described above was applied to compare the
local spatial ordering in Fe-BN nanocomposite films de-
pending on the nature of the assistance ion beam. Although it
seems obvious from direct observation of the LACFs that the
hexagonal ordering is the most likely, we carried out the
analysis with two kinds of reference pattern: a square pattern
and a hexagonal one. As suspected, the results obtained for

the hexagonal reference are better than those obtained for the
square pattern, except for the N assisted and unassisted films
for which they were of the same quality. Results obtained for
the hexagonal reference using 64364 px2 cells are summa-
rized in Table II. Whatever the ordering criterion we consider
ssymmetry properties and contrast in the averaged sum of the
rotated LACFs, width, and maximum of the correlation co-
efficient distributiond, it shows that the greatest extent of
local ordering is obtained for the Ar assisted film. Although
slightly lowered, the ordering extent remains excellent for
the Ne assisted film and it decreases again for the Kr assisted
film. In contrast, the ordering in the N assisted and unas-
sisted samples is very limited sit vanishes after three con-
secutive neighborsd as shown by the weak contrast in the
averaged sum of the rotated LACFs and the low values of the
correlation coefficients. It is also worth noting that these re-
sults are confirmed by the analysis performed using 128
3128 px2 cells. Hexagonal symmetry is still observed in
the averaged sum of the rotated LACFs of the Ar assisted
film, indicating that in-plane ordering statistically remains up
to five consecutive neighbors fFig. 4sadg, whereas a radially
symmetric pattern is obtained for the unassisted film
fFig. 4sbdg.

B. GISAXS experiments

GISAXS measurements were performed with the aim of
getting accurate morphological characteristics si.e., shape,
lateral and vertical sizes, size dispersiond of the Fe-rich par-
ticles depending on the assistance conditions, but also to
check the spatial ordering over a large sample area of the
order of 15 mm2. GISAXS experiments were carried out
with the small-angle scattering setup of beamline DW31B at
the LURE synchrotron facility sOrsay, Franced. The lateral
and vertical beam sizes were 1 and 0.1 mm, respectively, and
the wavelength was l=0.177 nm. The angle of incidence

FIG. 3. sColor onlined sad Averaged sum of the rotated local
autocorrelation functions of the Ar-assisted film using 64364 px2

cells shexagonal referenced. sbd Variation of the intensity along the
dotted line in Fig. 3sad that enables the radial contrast to be deter-
mined as the amplitude of the first secondary maximum normalized
over the background. scd Variation of the intensity along the solid
line in Fig. 3sad that enables the circular contrast to be determined
as the amplitude of the signal. sdd Histogram of correlation coeffi-
cients fitted to a log-normal distribution.

TABLE II. The results obtained from the analysis of the local
autocorrelation functions sLACF’sd of the bright-field TEM plane
view micrographs using 64364 px2 cells shexagonal referenced.

Sample
Radial

contrasta
Circular
contrastb

Maximum of
the distributionc

FWHM of
the distributiond

Unassisted 0.40 5.16 0.331 0.135

N assisted 0.26 3.92 0.320 0.107

Ne assisted 0.46 7.96 0.392 0.136

Ar assisted 0.52 7.91 0.404 0.128

Ar assistede 0.42 0.20 0.263 0.195

Kr assisted 0.42 7.78 0.379 0.139

aDetermined from the averaged sum of the rotated LACF’s fsee Fig.
3sbdg.
bDetermined from the averaged sum of the rotated LACF’s fsee Fig.
3scdg.
cDetermined from the histogram of correlation coefficient fsee Fig.
3sddg.
dDetermined from the histogram of correlation coefficient fsee Fig.
3sddg.
eThe LACF’s were not rotated in this case for comparison.
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with respect to the surface said was kept slightly above the
critical angle of total external reflection sacd, so that the pen-
etration depth of the incident x-ray beam was of the order of
the film thickness. The transmitted and specularly reflected
beams were masked by a vertical beam stop, and the scat-
tered intensity originating from typically 1012 particles was
collected with a CCD detector placed at 380 mm from the
sample. 2D experimental GISAXS patterns of Fe-BN films
grown with various assistance conditions are displayed in
Figs. 5sad–5sed where the horizontal and vertical components
of the scattering vector in vacuum q= sqy ,qzd sthe qx coordi-

nate always remains negligibled were calculated as23

q =
2p

l
fssins2u fdcossa fdd,sinsa fd + sinsaidg s1d

with 2u f and a f being the exit angles with respect to the
incidence plane and the surface plane, respectively. A visual
inspection of the 2D experimental GISAXS patterns provides
a first qualitative information about the morphology of the
Fe-rich particles. The 2D GISAXS patterns for the unassisted
and N assisted films fFigs. 5sad and 5sbdg exhibit elliptic

FIG. 4. sColor onlined Averaged sum of the rotated local auto-
correlation functions of the sad Ar- and sbd N-assisted films using
1283128 px2 cells shexagonal referenced; specific symmetries can
be seen in Fig. 4sad, indicating a high degree of ordering for the
Fe-rich particles in the Ar-assisted film.

FIG. 5. sColor onlined 2D experimental GISAXS patterns of
Fe-BN nanocomposite films: sad unassisted, sbd N assisted, scd Ne
assisted, sdd Ar assisted, and sed Kr assisted.
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scattering rings characteristic of a 3D arrangement of nano-
particles slightly elongated in the vertical direction.24 In con-
trast, the 2D GISAXS patterns for the Ne, Ar, and Kr assisted
films fFigs. 5scd–5sedg display a very anisotropic signal, in-
dicating a columnar growth of the Fe-rich nanoparticles con-
sistent with the HRTEM results. To provide quantitative in-
formation on the nanoparticle shape and spatial arrangement,
a detailed analysis of the GISAXS intensity is then neces-
sary. In the framework of the distorted-wave Born approxi-
mation, the scattered intensity originating from a system of
monodisperse particles buried in a thin layer is given by25

Isqd = kuTsaidu
2uTsa fdu

2uFsq̃du2Ssq̃d, s2d

whereq̃=sqy
˜ ,qz

˜d is the complex scattering vector in the layer
scorrected for refraction at the air/layer interface and for ab-
sorption in the layerd, k is an overall scale factor,Tsaid and
Tsa fd are the Fresnel transmission coefficients in incidence
and emergence,Fsq̃d is the form factor of the scattering ob-
jets sFourier transform of the particle shaped, andSsq̃d is the
structure factor of the assembly, which represents the inter-
particle interference function. It should be noted that reflec-
tions of the incident and scattered beams at the layer/
substrate interface are neglected as the penetration depth is
low. Assuming that all particles are surrounded by particles
of identical size, the local monodisperse approximation
sLMA d is commonly used to include the polydispersity of the
system in the model.26 In our case, this assumption is sup-
ported by the TEM images of the Fe-BN films where par-
ticles of very different sizes close to one another are not
observed. The polydisperse system is thus considered as the
sum of monodisperse subsystems weighted by the size dis-
tribution. Hence, the scattered intensity can be expressed
as27,28

ILMA sqd =E
0

`

IsqdNsDddD, s3d

whereIsqd is given by Eq.s2d andNsDd represents the dis-
tribution of particle size that was taken as a Gaussian func-
tion of full width at half maximumsFWHMd w. In our
model, three possible shapes for the Fe-rich particles of in-
plane diameterDi and heightD' were tested, namely, cylin-
der, oblate spheroidsrotational ellipsoid elongated along the
vertical directiond, and capsulescylinder of diameterDi and
height D'−Di with one hemisphere of diameterDi at each

tipd, whose mathematical expressions for the form factor
Fsq̃d are given in Appendix A. The model also includes the
structure factorSsq̃d expressed within the Percus-Yevick ap-
proximation for monodisperse hard spheres29 and depicted in
Appendix B. The expression forSsq̃d depends on the volume
fraction hHS of the hard spheres, which is characteristic of
the local spatial ordering;Ssq̃d also depends on the hard-
sphere diameterDHS which is considered to be proportional
to the particle size through a constant factorC, assuming the
Fe-rich particles to be surrounded by a depleted zone which
volume is proportional to the volume of the particles.30 To
deduce the in-plane and out-of-plane particle shape param-
eterssDi,' and wi,'d and the spatial correlation parameters
sCi,' andhHS

i,'d from the 2D experimental GISAXS patterns
presented in Figs. 5sad–5sed, two cuts of the intensity map
were simultaneously fitted. The first cut was performed par-
allel to qy at qz<0.43 nm−1 corresponding to the minimum
qz valueqz

min=s2p /ldfsinsacd+sinsaidg as deduced from Eq.
s1d. The second cut was achieved parallel toqz, either atqy
=qz

min sunassisted and N assisted filmsd or at theqy position
of the interference maximum in the first cutsNe, Ar, and Kr
assisted filmsd. The Levenberg-Marquardt algorithm31 was
used to search for the parameter values minimizingx2 for
both cuts. However, to limit the number of fitting parameters,
two crude approximations were made:sid w' /wi=D' /Di

si.e., all the particles of the population have the same aspect
ratiod and sii d C'=Ci andhHS

' =hHS
i si.e., 3D particle distri-

bution with in-plane and out-of-plane spatial correlation de-
scribed by the same parametersd or hHS

' =0 fi.e., 2D particle
distribution without out-of-plane spatial correlation leading

to Ssqz
˜d=1g. 2D simulated GISAXS patterns were then cal-

culated with the parameters obtained from the fits and re-
ported in Table III.x2 maps were finally plotted, withx2

defined asx2sqy ,qzd=fIexpsqy ,qzd−Isimsqy ,qzdg
2/ Isimsqy ,qzd.

As an example, Fig. 6 shows that a good agreement be-
tween the simulated and experimental data is obtained for the
unassisted film by assuming spheroidalsquasisphericald par-
ticles andhHS

' =hHS
i in the model. Identically, a 3D distribu-

tion of oblate spheroids allows one to reproduce the 2D ex-
perimental pattern of the N-assisted film over the wholeq
range. In contrast, as seen in Fig. 7 corresponding to the
analysis of the Ar assisted film, the best reproduction of the
2D experimental patterns for the films assisted with inert gas
is obtained by assuming vertically elongated capsules and
hHS

' =0. In this case however, it should be noted that the

TABLE III. The results obtained from the analysis of the 2D experimental GISAXS patterns with the
local monodisperse hard-sphere model. Expressions for the form factorFsq̃d scylinder, spheroid, or capsuled
and values for the out-of-plane volume fraction of the hard sphereshHS

' shHS
i or 0d are those yielding the best

fits within the approximations given in the text.

Sample Fsq̃d Di snmd wi snmd D' snmd Ci,' hHS
i

hHS
'

Unassisted spheroid 1.69 0.76 2.00 1.316 0.396 hHS
i

N assisted spheroid 2.51 1.20 3.26 1.354 0.392 hHS
i

Ne assisted capsule 2.71 0.76 9.11 1.417 0.513 0

Ar assisted capsule 3.46 1.55 9.20 1.244 0.539 0

Kr assisted capsule 2.61 0.56 8.56 1.725 0.424 0
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simulated data in the direction parallel toqz display oscilla-
tions that are not present in the corresponding experimental
data fFig. 7sbdg. We attribute this discrepancy to a particle
height distribution broader than the in-plane diameter one
sw'.wid, as seen in the cross-section HRTEM image of the
same samplefFig. 1sddg. Furthermore, whereas thex2 map of
the unassisted film in Fig. 6sdd is rather flat, thex2 map of
the Ar assisted film in Fig. 7sdd exhibits a stronger signal at
low qy values forqz<0.8 nm−1, owing to the vertical spatial
correlationsseven weakd that are not taken into account in
the 2D distribution model.

In summary, according to the GISAXS results reported in
Table III, the use of a low-energy assistance beam during the
ion-beam sputtering deposition of granular Fe-BN films
leads to dramatic changes in morphology and spatial order-
ing of the Fe-rich particles, especially when inert gas are
used. In comparison with the unassisted film, we observe an
increase of the average in-plane particle diameterDi sfrom
1.69 nm to a maximum value of 3.46 nm for Ard, a narrow-
ing of the in-plane size distributionwi /Di sfrom ,50% to
,30%d, and an increase of the aspect ratioD' /Di sfrom
,1.2 to ,3d. These morphological modifications are ac-
companied by a decrease of the out-of-plane hard-sphere vol-
ume fractionhHS

' scorresponding to a transition from a 3D
particle distribution to a 2D oned and an increase of the in-
plane hard-sphere volume fractionhHS

i . It corroborates the
analysis of the TEM images, which indicates a better in-
plane spatial ordering in the Ar and Ne assisted films than in
the other films.

IV. LOCAL ATOMIC ORDER

A. Electron diffraction results

Being complementary to bright-field TEM experiments,
electron diffraction was used to provide information about
the crystalline nature of the Fe-BN films. As typical ex-
amples, selected-area electron diffractionsSAEDd patterns of
the Ar- and N-assisted films are shown in Figs. 8sad and 8sbd.
In both cases, all the spectral rings are broad due to crystal-
line domains with small size and/or disordered structure. The
diffraction profiles of the unassistedsdotted lined and assisted
films ssolid linesd were extracted from the corresponding
SAED patterns and are displayed in Fig. 8scd together with
the position of the main lines fora-Fe scirclesd, «-Fe2–3N
sdown trianglesd, Fe2B sup trianglesd, and h-BN svertical
lined.32 The first peak corresponding to the innermost halo
ring in the SAED patterns arises from the BN matrix and
confirms the presence of nanocrystallineh-BN in all the as-
sisted filmssthe peak is weaker and broader for the unas-
sisted film because of the amorphous structure of the BN
matrixd. A corresponding d spacing of approximately
0.36 nm is estimated, slightly higher than that of thes002d
basal planes in bulkh-BN, d002=0.33 nm, as already ob-
served in Fe-BN and Fe-C nanocomposite films.6,10 The
main feature in Fig. 8scd is that the inert-gas assisted films
have the same characteristics as the unassisted film with two
broad peaks indexed asa-FesBd or Fe2B seven the presence
of FeB or Fe3B phases cannot be ruled out due to the over-
lapping of the spectral linesd. Only the N assisted film exhib-
its a different profile, which reveals the presence of«-
Fe2–3N indicating that nitrided Fe particles are formed in this
case.

FIG. 7. sad 2D experimental GISAXS pattern of the Ar-assisted
Fe-BN film. sbd Cuts of the experimental pattern parallel toqy at
qz=0.43 nm−1 and parallel toqz at qy =1.36 nm−1; best fits of the
experimental cutsssolid linesd. scd 2D simulated GISAXS pattern
with the parameters gathered in Table III.sdd x2 map with
x2sqy ,qzd=fIexpsqy ,qzd−Isimsqy ,qzdg

2/ Isimsqy ,qzd.

FIG. 6. sad 2D experimental GISAXS pattern of the unassisted
Fe-BN film. sbd Cuts of the experimental pattern parallel toqy at
qz=0.43 nm−1 and parallel toqz at qy =0.43 cm−1; best fits of the
experimental cutsssolid linesd. scd 2D simulated GISAXS pattern
with the parameters gathered in Table III.sdd x2 map with
x2sqy ,qzd=fIexpsqy ,qzd−Isimsqy ,qzdg

2/ Isimsqy ,qzd.
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B. EXAFS analysis

From SAED characterizations, it was evidenced that the
nanoparticles embedded in BN are not purea-Fe particles
whatever the assistance conditions. Unfortunately, it is tricky
to determine the exact crystalline structure of the particles by
electron diffraction experiments, in particular because of the
line broadening resulting from small grain sizes and/or crys-
talline disorder. Accordingly, EXAFS measurements were
performed in the total electron yield mode at the LURE syn-
chrotron facility on beamline D42 operating with a Sis111d
channel cut monochromator. The intensity of the monochro-
matic beam was monitored by an air filled ionization cham-
ber, while the absorption coefficient of the Fe-BN films was
recorded in conversion electron yield at liquid nitrogen
temperature,33 with the probed depth being in the 100 nm
range,34,35 thus of the order of magnitude of the thickness of
the studied filmss,200 nmd. The samples, electrically con-
nected to ground, were introduced in a chamber continuously
flushed by He and were positioned at about 20° with respect
to the incoming beam. He gas passed through a liquid nitro-
gen filled Dewar before entering the measurement chamber,
and it was therefore used to cool the sample. For a complete
description of this method, Refs. 36 and 37 can be consulted.
EXAFS spectra were obtained from absorption data by the
AUTOBK 2.941 code.38 Data analysis has been performed
with FEFFIT 2.984sRef. 39d versus theoretical standards ob-
tained withFEFF 8.1 self-consistent calculations.40 Data fit-
ting was performed inr space onk2-weighted spectra, but

k3-weighted EXAFS are shown in Fig. 9 to better visualize
the structure in the highk range. A difference between the N
assisted film and the others is evident from a visual inspec-
tion of the EXAFS signals as shown in Fig. 9 and their
Fourier transforms presented in Fig. 10.

Quantitative analysis of the unassisted, Ne-assisted, and
Ar-assisted films evidences the relatively disordered nature
of the structure. Local structure around Fe can be simply
simulated by Fe-B and Fe-Fe contributions. From the re-
sults listed in Table IV, it can be seen that the Fe-B distance
s0.206 nmd is significantly shorter than in FeBs0.212 nmd,
while the Fe-Fe distances0.249 nmd corresponds well to
that in a-Fe metals0.248 nmd. Small coordination numbers
of Fe-B and Fe-Fe distances suggest the formation of small
particles, most likely including a large amount of B in the
form of a Fe100−xBx amorphous phase.

The N assisted film has a more defined local structure
with more apparent shells and their few relative multiple
scattering paths have been introduced in the refinement. Re-
sults are also depicted in Table IV. The first distance is too
short to be related to a B shell and it can be well reproduced
as a Fe-N shell at 0.192 nm as can be found in«-Fe3N.
Outer shells are quite disordered but three distinct Fe-Fe
distances can be observed: 430.260, 230.278, 4
30.388 nm. They do not correspond exactly to the local
structure in «-Fe3N: 630.267, 630.273, 230.378, 4
30.384 nm, but their likelihood suggests that the formed

FIG. 8. SAED patterns of thesad Ar- and sbd N-assisted Fe
-BN films. scd Electron diffraction averaged profiles obtained from
the SAED pattern of the unassistedsdotted lined and assistedssolid
linesd Fe-BN films together with the position of the main lines for
a-Fe scirclesd, «-Fe2–3N sdown trianglesd, Fe2B sup trianglesd, and
h-BN svertical lined.

FIG. 9. Thek3-weighted EXAFS spectra of Fe-BN nanocom-
posite films prepared with different assistance conditions.
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compound is quite similar, this compound can be the result
of the direct reaction of Fe with the assistance nitrogen
beam.

C. Mössbauer measurements
57Fe Mössbauer measurements were undertaken to inves-

tigate the Fe atom environments and then obtain further in-
formation on the Fe-rich phases. Conversion electron Möss-
bauer spectroscopysCEMSd experiments were performed at
room temperature by using a constant-acceleration setup in

reflection geometry, with a57Co source diffused into a
rhodium matrix s1.85 GBqd. A He-CH4 gas flow propor-
tional counter41 was used to record the emitted conversion
s7.3 keVd and Augers5.5 keVd electrons subsequent to the
resonantg-ray scattering by57Fe nuclei. The isomer shift
sISd at the 57Fe nucleus is given relative toa-Fe at room
temperature. As is known, the CEMS technique is well suited
for surface and thin film studies, since it is most sensitive to
the tops,100 nmd of the samplesnearly 80% of conversion
electrons come from this depthd, even though there is some
contribution to the signal from a depth up to,250 nm, but
with decreasing efficiency.42

CEM spectra of unassisted and Ar-, Ne-, N-assisted Fe-
BN films, ,200-nm thick, have been measured and, as a
typical example, the spectrum of the Ne assisted film is
shown in Fig. 11sad. All spectra exhibit doublets typical of
superparamagnetic relaxation, which is as expected since the
Di and D' diameters of the Fe-rich particles measured
through GISAXS experiments in Sec. II B appear to be
markedly lower than 10 nm in all Fe-BN films. As no mag-
netic splittingsor broadeningd was evidenced, each spectrum
was fitted to the superposition of sets of two Lorentzian lines
with different quadrupole splittingsQSd, thus leading to a
discrete distribution of QS. Here, the width of the Lorentzian
lines was assumed to be 0.26 mm/s. When the doublet struc-
ture is asymmetric, we assumed a linear relation between QS
and IS to get the best fitting. The QS distribution curve ob-
tained from the spectrum in Fig. 11sad is presented in Fig.
11sbd, where it is seen that the distribution covers the veloc-
ity range between 0 and 1.5 mm/s. The hyperfine param-
eters, i.e., the mean isomer shiftkISl, the mean quadrupole

FIG. 10. Fourier transformsimaginary part and modulusd of the
k2-weighted EXAFS spectra of Fe-BN nanocomposite films pre-
pared with different assistance conditions.

TABLE IV. The results obtained from the analysis of EXAFS
spectra: type and number of nearest neighbors, corresponding dis-
tance and Debye-Waller factors

2, giving the mean square relative
displacement.

Sample Shell
Type of
neighbor

Coordination
number

Distance
snmd

s
2

s10−4 nm2d

Unassisted 1 B 3s1d 0.206s2d 0.9s4d

2 Fe 4.7s7d 0.249s1d 1.3s1d

Ne assisted 1 B 2.6s7d 0.205s2d 0.6s2d

2 Fe 3.9s5d 0.249s1d 1.1s1d

Ar assisted 1 B 3s1d 0.206s2d 0.8s4d

2 Fe 4.2s7d 0.248s1d 1.3s2d

N assisted 1 N 2.3s2d 0.192s1d 0.6s1d

2 Fe 4.2s9d 0.260s2d 1.2s2d

3 Fe 2.3s4d 0.278s3d 1.2s2da

4 Fe 4s1d 0.388s3d 1.2s2db

aThe Debye-Waller factor of the third shell was assumed to be equal
to that of the second shell.
bThe Debye-Waller factor of the fourth shell was assumed to be
equal to that of the second shell.

FIG. 11. sad 57Fe Mössbauer spectrum at room temperature of a
Ne-assisted Fe-BN film andsbd the derived quadrupole splitting
distribution. The solid line insbd was obtained by fitting the discrete
probabilities to a Gaussian curve.
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splitting kQSl, and the standard deviationsQS calculated
from the QS distributions are listed in Table V. Finally, all
discrete QS distributions were fitted to Gaussian curves, thus
allowing the FWHM of the distributions to be extractedsthe
derived FWHM values are also given in Table Vd.

CEMS results show that the hyperfine parameters for the
unassisted and inert-gas assisted films are close to each other.
On the contrary, the parameters for the N-assisted film mark-
edly deviate, except forkQSl, from the former ones, and this
finding is in consistence with the above SAED and EXAFS
results which already evidenced the particular role of the
nitrogen assistance. An important result is thekISl increase
from 0.14–0.16 mm/s for the unassisted and inert-gas as-
sisted films to 0.32 mm/s for the N-assisted film.

In the present study the most reliable hyperfine parameter
is the isomer shift which is a measure of the electron density
at the Fe nucleus relative to that in the standard. For the Fe
nucleus, a positive isomer shift represents a decrease in elec-
tron density at the nucleus. This electron density is entirely
due to the s-electrons, but it may be also modified by the
shielding effects of electrons in other orbitals. In Fe-B com-
pounds, it has been stated that the change in isomer shift is
due to transfer of electrons from B to Fe atoms.43 The varia-
tions in room-temperature isomer shift as a function of B
content are plotted in Fig. 12sad for amorphous Fe-B com-
pounds according to Refs. 44 and 45. In the case of unas-
sisted and inert-gas assisted films, the EXAFS data in Sec.
IV B evidenced the presence of amorphous Fe100−xBx nano-
particles embedded in a BN matrix. The experimentalkISl
values at 0.14–0.16 mm/s then indicate that the Fe environ-
ments in the films under study correspond to those in
Fe100−xBx amorphous compounds withx=35–37. The Fe-
rich phases detected here by analysis of the CEM spectra
are in satisfactory agreement with those detected by Pa-
paefthymiouet al.,7 namely, Fe60B40 and Fe80B20, in granular
Fe27- sBNd73 films prepared by rf-magnetron sputtering. Fi-
nally, let us mention that Fe100−xBx amorphous alloys with
x,35 are magnetically ordered at room temperature,46 so
that the appearance of a doublet as CEM spectrum from such
compounds shows proof of superparamagnetic behavior for
the Fe-rich particles, as already demonstrated in Ref. 8 from
magnetic measurements of an unassisted film.

Similar analysis can be performed with the N-assisted
film, for which SAED analysis and EXAFS measurements

suggested the formation of crystallized«-Fe3N. The varia-
tions in room-temperature isomer shift as a function of N
content are plotted in Fig. 12sbd for crystallized FexN nitrides
with 2.0øxø4.0.47 It then appears that the experimental
kISl value at 0.32 mm/s corresponds to the 25 at. % N com-
position, i.e., to the«-Fe3.0N nitride. The determination of
this compound is consistent with the EXAFS results. In bulk
FexN compounds, the transition from ferromagnetic state to
paramagnetic state at room temperature occurs forx close to
2.2,47 so that the«-Fe3.0N nitride is normally ferromagnetic
at 293 K. Hence the observation of a Mössbauer doublet
from this compound clearly indicates the existence of super-
paramagnetic particles.

As a conclusion, the above CEMS study brought quanti-
tative results concerning the Fe environments in the Fe-rich
particles embedded in Fe-BN nanocomposite films prepared
by ion-beam sputtering. In the case of amorphous Fe-B par-
ticles, the Fe/B atomic ratio was determined to be,2, while
for Fe-N crystallized particles the Fe/N ratio is,3.

V. SUMMARY AND CONCLUSIONS

Fe-BN nanocomposite thin films have been fabricated by
ion-beam assisted sputtering codeposition with various assis-
tance conditions. The results presented in Sec. III and IV
evidence strong dependence of the structural characteristics
of the films smorphology and organization of the nanopar-
ticles as well as local chemical orderd on the nature of the

TABLE V. Summary of Mössbauer parameters as derived from
quadrupole splittingsQSd distributions. kISl is the mean isomer
shift, kQSl the mean QS value,sQS the standard deviation of the QS
distribution, and FWHM the full width at half maximum of the QS
distribution. The experimental error bar forkISl and kQSl is
±0.02 mm/s.

Sample
kISl

smm s−1d

kQSl

smm s−1d

sQS

smm s−1d

FWHM
smm s−1d

Unassisted 0.16 0.69 0.35 0.72

N assisted 0.32 0.71 0.45 0.80

Ne assisted 0.14 0.68 0.33 0.71

Ar assisted 0.14 0.68 0.33 0.71

FIG. 12. sad Variations in room temperature isomer shift as a
function of B content in amorphous Fe-B compounds. Data were
taken from Refs. 44 and 45.sbd Variations in room-temperature
isomer shift as a function of N content in crystallized Fe-N com-
pounds. Various symbols at the same abscissa correspond to differ-
ent Fe sites in the same compound. Data were taken from Ref. 47.
The solid curve was obtained by fitting the data to a straight line.
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assistance beam. The first interesting feature revealed by
cross-section HRTEM observations and confirmed quantita-
tively by GISAXS experiments is the synthesis of more or
less columnar nanoparticles when the codeposition is as-
sisted, whether the assistance beam is reactive or not. Such a
columnar growth can be attributed to an enhanced surface
diffusion of the incoming deposited species, which could be
also responsible for an increase of the in-plane diameter.8,24

However, as seen in Table III, this effect is limited when
nitrogen is used because N reacts with Fe to form crystal-
lized «-Fe3N nanoparticles and with B to formh-BN nano-
capsules. In contrast, nanoparticles obtained in inert-gas as-
sisted and unassisted films are in the form of a Fe2B
amorphous phase. The presence of B atoms dissolved in the
nanoparticles can be simply explained by an excess of B
atoms in the matrixsB:N ratio higher than 1d and also by the
formation energy of the Fe-B bonds which is negative and
smaller than that of the Fe-N bonds over the whole concen-
tration range.48 The second striking result is that, in correla-
tion with the columnar growth, self-ordering of the nanopar-
ticles and narrowing of the size distribution are clearly
evidenced in inert-gas-assisted films by TEM image process-
ing as well as by GISAXS pattern analysis. Regarding the
nanostructural characteristics of the Fe-BN nanocomposite
films assisted with different inert gas, slight variations are
observedsTable IIId. It is, however, worth noting that effi-
ciency of the assistance to induce columnar growth and self-
ordering is actually maximized in the argon assistance case.
This result suggests that when neon and krypton are used,
part of the ions in the assistance beam do not transfer their
energy to the surface atoms of the growing film, most prob-
ably due to backscattering and sputtering effects. Indeed, a
large amount of Ne ions are backscattereds10.9% compared
to 4.7% for Ar and 0.3% for Kr, as determined fromSRIM

calculations49d, while sputtering arises when krypton is used,
as described in Sec. II.

To conclude, we have synthesized self-organized arrays of
Fe-rich nanoparticles encapsulated inh-BN and character-
ized by a high shape anisotropy and a small size dispersion.
Furthermore, depending on the nature of the assistance gas,
we have obtained nanoparticles with various compositions
and crystalline structures, from amorphous borides to crys-
tallized nitrides. However, the Fe-rich nanoparticles de-
scribed here are superparamagnetic at room temperature
whereas ferromagnetic phases should be stabilized for devel-
oping new materials for high-density magnetic recording me-
dia. In the future, one can expect to control the composition
of the nanoparticles independently of their shape and organi-
zation by using mixed gasse.g., Ar+N with variable Ar:N
ratiosd. Hence, the results obtained here provide motivation
to extend the fabrication method to nanoparticles of ferro-
magnetic alloys with large magnetocrystalline anisotropies
se.g., FePt and CoPtd or with large saturation magnetization
se.g., Fe16N2 for which a giant moment has been reportedd.50
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APPENDIX A

The GISAXS intensity originating from particles with in-
plane diameterD and heightH was fitted with the following
expressions for the form factor:
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APPENDIX B

The structure factor for monodisperse hard-spheres with
diameterDHS and volume fractionhHS, describing the inter-
ference effects, was expressed as26

Ssq̃d = f1 + 24hHSGsDHSq̃d/sDHSq̃dg−1, sB1d

where
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GsAd = assinA − A cosAd/A2

+ bf2A sinA + s2 − A2dcosA − 2g/A3 sB2d

+ gh− A4 cosA + 4fs3A2 − 6dcosA

+ sA3 − 6AdsinA + 6gj/A5 sB3d

and

a = s1 + 2hHSd2/s1 − hHSd4, sB4d

b = − 6hHSs1 + hHS/2d2/s1 − hHSd4, sB5d

g = hHSa/2. sB6d
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Nanocermet trilayered thin films consisting of silver nanoclusters sandwiched between two

dielectric layers �the buffer and the cap� have been synthesized by ion-beam sputtering with an

alternate deposition of the metal and the dielectric species. The influence of the amount of silver, the

nature of the buffer and the cap �BN or Si3N4�, and a time delay before the cap deposition on

clusters morphology and repartition have been investigated by transmission electron microscopy. It

has been observed that the clusters display truncated ellipsoidal shapes in which the height to

diameter ratio H /D decreases as the amount of deposited silver increases. For a given amount of

silver, this ratio is lower in the case of a Si3N4 cap, whatever the nature of the buffer. Two

explanations are proposed to account for this “cap effect” on clusters morphology: the first one is

based on a calculation of the H /D minimizing the surface free energy of the clusters embedded

between the buffer and the cap; the second one holds on the shape relaxation of the coalesced

nonequilibrium clusters towards their equilibrium shape with the buffer, this process occurring until

clusters are fully covered with the cap. Because of the higher deposition rate of Si3N4 compared to

BN, a Si3N4 cap would allow a less efficient reshaping and consequently lead to flatter clusters. This

explanation is supported by the temporal evolution of clusters morphology and repartition observed

during the time delay before deposition of the cap. The evolution of the spectral position of the

surface-plasmon resonance �SPR� of the trilayers as a function of their structure has also been

investigated by optical transmittance measurements. The influence of cluster morphology, as well as

the nature of the buffer and the cap on the SPR spectral position are discussed. © 2005 American

Institute of Physics. �DOI: 10.1063/1.2139828�

I. INTRODUCTION

Nanocermet thin films �consisting of noble-metal nano-

clusters embedded in a dielectric matrix� exhibit interesting

optical properties, because of the surface-plasmon resonance

�SPR�: this phenomenon is not only responsible for a strong

absorption band,
1,2

usually centered in the visible range, but

also for the high effective third-order nonlinear optical sus-

ceptibility often measured
3–12

which is due to the strong en-

hancement of the local electric field close to the

nanoclusters.
10,11

Consequently, these materials are potential

candidates for optoelectronic devices such as ultrafast optical

switches. However, the realization of nanocermet-based op-

tical devices requires the control of the optical properties of

the nanocermets �spectral position and width of the SPR

band�. These properties have been shown to depend on the

nature of the metal
1

and of the matrix,
1,13,14

and on the to-

pology of the nanocomposite �i.e., shape,
1,2,15–19

size,
1,13,20,21

and organization of the nanoclusters in the matrix
17,22,23

�.

As demonstrated in the last decades, nanocermet thin

films can be grown by several chemical
24,25

or physical

techniques.
17,26–30

As for all the fabrication techniques, ion-

beam sputtering allows the choice of the metal and dielectric

species, but it grants also a significant control on the nano-

clusters morphology. Indeed, we have shown in previous

papers
15,16

that it is possible to tailor the shape of silver

clusters embedded in a Si3N4 matrix from an oblate to a

prolate shape by adjusting the parameters of the fabrication

process and consequently, to control the position of the SPR.

Actually, the codeposition of the metal and the matrix leads

to nanoclusters elongated in the growth direction of the thin

film �prolate shape�, while the nanoclusters are flatter �oblate

shape� in the case of alternate sputtering of the metal and the

matrix. By varying the amount of silver, it is possible to

adjust the height to diameter ratio H /D. As a consequence,

the spectral position of the SPR is blueshifted or redshifted

compared to the position obtained for spherical silver nano-

clusters.

In the present work, another way has been investigated

to influence the optical properties of such nanocermets by

changing the nature of the dielectric matrix. For this purpose,

�buffer/Ag/cap� trilayers consisting of Ag nanoclusters sand-

wiched between dielectric films have been synthesized by

alternate ion-beam sputtering, using Si3N4 or BN as dielec-
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tric materials. As typical example, Fig. 1 shows the transmit-

tance spectra of Si3N4 /Ag/Si3N4 and BN/Ag/BN trilayers,

containing very similar amounts of silver. Each sample dis-

plays an absorption band, consistent with the presence of

metal nanoclusters. However, significant discrepancies be-

tween the spectral position and width of the two absorption

bands have to be pointed out. Since they cannot only be

explained by the small difference between the BN and Si3N4

refractive indices �1.8 and 2 for BN and Si3N4, respectively�,

the observed differences may result from a matrix-dependent

cluster morphology and distribution, making a structural

characterization necessary.

In order to be able to elaborate nanocermets with given

optical properties, it is not only necessary to have a good

knowledge of the correlations between their structure and

optical properties, but it is also of prime importance to ad-

dress the influence of the elaboration conditions on the struc-

ture of the composite material. This suggests a good under-

standing of the mechanisms involved during the physical-

vapor deposition �PVD� growth of metal islands on

insulating surfaces. During a PVD process, metal atoms im-

pinging onto the substrate present a low kinetic energy �a

few eV� and consequently, only surface diffusion on the sub-

strate is allowed. Since the metal-metal binding energy is

higher than the metal-dielectric one, the interactions between

some metal atoms lead to the formation of small stable metal

clusters �Volmer-Weber growth model�.
31,32

The number of

clusters per surface unit �also known as cluster density� de-

pends mainly on the diffusion length of the metal atoms.
32,33

Clusters then grow by capture of incoming metal adatoms,

until a critical size or coverage is reached. After this stage,

the growth is dominated by coalescence events, which pro-

duce larger clusters with a lower density.
32–34

Under thermo-

dynamic equilibrium conditions, the shape minimizing clus-

ters free energy is well described by the Wulff-Kaishew

theorem.
33

The stable shape for a face-centered-cubic �fcc�

metal cluster standing on a dielectric surface and being sur-

rounded by void is then expected to be a truncated octaedron,

which can be approximated to a truncated sphere with a H /D

ratio depending on the metal/dielectric and metal/void inter-

face energies. Thin-film growth by a PVD process is often

carried out away from thermodynamic equilibrium, the lim-

iting phenomenon being the diffusion of the metal atoms.

This later plays a crucial role when the coalescence regime is

established. During the coalescence of two truncated spheri-

cal clusters, a neck is first formed between them. Surface

metal atoms then diffuse from high curvature towards lower

curvature regions of the cluster pair, filling the neck, and

leading to a larger truncated ellipsoidal nonequilibrium clus-

ter. Subsequent metal diffusion at the cluster surface
35

and

volume rearrangements
36,37

allow a relaxation towards the

equilibrium truncated spherical shape. Thanks to studies of

the relaxation process,
35,38,39

the general trends of shape re-

laxation are now known. The important parameter that deter-

mines the final shape of the clusters resulting of coalescence

processes is the time � needed to reach the equilibrium

shape. The higher � is—compared to the duration of the

elaboration process—the more elongated the clusters are ex-

pected to be. Predictions of the reshaping times, however,

still remain inaccurate.
40,41

The possible effect of reshaping

events in given growth conditions therefore has to be experi-

mentally tested. It is one of the aims of this paper which

finely describes the morphology and distribution of silver

nanoclusters embedded in different �buffer/Ag/cap� trilayers.

The influence of silver effective thickness and the nature of

the buffer are investigated. The influence of the cap, which is

important and not extensively studied until now, is ad-

dressed. Finally, the discussion of all these experimental re-

sults participates to a better understanding of phenomena al-

ready quoted: surface diffusion of atoms, coalescence, and

shape relaxation of clusters. The last part of the paper is then

dedicated to the correlation between the nanocermet struc-

ture �nanocluster morphology, nature of the buffer and the

cap� and the spectral features �position and width� of the

SPR band.

II. EXPERIMENTAL DETAILS

The nanocermets were grown by ion-beam sputtering in

a Nordiko 3000 chamber. A primary 1200 eV argon-ion

beam was used to sputter alternatively a silver target and a

dielectric target �Si3N4 or BN�, mounted on a rotative holder.

Moreover, a secondary 50 eV nitrogen-ion beam was used to

bombard the films during the deposition of the dielectric ma-

terial, in order to obtain the correct stoichiometry. The sec-

ondary beam energy was decreased to 5 eV during the depo-

sition of silver. The sputtered species were deposited on

carbon-coated copper grids, fused silica, and silicon sub-

strates, which were fixed on a rotating substrate holder facing

the sputtered target and held at 473 K during the deposition

process. The deposition sequence was the following: a di-

electric layer �buffer� was first grown on the substrate; then,

a sufficiently small amount of silver was deposited in order

to form metal islands by a Volmer-Weber growth mecha-

nism; after a delay time ���� varying between 30 and 1800 s,

the silver islands were finally covered with a second dielec-

tric layer �cap�, the nature of which being the same as the

buffer �Si3N4 /Ag/Si3N4 �SAS� and BN/Ag/BN �BAB�

samples� or not �Si3N4 /Ag/BN �SAB� and BN/Ag/Si3N4

�BAS� samples�. After determination of the deposition rate of

FIG. 1. Optical transmittance spectra of Si3N4 /Ag/Si3N4 and BN/Ag/BN

trilayers containing similar amounts of silver.
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Si3N4 and BN �respectively, 0.07 and 0.025 nm s−1�, the

deposition times were adjusted to obtain approximately 15-

nm-thick dielectric layers �3 min 40 s for Si3N4 and 10 min

for BN�, and silver effective thicknesses �t� between 1 and

3 nm. t values were determined by x-ray fluorescence mea-

surements from the Ag L�1 and Ag L�1 peaks area, assuming

the density of silver to be equal to the bulk one. The optical

properties of the trilayers were investigated by transmittance

measurements at normal incidence carried out between 210

and 900 nm and with a 5 nm monochromator step. The de-

tails of the elaboration sequence of each sample �nature of

the buffer and cap, silver effective thickness t, delay time

��� together with the main features of the corresponding

SPR absorption band �position and width� are displayed in

Table I. The structural characteristics of the trilayers were

investigated by transmission electron microscopy �TEM� im-

aging, from plane and cross-section views. Image processing

of bright field micrographs obtained with a conventional

JEOL 200CX microscope operating at a 200 kV voltage pro-

vided informations on clusters morphology and distribution.

Crystalline structure data were extracted from high-

resolution TEM cross-section views performed with a JEOL

3010 microscope working at 300 kV.

III. RESULTS

A. Trilayers with identical buffer and cap: Influence of
the deposited amount of silver

Figures 2�a� and 2�b� show plan-view TEM micrographs

from SAS 1.9 nm and BAB 2.1 nm trilayers. In both cases,

the embedded silver layer consists of a polydisperse assem-

bly of clusters with a more or less elliptic in-plane projected

shape, with a long axis a, a short axis b, and an effective

diameter D= �ab�1/2. For each sample, a quantitative analysis

of the plan-views allows to extract the mean values �D�and

�a /b� of the D and a /b distributions given in the histograms

�Figs. 2�c�–2�f��, and the half-width at half maximum

�hwhm� w of the D distribution. Figures 2�c� and 2�d� show

that the diameter distribution is bimodal for SAS 1.9 nm and

monomodal for BAB 2.1 nm. From the plan-views �Figs.

2�a� and 2�b��, it is also possible to determine the cluster

density d and the surface coverage rate �.

The results obtained from the SAS and BAB sample

series are given in Fig. 3 where it can be seen that the in-

crease of t induces an increase of �D�, �a /b�, and � whatever

the matrix nature, whereas d decreases, and the D distribu-

tion broadens. Such features are commonly observed in the

case of metal clusters growing on insulating surfaces follow-

ing the Volmer-Weber growth mechanism when the coales-

cence regime is reached.
31

Furthermore, when comparing

samples containing similar amounts of silver embedded in

different matrices, it appears that clusters are larger and dis-

play a more anisotropic average in-plane projected shape

when they are dispersed in a Si3N4 matrix �Figs. 3�a� and

3�b��. In addition, the D distributions are broader for the SAS

trilayers.

Figures 4�a� and 4�b� exhibit cross-section TEM micro-

graphs of SAS 1.9 nm and BAB 2.1 nm trilayers showing Ag

clusters with a truncated ellipsoidal shape, from which the

height to diameter ratio H /D distributions have been deter-

mined. The mean values �H /D� obtained for all the SAS and

BAB samples are plotted in Fig. 4�c� versus t. It should be

pointed out that the values reported here are less accurate

than those obtained from plan-view picture analysis, for two

reasons. First, the small size of the zone of electron transpar-

ency on each cross-section allows measurements of size and

shape of only several dozens of clusters per sample. Second,

because of the elongated in-plane cluster shape and their ran-

dom in-plane orientation, the lateral size from each cluster

measured from cross-section views will range between the

value of its small and large axis, and will thus differ from the

D value obtained from plan-views. Despite of this lower ac-

curacy, a decrease of �H /D� as t increases is clearly evi-

denced for both matrices. It should be noted that clusters

TABLE I. The experimental deposition conditions for each sample and the main features of the corresponding

SPR absorption band. The half-width at half maximum �hwhm� has been extracted from a Gaussian fit of the

SPR band.

Sample type Sample’s label

Ag

effective

thickness t

�nm�

Delay time

before capping

��

�s�

SPR position

�nm�

SPR

hwhm

�nm�

SAS 1.2 nm 1.2 568 190

Si3N4 /Ag/Si3N4 SAS 1.9 nm 1.9 30 657 290

SAS 3.0 nm 3.0 710 340

BAB 1.1 nm 1.1 463 110

BN/Ag/BN BAB 2.1 nm 2.1 30 512 140

BAB 3.0 nm 3.0 553 210

BN/Ag/Si3N4 BAS 2.0 nm 2.0 30 635 290

Si3N4 /Ag/BN SAB 2.1 nm 2.1 30 545 200

SAS 30 s 1.9 30 657 290

Si3N4 /Ag/Si3N4 SAS 300 s 1.8 300 640 290

SAS 600 s 1.9 600 620 250

SAS 1800 s 1.9 1800 620 260
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anisotropy along the growth direction has been shown to be

linked to their in-plane anisotropy when the coalescence re-

gime is established.
37,42

More precisely, a decrease of �H /D�

is expected when �a /b� increases, as it is effectively ob-

served in Figs. 3�b� and 4�c�. Moreover, let us note that

lower �H /D� is obtained for the SAS series whatever t. This

is consistent with the corresponding coverage rates and �a /b�

ratios, which are larger for clusters embedded in a Si3N4

matrix. In order to check the correlation between the lateral

and vertical sizes of the clusters, the evolution of H /D as a

function of the in-plane �projected� diameter D observed

from the cross-section views is displayed in Fig. 4�d�. It can

be seen that in a given matrix, the axis ratio H /D of an

individual cluster decreases as its diameter D increases. Fur-

thermore, for the same D, H /D is always smaller for clusters

embedded in Si3N4.

From �D�, �H /D�, and cluster densities d obtained pre-

viously, the effective thickness seen by TEM, �tTEM� can be

estimated using tTEM=d��D�3�H /D� /6. The values of the

“visible silver ratio” �tTEM / t� of all SAS and BAB samples,

given in Fig. 5, are smaller than unity, suggesting that silver

is not fully included within the clusters seen by TEM. The

existence of some “hidden material” has already been re-

ported by other authors:
43,44

it may be constituted by metal

atoms or very small clusters �D�2 nm� unseen by TEM

because of the too low cluster-background contrast and the

proximity of the resolution of the microscope in this size

range. The increase of the tTEM / t ratio with the Ag effective

thickness is correlated with the coalescence phenomenon

which leads to an increase of D, and consequently to a de-

crease of the amount of hidden material.

At last, as seen in Fig. 6, high-resolution TEM charac-

terizations show that the silver clusters sandwiched between

Si3N4 layers are embedded in an amorphous medium �Fig.

6�a��, while those grown in BN �Fig. 6�b�� are encapsulated

in nanocrystalline hexagonal BN �h-BN�. In the latter case,

the buffer layer under the clusters is constituted by h-BN,

with �002� planes containing the growth direction. The upper

face of the clusters is surrounded by h-BN graphene shells,

which seem to be covered by an amorphous BN �a-BN�

layer. It has to be noticed that BN thin films grown by ion-

beam sputtering are commonly known to be formed by

h-BN with �002� planes perpendicular to the substrate until

the film thickness reaches a few hundred nanometers.
45

These �002� planes can be seen inside the buffer. Above this

buffer, the deviation from a “common” behavior for BN

growth may result from the presence of the nanoclusters.

B. Trilayers with different buffer and cap:
Influence of the buffer and capping layers

The differences observed between BAB and SAS

samples concerning clusters morphology and repartition may

result from the different surrounding matrix, in a way that

has to be more precisely investigated. In particular, while the

influence of the buffer on the Ag layer growth is

FIG. 2. TEM plan-views, in-plane di-

ameter D histograms, and in-plane

axis ratio a /b histograms of ��a�, �c�,

and �e�� SAS 1.9 nm and ��b�, �d�, and

�f�� BAB 2.1 nm. The mean in-plane

diameter �D� and the hwhm w of the

diameter distribution are extracted

from a fit of the gaussian part of the D

histogram. The mean in-plane axis ra-

tio �a /b� is obtained by an arithmetic

averaging over all a /b values.
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expected,
31,32

the role of the cap should be also addressed.

The results obtained from the TEM plan-view micrograph

analysis of SAS, BAB, BAS, and SAB samples having simi-

lar Ag effective thicknesses close to 2 nm are given in Table

II. A comparison of the samples with different buffers and

the same cap �between BAB and SAB on the one hand, and

between SAS and BAS on the other hand� confirms that the

buffer influences the size of the clusters and their density: the

growth of the silver layer on a BN buffer leads to a higher

density of clusters with a smaller size than on a Si3N4 buffer.

From the comparison of the samples with the same buffer

and different caps �between BAB and BAS, and between

SAB and SAS�, it can be seen that the cap affects mainly the

size and the shape of the clusters. More precisely, clusters

covered by a Si3N4 layer are larger, more anisotropic in the

sample plane, and present a higher coverage rate than clus-

ters covered by a BN layer, suggesting that they are also

flatter, in agreement with the �H /D� values extracted from

cross-section TEM micrographs. A slight influence on cluster

density can also be noticed �slight increase from SAS to

SAB�. The origin of such a “cap effect” will be discussed in

Sec. IV. However, let us recall that the time needed to cover

the nanoclusters with the BN cap is around three times

longer than with the Si3N4 cap. Consequently, ageing

processes
46,47

would have much more time to develop in the

case of the SAB and BAB samples than for the SAS and

FIG. 3. �a� Mean in-plane diameter �D�, �b� mean in-plane axis ratio �a /b�,

�c� cluster density d, and �d� coverage � obtained from a statistical analysis

of the TEM plan-view micrographs of all SAS �circles� and BAB �squares�

trilayers as a function of Ag effective thickness t. Bars in �a� represent the

hwhm of the D distribution. The dashed lines are a guide for the eye.

FIG. 4. Cross-section view TEM micrographs of �a� SAS 1.9 nm and �b�

BAB 2.1 nm trilayers. �c� Mean height to �projected� diameter ratio �H /D�

of all SAS �circles� and BAB �squares� trilayers as a function of effective

thickness t. The dashed lines are a guide for the eye. �d� Individual cluster

height to �projected� diameter ratio H /D as a function of in-plane �pro-

jected� diameter D for SAS �large circles� and BAB �small squares�

samples: solid curves are the best fit of the data point distribution for each

series.
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BAS ones. In order to test the existence of such ageing phe-

nomena, the effect of a delay before the cap deposition has

been investigated in the case of the SAS samples.

C. Effect of a delay before the deposition of the cap

The size histograms obtained from plan-view TEM mi-

crograph analysis of SAS samples having Ag effective thick-

nesses close to 2 nm and a delay time ���� ranging from 30

to 1800 s �“SAS delay” series� are presented in Fig. 7. As

seen previously, for ��=30 s, the diameter distribution is

split into two cluster families, one constituted by small clus-

ters �D between 2 and 4 nm�, and another regrouping larger

clusters �D around 12 nm�. An evolution of the features of

both families can be noticed for �� ranging from 30 to 600 s.

The number of small clusters decreases as �� increases; the

size distribution becomes monomodal already after a 300 s

delay. The main Gaussian structure of the histogram shifts

towards lower diameters as �� increases, whereas its ampli-

tude increases. As a consequence, the number of larger clus-

ters decreases. Table III gives the corresponding statistical

results extracted from the size and a /b histograms. A time

dependent evolution of the cluster morphology is evidenced:

as �� increases from 30 to 600 s, �D�, �a /b�, and � decrease.

On the contrary, the cluster density increases from 3150 to

3670 	m−2. Furthermore, no significant evolution of the

structural parameters occurs for �� between 600 and 1800 s,

showing that a stable state has been reached.

IV. DISCUSSION

A. Growth mechanism and structure

The comparison of the SAS, BAB, SAB, and BAS

trilayers containing a similar amount of silver provides fruit-

ful information on the respective effect of the buffer and cap

FIG. 5. Ratio between silver effective thickness seen by TEM �tTEM�, and

“real” effective thickness �t� for SAS �circles� and BAB �squares� samples

as a function of t, and the corresponding error bars.

FIG. 6. High-resolution TEM cross-section views of silver clusters embed-

ded �a� in a Si3N4 matrix �SAS 1.9 nm� or �b� in a BN matrix �BAB

2.1 nm�.

TABLE II. Influence of the buffer and capping layers on clusters morphol-

ogy and repartition. This table contains the structural datas extracted from

TEM plane and cross-section views of the concerned trilayers.

Sample

Mean

in-plane

diameter

�D�

�nm�

hwhm

w

�nm�

Mean in-

plane

axis ratio

�a /b�

Surface

coverage

�

Cluster

density

d

�	m−2�

Mean

height to

diameter

ratio

�H /D�

BAB 2.1 nm 8 2.3 1.19 0.24 4800 0.90

SAB 2.1 nm 9.9 3.1 1.19 0.27 3800 0.88

SAS 1.9 nm 12.0 3.9 1.31 0.37 3150 0.61

BAS 2.0 nm 9.9 3.6 1.41 0.36 4900 0.61

FIG. 7. Size histograms extracted from TEM plan-views of SAS samples

with different delay times ��. The size of the analyzed region was the same

for each sample.
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on the topology of the composite material. As it has been

seen previously and in several earlier studies,
31–33

the buffer

influences mainly clusters density and size. Performing the

growth on a BN buffer leads to the formation of smaller

clusters with a higher density than on a Si3N4 one. These

features suggest an easier diffusion of silver on a Si3N4

buffer, which favors the atomic displacement and coales-

cence phenomena and consequently the formation of larger

clusters with a lower density d. This behavior could be re-

lated to a higher surface diffusion barrier or to a higher sur-

face defect density in the case of a BN buffer. On the other

hand, the cap plays a key role in determining clusters shape.

It suggests that a reshaping of the clusters occurs during or

after the cap deposition. If the growth was performed under

thermodynamic equilibrium conditions, clusters would turn

from a truncated spherical shape �equilibrium with the buffer

and void� to another shape minimizing the total interface

energy between the cluster faces and both the buffer and the

cap. An accurate calculation of the equilibrium shape of the

nanoparticles sandwiched between the different buffers and

caps is not possible here, because the interface energies 
n

between silver and nitrides are not known. However, it seems

reasonable to take a same value 
Si3N4
for the Ag/Si3N4

buffer and Ag/Si3N4 cap interface energies because the sili-

con nitride is amorphous in each case. On the other hand, we

can suppose that the interface energy 
h-BN between the bot-

tom faces of the clusters and the BN buffer �h-BN �002�

planes� is higher than the 
BN-shell interface energy between

the top faces of the clusters and the graphene shells of the

BN cap. Indeed, the graphene shells growth might reduce the

metal/nitride interface energy. Assuming that the clusters are

hemiellipsoids �height H and diameter D� with a revolution

axis along the growth direction, and that they are sandwiched

between a buffer and a cap, the surface free energy � of a

cluster is then given by �=��
bufferD
2+�
capDH� /4. In this

expression, 
buffer �
cap� is the metal/buffer �metal/cap� inter-

face energy, which can be replaced by 
Si3N4
or 
h-BN �
Si3N4

or 
BN-shell� depending on the nature of the buffer and the

cap. Considering that the reshaping towards the equilibrium

shape with the buffer and the cap occurs once the clusters are

completely covered with the cap �acting as a diffusion barrier

for silver atoms or clusters�, it seems adequate to assume that

the volume of each cluster remains constant during the re-

shaping. In such a case, the value of the H /D axis ratio

which minimizes � is given by H /D=6
buffer / �3�
cap�. As a

conclusion, H /D values behavior is in agreement with those

extracted from cross-section TEM micrographs presented in

Table II �i.e., H /DBAB	H /DSAB�H /DSAS	H /DBAS� if the

following hypothesis is done: 
Si3N4
	
h−BN. A large number

of papers have been devoted to the study of the wettability of

liquid metal droplets onto insulating substrates by measure-

ment of the droplet contact angle, in order to determine the

interface energy of metal/insulator couples. For both Ag–BN

and Ag–Si3N4 couples, a higher wetting is reported in the

case of a BN substrate,
48,49

in contradiction with cross-

section view observations �Fig. 4�. An opposite behavior can

be noticed in the case of Ge droplets,
50

which exhibit a

higher wetting on a Si3N4 substrate compared to BN. These

differences as a function of the nature of the substrate are in

disagreement with the results from Li.
51

This dispersion of

experimental values makes difficult a comparison to the pre-

vious calculation. Consequently, in the present case, further

investigations are necessary to get a better understanding of

the role played by thermodynamics of interfaces in the gen-

esis of the cap effect.

In the case of BAB and SAS samples, it has been shown

that the increase of silver effective thickness t results in a

decrease of cluster density and an increase of cluster average

diameter whatever the matrix. As seen previously, this be-

havior indicates that the coalescence regime is reached for t

higher than 1 nm. The decrease of �H /D� and the increase of

�a /b� as t increases indicate that thermodynamic equilibrium

is not reached since the equilibrium shape of clusters is ex-

pected to be independent of t for a given matrix. More pre-

cisely, these results can be understood qualitatively with the

help of a size-dependent evolution law for the reshaping time

towards equilibrium shape, such as those derived by Kern
38

and Nichols.
39

These authors proposed that the time � needed

to complete the relaxation process depends at least on the

metal involved, the temperature of the substrate, and the di-

ameter �D� of the coalesced cluster. They obtained a D
4 de-

pendence for �, assuming equilibrium conditions between the

clusters and the metal vapor phase during the reshaping. Let

us note that the validity of this law is discussed if reshaping

is incomplete at the end of metal deposition. Since incoming

metal adatoms are the most important actors in the facet

nucleation involved in the shape relaxation process,
35

this

process is expected to be slowed down or even stopped as

soon as the metal adatom flux is stopped.
35,52

In such a case,

however, � should also increase with cluster size.
35

Conse-

quently, larger coalesced clusters would need much more

time to reach their equilibrium shape than smaller ones, and

would be consequently more anisotropic in the plane of the

sample and in the growth direction, as it has been effectively

observed in Figs. 3�b�, 4�c�, and 4�d�. The importance of the

reshaping time therefore has to be underlined. As it has been

pointed out in the experimental details, the deposition time

needed to cover the silver islands with dielectric material is

expected to be three times higher for BN than for Si3N4.

Consequently, the cap effect could be also understood in

terms of clusters reshaping towards their truncated spheroi-

dal equilibrium shape with the buffer, the reshaping being

stopped as soon as the clusters are covered. In such a case,

for a given buffer, and thus for the same cluster morphology

TABLE III. Effect of a delay before deposition of the capping layer on

clusters morphology and repartition. This table contains the structural data

extracted from TEM plan-views of the concerned trilayers.

Sample

Mean

in-plane

diameter

�D�

�nm�

hwhm

w

�nm�

Mean in-

plane

axis ratio

�a /b�

Surface

coverage

�

Cluster

density

d

�	m−2�

SAS 30 s 12.0 3.9 1.31 0.37 3150

SAS 300 s 11.3 4.1 1.26 0.34 3270

SAS 600 s 10.4 3.9 1.2 0.33 3640

SAS 1800 s 10.3 3.9 1.21 0.33 3670
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at the end of the metal deposition, a BN cap would allow a

more complete reshaping process and then lead to more iso-

tropic �e.g., higher �H /D� and lower �a /b�� clusters than a

Si3N4 cap. These features are consistent with the results pre-

sented in Table II. The previous explanation stands on the

hypothesis of a “freezing effect” of the cap, where the in-

coming B, N, and Si adatoms onto the clusters would only

act as a diffusion barrier for surface metal atoms and thus

stop the reshaping. It therefore suggests that efficient reshap-

ing processes could take place during a few minutes with no

effect of any incoming adatoms, i.e., during the delay. The

increase of cluster density when the delay time increases is a

priori surprising. It may result from coalescence processes

involving the smaller clusters observed in the size histo-

grams of Fig. 7 after a 30 s delay, and also very small clus-

ters with diameter lower than 2 nm �the hidden material evi-

denced in Sec. III�. Such a phenomenon has already been

underlined by Carrey et al.,
34

who proposed that a large den-

sity of very small clusters �unseen by TEM� can be trapped

on surface defects, be released after a given time, and con-

tribute to the formation of larger clusters �seen by TEM�. For

a delay time �� of 30 s �SAS 30 s sample�, the deposition of

the cap would prevent or minimize the detrapping events,

which would be allowed for longer delay times. It should be

noticed that the final value of the cluster density �after a

600 s delay� is in the same order as for the SAB 2.1 nm

sample, suggesting that the slow deposition rate of the BN

cap might permit such detrapping effects. The decrease of

surface coverage combined with the increase of cluster den-

sity reported as �� increases can only be explained by a

reshaping of the clusters, which is expected to induce an

increase of their height to the detriment of their diameter and

to a decrease of their in-plane anisotropy. The decrease of the

number of larger clusters reported from Fig. 7 is effectively

consistent with a decrease of their diameter, while a decrease

of the in-plane anisotropy has also been reported in Table III.

With the help of the results concerning the “delay samples,”

it is now possible to support the previous explanation to the

cap effect, based on reshaping processes and a freezing effect

of the cap. As it has been seen in the case of SAS delay

samples, for �� between 300 and 600 s, the reshaping is not

complete. The deposition rate of the dielectric is 0.07 nm s−1

for Si3N4 and 0.025 nm s−1 for BN. As a consequence, in the

case of the SAS 1.9 nm trilayer, taking into account the 30 s

delay, and assuming that the height of the clusters before the

delay is 8 nm, the clusters are expected to be completely

covered with the cap 145 s after the end of silver deposition,

this time being short enough to avoid an efficient reshaping,

thus explaining the elongated cluster shape observed. Con-

cerning the SAB 2.1 nm sample, 145 s after the end of silver

deposition, only 3.6 nm of BN have been deposited: in this

case, the smaller clusters �with D around 2 nm� as well as

the large ones �D around 10 nm� are covered after a longer

time than in the case of the SAS 1.9 nm trilayer. Conse-

quently, detrapping and reshaping phenomena would have

enough time to develop in the case of SAB 2.1 nm and

would thus explain the higher cluster density and more iso-

tropic shape observed for this sample when compared to the

SAS 1.9 nm one. Let us also point out the possible influence

of the 50 eV nitrogen assistance beam striking the samples

during the deposition of the cap, which might accelerate the

reshaping process. Whatever the nature of the cap �BN or

Si3N4�, the nitrogen ion flow and energy are the same. How-

ever, in the case of BN-capped samples, a longer time is

necessary to cover the clusters with dielectric. As a conse-

quence, they are exposed to the assistance beam during a

longer time, leading once again to a more complete reshap-

ing than in the case of Si3N4-capped samples.

B. Optical properties

The evolution of the SPR features �spectral position and

width of the absorption band� of the trilayers as a function of

the buffer and cap nature, silver effective thickness, and of

the delay time has been reported in Table I. A precise discus-

sion on the origin of this evolution is beyond the scope of

this paper. We will mainly focus here on a qualitative discus-

sion of the evolution of the SPR wavelength. It is admitted

that the nature of the dielectric material as well as the size

and shape of the clusters influences the spectral position of

the SPR. Assuming a monodisperse assembly of spheroidal

clusters with a revolution axis perpendicular to the substrate

and a H /D axis ratio, an increase of the refractive index of

the dielectric matrix or a decrease of H /D induces a redshift

of the SPR.
15

It seems that the difference of the SPR position

seen on Fig. 1 cannot be attributed only to the refractive

index of the matrix since very close values of this parameter

have been obtained: 1.8 and 2.0, respectively, for pure BN

and Si3N4 thin films. As an example, assuming such values

for the refractive index of both matrices, the expected differ-

ence between the SPR position in the case of silver nanoclus-

ters with a same spherical shape is only 20 nm,
15

to be com-

pared with 160 nm observed on Fig. 1. Moreover, no

significant influence of cluster size on the SPR position has

been reported up to now in the diameter range involved in

this paper.
1,21

In this study, the position of the plasmon peak

should therefore mainly depend on the clusters morphology.

Whatever the matrix nature �BN or Si3N4�, the increase of t

causes a shift of the SPR towards longer wavelengths, in

good qualitative agreement with the decrease of the �H /D�

mean axis ratio evidenced from TEM analysis. The blueshift

observed for increasing delay times for SAS delay samples is

also in accordance with the increase of �H /D� occurring be-

cause of the reshaping. It seems therefore possible to inter-

pret the SPR positions of the SAS, SAB, BAS, and BAB

samples in terms of cluster shapes. It can be seen in Table I

that the SPR position depends mainly on the nature of the

cap. More precisely, the SPRs of both Si3N4-capped trilayers

are located at higher wavelengths than those corresponding

to BN-capped samples. These results suggest a lower �H /D�

for the SAS and BAS samples, as it is effectively the case.

This last result, however, has to be considered cautiously,

since the structure of the BN cap differs from the one gen-

erally observed in the case of pure BN thin films. As a con-

sequence, the value of the refractive index of the BN cap

might be lower than 1.8 �Refs. 53 and 54� leading to a SPR

centered at a lower wavelength as in the case of an increase

of the �H /D� ratio. The influence of the cap on the position
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of the SPR would therefore result from a cluster-shape effect

as well as from the cluster-induced modification of the di-

electric properties of the BN buffer. It has to be pointed out

that additional parameters unconsidered here, such as dipolar

and multipolar interactions between the clusters, or shape

and size distributions may also influence the position and

width of the SPR band. Effectively, the SPR bands and size

distributions are broader in the case of Si3N4-capped

samples, as shown, respectively, in Tables I and II. As it can

be seen in Fig. 4�d�, a correlation between cluster size and

shape exists. As a consequence, a broadening of the size

distribution of the clusters is expected to induce a broadening

of their shape distribution. Since cluster shape is known to

influence the spectral position of the SPR, such a size-

induced broadening of the shape distribution may result in a

broadening and maybe a spectral shift of the SPR band.

From this point of view, the broader �a /b� distribution ob-

tained in the case of a Si3N4 matrix �see Figs. 2�e� and 2�f��

would induce a broader SPR as shown in Fig. 1.

V. CONCLUSION

It has been shown that the morphology and repartition of

nanoclusters obtained by alternate ion-beam sputtering are

influenced by the silver effective thickness �t�, and by the

nature of the buffer and the cap layers embedding the nano-

clusters. Truncated ellipsoidal clusters with a mean height to

diameter ratio �H /D� and a mean in-plane axis ratio �a /b�

are observed. The increase of t leads to an increase of cluster

anisotropy �increase of �a /b� and decrease of �H /D�� result-

ing from diffusion-limited coalescence events. For a given t,

the buffer mainly influences clusters size and density,

whereas �H /D� and �a /b� depend only on the nature of the

cap. BN-capped clusters are always less anisotropic �higher

�H /D� and lower �a /b�� than those covered with Si3N4. This

effect might result from a minimization of the free energy of

the cluster embedded in the matrix via shape changes occur-

ing after the clusters are covered with the cap, but a kinetic

explanation based on reshaping processes happening before

clusters are completely covered with a dielectric seems pre-

ponderant. From this point of view, the longer deposition

time of the BN cap would allow a more complete reshaping

leading to more isotropic clusters than in the case of a Si3N4

cap. Such a reshaping phenomenon has been evidenced in

the case of SAS trilayers, and has been shown to develop

efficiently during the delay in a time interval of a few min-

utes.

An evolution of the SPR features with silver effective

thickness and the nature of the dielectric materials surround-

ing the clusters is observed. When silver effective thickness

increases, the SPR shifts towards longer wavelengths, this

fact being consistent with the decrease of clusters mean axis

ratio �H /D�. For a given effective thickness, the SPR wave-

length is mainly influenced by the nature of the dielectric

material deposited on top of the clusters �BN or Si3N4�. This

behavior may result from the dependence of the SPR wave-

length on cluster cap-dependent shape. The correlations es-

tablished between structure and SPR wavelength remain,

however, qualitative, and a more precise discussion is there-

fore necessary.
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The formation and growth of defects, including nanocavities and extended interstitial-type defects,

created by helium implantation in silicon �50 keV, 7.1015 cm−2� in the temperature range of

100–550 °C has been investigated by grazing incidence small-angle x-ray scattering. We show that

quantitative information can be obtained on the size distribution, shape dispersion �i.e., anisotropy

and faceting versus the size�, and depth profile of the nanocavities from the near surface to deeply

buried regions up to 1 �m. It is thus demonstrated that low temperature implantations

��200 °C� lead to the formation of spherical nanocavities with a heterogeneous depth distribution

whereas implantations at high temperatures ��300 °C� cause growth of the cavities, broadening of

the size distribution, and size-dependent faceting leading to a size-dependent shape anisotropy.

Furthermore, we show that the method allows to characterize the morphology �i.e., width and

thickness� and the evolution of extended planar �113� defects created during the implantation

process at high temperatures. © 2006 American Institute of Physics. �DOI: 10.1063/1.2197305�

I. INTRODUCTION

The growth and thermal evolution of nanocavities pro-

duced by implantation of helium ions into silicon have re-

ceived considerable attention because of their application as

effective impurity gettering sites for heavy metals.
1

The

study of the basic mechanisms involved in the formation and

growth of nanocavities is also of great scientific interest for

fundamental researches of damage buildup in

semiconductors.
2

In this way, it has been shown that room

temperature He implantation in Si produces bubbles, i.e.,

gas-filled cavities, lower than 4 nm in diameter in a heavily

damaged layer located close to the peak of He

concentration.
3

During subsequent annealing, He outdiffuses

from bubbles and cavities enlarge leaving behind stable

voids, i.e., empty cavities.
3

When implanting at high tem-

perature ��300 °C�, the divacancies are no longer stable, the

helium ions become mobile, and larger cavities are

observed.
4

Furthermore, high temperature implantations also

lead to the formation of extended interstitial-type defects ly-

ing on �113� planes, namely, rodlike defects and ribbonlike

defects.
4–8

Although numerous studies have been reported on He-

related defects in Si,
9

there are still open discussions on the

possible mechanisms for the coarsening of the nanovoids

during annealing, i.e., Ostwald ripening or migration

coalescence.
10

Actually, cavities are usually observed by

means of transmission electron microscopy �TEM�, so that

most of the available data are obtained after annealing,

whereby large voids are formed. It is thus difficult to obtain

accurate data on the microstructure of the cavities in the

as-implanted state. This has been evidenced for high energy

helium implanted samples at different fluxes where no vis-

ible difference has been noticed by TEM before annealing,

whereas different features of the microstructural evolution of

cavities and extended defects after annealing were observed

for each flux.
11

At low fluences ��1�1016 cm−2� thermal

desorption measurements have shown that vacancy-helium

clusters form but He released during annealing without form-

ing voids.
12

Grazing incidence small-angle x-ray scattering

�GISAXS� may be a powerful tool for the structural study of

cavities and associated defects as the technique is sensitive to

the electron density modulation obtained in a nondestructive

way and averaged over a large amount of material.
13

In the

last decade, GISAXS has been particularly developed to

study the shape, size, and spatial correlation of freestanding

islands on a substrate
14,15

as well as nanoparticles buried in

thin films.
16

GISAXS has also found useful application in the

study of ion-implanted materials.
17,18

In these cases, the main

difficultly consists in limiting the propagation of the incident

beam to the stopping zone of the ions, which is typically

located a few hundreds of nanometers below the surface.

Recently, GISAXS has been used to investigate the early

stages of bubble formation in helium implanted �100�

silicon.
19,20

However, although the density and the thickness

of the damaged layer were characterized, precise information

on the morphology of the cavities was still missing.

The aim of this article is to get a detailed picture of the

morphology of nanocavities and associated defects created

by helium implantation in silicon in the temperature range of

100–550 °C. To extend previous investigations of defecta�
Electronic mail: david.babonneau@univ-poitiers.fr
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formation and growth mechanism or to obtain a new feature

of the damage buildup, the GISAXS technique has been thus

used at a synchrotron source and a model has been devel-

oped for a quantitative analysis of the experimental data. On

the other hand, TEM investigations have been also per-

formed to support our GISAXS model. The present article is

organized as follows. Section II describes the methods to

prepare the samples, to obtain the GISAXS patterns, and to

analyze the corresponding data. GISAXS results obtained for

samples implanted at low temperatures ��200 °C� and at

high temperatures ��300 °C� are presented in Secs. III and

IV, respectively, and are discussed on the basis of comple-

mentary TEM observations. Our results are summarized in

the conclusion in Sec. V.

II. METHOD

A. Experimental approach

He+ ions were implanted into �001� silicon wafers at

different temperatures ranging from 100 to 550 °C while

keeping constant the incident energy �50 keV� and the flu-

ence �7�1015 cm−2�. SRIM 2003 calculations
21 �Fig. 1� pre-

dict a mean projected range Rp=417 nm, a straggling �Rp

=105 nm, and a peak concentration of 3.5�1020 He cm−3

lower than the minimum concentration required for the for-

mation of a uniform layer of nanocavities but enough to

create a system of cavity cluster.
22

GISAXS experiments

were performed at the European Synchrotron Radiation Fa-

cility on the D2AM beam line, whose bending magnet deliv-

ers a highly brilliant monochromatic beam for a wavelength

� of 0.124 nm.
23

The beam size at the sample position was

0.30�0.15 mm2 and the incident x-ray beam was parallel to

the Si �11̄0� direction. In the grazing incidence geometry, the

refracted incoming wave travels quasiparallel to the surface

and is exponentially damped. In a semi-infinite material, the

penetration depth z0, which is defined as the depth where the

intensity is reduced by 1/e, depends on the grazing angle �i

as
24

z0 =
��2

4	
����i

2 − 2
�2 + 4�2 − �i
2 + 2
�−�1/2�, �1�

where 
 and � describe the dispersion and absorption of Si,

respectively. The regime of total external reflection occurs

when �i is smaller than the critical angle �c=�2
 which is

0.18° for the present experiment. The probed depth versus

the grazing angle is plotted in Fig. 1. Comparison is made

with the helium profile calculated by SRIM. The implanted

silicon has been thus divided into three different regions la-

beled A, B, and C. For grazing angles up to 0.22°, the in-

coming beam is confined in the region A, where no cavities

are expected to form. For values of grazing angles up to

0.29°, the depth probed includes the zone B ranging from

Rp−�Rp to Rp+�Rp, where cavity clusters are expected to

be formed. Above 0.29° the beam also penetrates into the

zone C, in which only interstitial-type defects should be

formed,
25

so that the whole region where vacancy related

defects are created is investigated �vacancy diffusion being

not taking into account�. Accordingly, �i was monitored

from 0.18° to 0.50° enabling to investigate the morphology

of cavities and associated defects from the very surface to

deeply buried regions. The scattered intensity was collected

with a charge-coupled device �CCD� camera placed at

570 mm from the sample. The background and nonuniform

sensitivity of the CCD were systematically corrected. The

transmitted and specularly reflected beams were masked by a

vertical beam stop located between the sample and the de-

tector.

B. Quantitative analysis of the GISAXS patterns

To provide quantitative information from the two-

dimensional �2D� experimental GISAXS patterns, a detailed

analysis of the scattered intensity in the framework of the

distorted-wave Born approximation is necessary.
26

From the

view of reflectivity, the system can be schematized with a

simple three layer model
17,18

consisting of a Si cap of thick-

ness Rp−�Rp, a Si film of thickness 2�Rp containing cavi-

ties polydispersed in size, and a Si substrate �semi-infinite�.
The scattered intensity originating from such a system can be

expressed as a function of the coordinates of the scattering

vector in vacuum q= �qy ,qz� by

I�qy,qz� = k�T��i��
2�T�� f��

2	
0

�

�F�qy�,qz���
2N�D�dD

� 
2�Rp� 1

z0

+
4	�

� sin � f�
�
−1

��1 − exp
− 2�Rp� 1

z0

+
4	�

� sin � f�
�
�

�exp
− �Rp − �Rp�� 1

z0

+
4	�

� sin � f�
�
 , �2�

where k is an overall scale factor, q�= �qy� ,qz�� is the complex

scattering vector in the sample corrected for refraction at the

sample surface according to the Snell-Descartes law,

F�qy� ,qz�� is the form factor of a sphere �see Appendix�, and

N�D� represents the size distribution of the scattering objects

FIG. 1. Atomic concentration profile of He as determined by SRIM calcula-

tions �Ref. 21� for 7.5�1015 He+ cm−2 implanted in Si at 50 keV �solid

line�. The variation of the penetration depth of the incident x-ray beam ��
=0.124 nm� in Si is also shown as a function of the grazing angle �dotted

line�.
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that was taken as a log-normal function with peak position D̄

and full width at half maximum �FWHM� w. � f and � f� are

the exit angles with respect to the surface plane in vacuum

and in the sample, respectively. T��i� and T�� f� are the

Fresnel transmission coefficients in incidence and emer-

gence, which were calculated for a semi-infinite Si substrate

assuming the three layers to have the same density. In Eq.

�2�, the first line corresponds to the GISAXS intensity cor-

rected for transmission effects of both the incident and the

scattered beams; the second and third lines correspond to the

corrections of the transmitted intensity by absorption in the

Si film; the fourth line corresponds to the corrections of the

transmitted intensity by absorption in the Si cap.

III. GISAXS FROM SILICON IMPLANTED AT LOW
TEMPERATURES

2D experimental GISAXS patterns with �i=0.30° of

Si�001� implanted at 100 and 200 °C are displayed in Figs.

2�a� and 2�b�. Both patterns exhibit isotropic scattering with-

out interference maximum showing a random distribution of

spherical objects in average. To extract quantitative informa-

tion from the GISAXS patterns, one-dimensional �1D� plots

were first obtained by integrating sectors at ±45° in the in-

tensity maps corrected for refraction and absorption. 1D

plots were then fitted using k, D̄, and w as fitting parameters

in Eq. �2�, leading to D̄=2.5�2� nm and w=1.3�1� nm for

Si�001� implanted at 100 °C and to D̄=3.6�3� nm and w

=2.4�2� nm for Si�001� implanted at 200 °C. 2D simulated

GISAXS patterns were finally calculated with the parameters

obtained from the fits in order to demonstrate the capabilities

of the model to reproduce the experimental data over the

whole q range �Figs. 2�c� and 2�d��. Results of the analysis

performed for different grazing angles, i.e., for different pen-

etration depths of the incident x-ray beam, are gathered in

Fig. 3. It is clearly demonstrated that the average size as well

as the size dispersion increase with the implantation tem-

perature. This is in good agreement with previous TEM re-

sults that showed a slight increase of the cavity diameter

with the implant temperature.
4

Furthermore, the evolution of

D̄ does not only suggest the presence of scattering objects in

the zone A whose size is smaller than those located in the

predicted cavity-rich region �zone B�, but also clearly shows

that no cavities are created in the zone C as expected. A

maximum sensitivity to the cavity-rich region is thus ob-

tained by choosing a grazing angle of 0.30° corresponding to

z0=564 nm slightly higher than Rp+�Rp �depth at which the

zone C starts�.

IV. EVOLUTION OF THE DEFECTS AT HIGH
TEMPERATURES

A. Qualitative description of the implantation-
damaged region

Figures 4�a�–4�c� display the 2D experimental GISAXS

patterns with �i=0.30° of Si�001� implanted at 300, 400, and

550 °C. As the implantation temperature increases, the scat-

tered intensity concentrates toward the origin of the recipro-

cal space showing the growth of the cavities. In addition,

FIG. 2. �Color online� �a� 2D experimental GISAXS patterns of Si�001�

implanted at 100 °C and �b� 200 °C with �i=0.3°. �c� 2D simulated

GISAXS patterns assuming a log-normal distribution of spherical cavities

with D̄=2.5 nm and w=1.3 nm and �d� with D̄=3.6 nm and w=2.4 nm.

FIG. 3. Evolution of the cavity size parameters D̄ �solid lines� and w �dotted

lines� with the penetration depth of the incident x-ray beam for Si�001�

implanted at 100 and 200 °C.

FIG. 4. �Color online� �a� 2D experimental GISAXS patterns of Si�001�

implanted at 300 °C, �b� 400 °C, and �c� 550 °C with �i=0.3°. �d� 2D

simulated GISAXS pattern assuming a log-normal distribution of �111� fac-

eted cavities with D̄=10.2 nm, w=13.3 nm, and H /D as described in Fig.

6�b� plus �113� ribbonlike defects with average width of 100 nm and aver-

age thickness of 0.6 nm.
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diffuse rods oriented at 54.7° from the surface normal �cor-

responding to �111�* directions� progressively appear as well

as intense rods oriented along �113�* directions. These obser-

vations suggest the existence of �111� facets on the cavities

as observed with Pd islands deposited on MgO.
14

Further-

more, the presence of anisotropic scattering objects is re-

vealed in the �113� planes. Cross-sectional TEM observa-

tions were made to characterize the implantation-damaged

region of Si�001� implanted at 550 °C in the �11̄0� orienta-

tion. These observations were performed using a JEOL

200CX electron microscope operating at 200 kV. The gen-

eral view shown in Fig. 5�a� reveals two distinct regions.

First, a surface layer of approximately 500 nm in thickness

located at a depth close to Rp corresponding to zones A and

B, followed by a buried region of low defect density �zone

C�. In the near surface region, rows of large defect’s clusters

with diameters ranging from 100 to 400 nm are observed.

These observations are consistent with those reported for the

diluted systems, i.e., at medium fluences where clusters of

cavities were observed.
11,22

A detailed TEM investigation

shows that these clusters consist of numerous cavities sur-

rounded by �113� defects whose width extends from

50 to 300 nm �Fig. 5�b��. As seen in Fig. 5�c� the cavities are

faceted, the �111� faces being predominant with rounded

�001� facets. Similar observations have been reported when

cavities are formed by ion-implanting He at room tempera-

ture and then annealing and have been ascribed to surface

energy variations.
27

Beyond this surface layer a low density

of elongated �113� defects is observed, resulting from the

clustering of excess self-interstitial atoms created by the im-

plantation.

B. Quantitative analysis of the nanocavities

A quantitative analysis of the TEM micrographs was per-

formed to extract the size and shape distributions of the cavi-

ties assuming nonspherical objects with major axis D and

minor axis H. Figure 6�a� exhibits the D histogram of the

cavities, which was accurately fitted with a log-normal dis-

tribution function specified by D̄=10.2 nm and w=13.3 nm.

The cavity aspect ratio H /D is displayed versus D in Fig.

6�b� to characterize the shape distribution of the cavities. The

average value of H /D is 0.8, thus corresponding to objects

slightly faceted in average, but there is no clear correlation

between D and H /D. However, this result has to be consid-

ered with care insofar as TEM images result from the pro-

jection of three-dimensional �3D� objects. Therefore, the

measured H /D values are overestimated compared with the

real 3D values. To analyze the 2D GISAXS data of Si�001�

implanted at 550 °C, 1D plots obtained at ±54.7° with re-

spect to the surface normal were fitted according to Eq. �2�.

The size distribution of the cavities N�D� was fixed from the

FIG. 5. �a� Bright-field TEM cross-section micrograph of the damage region

formed in Si�001� after He implantation at 550 °C. �b� Enlargement of a

�113� defect-rich region including rodlike defects �RdDs� and ribbonlike

defects �RbnDs� and �c� of a cavity-rich region in underfocused conditions.

FIG. 6. �a� Size histogram of the cavities formed in Si�001� after He im-

plantation at 550 °C. The solid line is a fit to a log-normal distribution

function specified by D̄=10.2 nm and w=13.3 nm. �b� Correlation between

the cavity diameter D and the cavity aspect ratio H /D. The solid line is the

shape distribution as deduced from the GISAXS analysis.
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TEM analysis. The form factor F�qy� ,qz�� was expressed as-

suming truncated spheres with their z axis pointing along the

�111� directions, as given in the Appendix. To introduce the

shape distribution in the fit procedure, H /D was described by

a function meeting the following conditions supported by our

TEM observations: H /D=1 for D→0 and for D→�, and an

asymmetric upside down bell shape characterized by a peak

position, a FWHM, and an amplitude. These three param-

eters plus the scale factor k were used as fitting parameters.

The solid line in Fig. 6�b� represents the H /D function lead-

ing to the best fit of the experimental GISAXS data of

Si�001� implanted at 550 °C. The peak position as well as

the FWHM and the amplitude of the calculated H /D curve

agree reasonably with the experimental points, thus suggest-

ing that �111� faceting occurs preferentially for cavities with

size in the 6–20 nm range. Furthermore, regarding the dif-

fuse rods along �111�* directions, a good agreement is ob-

tained between the 2D experimental and simulated GISAXS

patterns as seen in Figs. 4�c� and 4�d�. The vertical extension

of the scattering observed around qy =0 in the experimental

pattern, which is not reproduced in the simulated pattern, can

be due to the existence of �001� faceted cavities although

such facets were not clearly observed in the TEM micro-

graphs. Most probably, this vertical extension results from

the Si surface roughness itself since it was also obtained with

a nonimplanted sample �not shown�. Hence, small cavities

are found to be rather of spherical shape that is consistent

with the nucleation of overpressurized bubble structure. With

increasing size, faceting appears on �111� planes of lowest

surface energy, 
111�1.23 J m−2,
27

and the value of H /D

decreases. For cavities larger than 12 nm in average diam-

eter, significant contribution to faceting of other planes �e.g.,


100�1.36 J m−2� increases and the values of H /D decrease

to reach 1 for very large size.

C. Quantitative analysis of the extended ˆ113‰ defects

To analyze the GISAXS signal resulting from the intense

rods oriented along �113�* directions, the scattering of the

cavities as calculated in Sec. IV B was first subtracted from

the 2D GISAXS intensity. Then, 1D plot was performed

along the �113�* direction and fitted assuming anisotropic

objects oriented in the direction of the incident x-ray beam

��11̄0� direction� and lying on �113� planes �see Appendix�.

The scattering curve was fairly well fitted with objects hav-

ing an average width of 100 nm and an average thickness of

0.6 nm corresponding to a few �113� interplanar distances.

The result was finally introduced in the calculation of the 2D

simulated GISAXS pattern displayed in Fig. 4�d�. It is worth

noting that the obtained average width agrees with the width

of the �113� defects observed in the TEM micrographs shown

in Figs. 5�a� and 5�b�. Moreover, the evolution of the lateral

and vertical extensions of the scattering in the �113�* direc-

tions as seen in Figs. 4�a�–4�c� �i.e., width and length of the

�113�* rods� indicates that the width of the corresponding

�113� defects increases with the implant temperature whereas

their thickness remains constant. As mentioned in the Intro-

duction, �113� defects can be of two types, namely, rodlike

type or ribbonlike type. Rodlike defects are planar defects

elongated in a �110� direction with length ranging from 2 nm

to a few micrometers depending on the implantation condi-

tions. Their width has been estimated to be of about 5 nm.
28

Ribbonlike defects are two-dimensional interstitial platelets

and as such have been recently supposed to originate from

rodlike defects transformation.
29

Therefore, upon high tem-

perature implantation the interstitials diffuse and agglomer-

ate into clusters forming �113� defects. With increasing im-

plant temperature, the ribbonlike defects density is found to

increase at the expense of the rodlike defects. This is in

agreement with the extended defect hierarchy in which the

formation energy of ribbonlike defects is suggested to be

between the rodlike and dislocation loop formation energy.
29

Both the cavities and the interstitial-type defects are thus

sensitive to the implant temperature: less and less helium

atoms are retained in the sample, but more stable extended

interstitial-type defects are formed with increasing implant

temperature.

V. CONCLUSION

In summary, we have shown that the nondestructive

GISAXS technique can be used successfully to study quan-

titatively, statistically, and at controlled depth, the detailed

morphology of nanocavities and interstitial-type defects in-

duced by helium implantation in silicon at different tempera-

tures. For low implant temperatures up to 200 °C, corre-

sponding to the formation of small cavities hardly observable

by TEM, the shape of the cavities as well as their average

size, size distribution, and depth profile have been character-

ized. It has been shown that spherical cavities with sizes

ranging from 2 to 3 nm �respectively, from 2 to 5 nm� are

formed at 100 °C �respectively, 200 °C� at a depth close to

the projected range of ions whereas smaller cavities are de-

tected in the near surface region. For higher implant tempera-

tures, a substantial evolution has been pointed out including

the growth of the cavities, �111� faceting, and formation of

�113� defects of rodlike and ribbonlike types. For Si im-

planted at 550 °C, it has been clearly shown that the cavities

are characterized by a size-dependent shape anisotropy due

to a size-dependent faceting mechanism. Moreover, it has

been demonstrated that the method allows to characterize the

growth and the morphology �i.e., width and thickness� of the

�113� defects created during the implantation process with an

evolution from rodlike to ribbonlike type as the temperature

increases.
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APPENDIX

The GISAXS intensity was fitted with the following ex-

pressions for the form factors.

�a� Full sphere with radius R,
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F�qy,qz� = 4	R3
sin�qR� − qR cos�qR�

�qR�3
, �A1�

with q=�qy
2+qz

2.

�b� Truncated sphere with radius R, height H, and z axis

aligned along the �111� directions, the x-ray beam

pointing along the �11̄0� direction,

�F�qy,qz��
2 =

1

4
��F�1̄11��qy,qz��

2 + �F�11̄1��qy,qz��
2

+ 2�F�111��qy,qz��
2� , �A2�

where

F�1̄11��qy,qz� = 	
0

H/2

4	Rz
2J1�q cos�� + 
��Rz�

q cos�� + 
��Rz

�cos�q sin�� + 
��z�dz , �A3�

F�11̄1��qy,qz� = 	
0

H/2

4	Rz
2J1�q cos�� − 
��Rz�

q cos�� − 
��Rz

�cos�q sin�� − 
��z�dz , �A4�

F�111��qy,qz� = 	
0

H/2

4	Rz
2J1�Rz

�qz
2 sin2�
�� + qy

2�

Rz
�qz

2 sin2�
�� + qy
2

�cos�qz cos�
��z�dz , �A5�

with Rz=�R2−z2, �=arctan�qz /qy�, and 
�=arccos�1/�3�.
�c� Cylinder with radius R and length L lying on the �113�

and �113̄� planes, the x-ray beam pointing along the

�11̄0� direction,

�F�qy,qz��
2 =

1

2
��F�113��qy,qz��

2 + �F�113̄��qy,qz��
2� , �A6�

where

F�113��qy,qz� = 2	R2L
J1�q cos�� + 
��R�

q cos�� + 
��R

�
sin�q sin�� + 
��L/2�

q sin�� + 
��L/2
, �A7�

F�113̄��qy,qz� = 2	R2L
J1�q cos�� − 
��R�

q cos�� − 
��R

�
sin�q sin�� − 
��L/2�

q sin�� − 
��L/2
, �A8�

with 
�=arccos�3/�11�.
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Abstract – Self-organized chains and stripes of silver nanoparticles have been elaborated by
ion-beam sputtering shadow deposition onto faceted alumina substrates. We show that the in-
plane organization of the silver nanostructures can be controlled through the grazing-incidence
conditions (angle and orientation of the atomic beam with respect to the nanostructured surface).
Their optical properties are dominated by a surface-plasmon resonance whose spectral position
depends on the polarization of the incident light (parallel or perpendicular to the facets of the
alumina template) and that can be attributed to a strong electromagnetic coupling between
individual nanoparticles.

Copyright c© EPLA, 2007

Introduction. – Because of their peculiar optical
properties, different from those of bulk material, noble-
metal nanoparticles embedded in a dielectric matrix have
been extensively studied over the last decades [1,2]. Until
recently, most studies have been focused on a statistically
large number of particles randomly distributed within
the matrix [3–11]. From these works, it has been shown,
for example, that collective electronic oscillations can be
excited by light and are responsible for pronounced optical
resonances in the visible or UV parts of the spectrum
—the so-called surface-plasmon resonances (SPRs)—
whose intensities, shapes, and positions strongly depend
on the morphology and surroundings of the particles
and their spatial organization. Recent developments in
material synthesis and physical characterization of nano-
structures have enabled the investigation of ordered arrays
of noble-metal particles for new optical applications.
Indeed, it has been shown that plasmonic systems consist-
ing of linear chains of metal nanoparticles can effectively
overcome the diffraction limit and guide light in regions
much smaller than the free-space wavelength [12,13]. Such
optical systems, which use the localization of the elec-
tromagnetic field near the metal surface to confine light,
can therefore bridge the gap in size between conventional

(a)E-mail: sophie.camelio@univ-poitiers.fr

micro-scale integrated optical devices and nanoscale
electronics. However, the fabrication of ordered arrays of
metal nanoparticles is still a challenging work and only a
few experimental results are reported. For example, Maier
et al. used electron-beam lithography to produce plasmon
waveguides consisting of closely spaced Au nanoparticles
with large diameter of 50 nm [14–16]. More recently, they
formed linear Ag nanoparticle chain arrays in silica glass
by ion irradiation, with diameters in the 10 nm range and
interparticle spacing as small as several nanometers [17].
An alternative approach to organize metal nanoparticles
in periodic arrays is to use linearly patterned substrates
as templates. For example, Fort et al. have reported that
self-alignment of Ag nanoparticles can be obtained by
taking advantages of the preferential nucleation in the
grooves of faceted alumina surfaces being positioned
normal to the direction of material deposition [18]. In
our previous work, however, we found that under normal
incidence deposition, such a self-organization tends to
disappear with increasing facets width with respect
to the particle size, due to the nucleation of a large
fraction of particles on flat terraces [19]. Another possible
solution to produce self-organized nanosystems from
linearly patterned templates is to exploit self-shadowing
effects through grazing-angle deposition [20–24]. In this
letter, we investigate the linear optical response of Ag
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200 nm

Fig. 1: Error signal AFM image of a faceted alumina bare

substrate: steps appear in bright contrast.

nanoparticle arrays prepared by ion-beam sputtering
shadow deposition onto faceted alumina substrates. We
show that under appropriate grazing incidence condi-
tions, only selected facet types are exposed to the atomic
beam, resulting in linear arrays of nanoparticle chains
or stripes. The optical transmittance spectroscopy data
of the obtained nanostructures show evidence for strong
plasmon coupling between the Ag nanoparticles.

Experimental. – Single crystalline alumina substrates
were cut at αm = 9

◦ from the (0001) planes towards
the [112̄0] direction and 2 sides epi-polished by the
provider [25]. They have the advantage to be transparent
for optical transmission spectroscopy and to be affected by
a morphological instability at high temperature produc-
ing step bunching. Accordingly, all the substrates were
subjected to a 1 h thermal treatment at 1000 ◦C in air
and characterized by atomic force microscopy (AFM) in
the tapping mode. As a typical example, fig. 1 shows the
error signal AFM image of a bare substrate, which exhibits
one-dimensional surface patterns arranged into a terrace-
and-step structure. The error signal is a measure of how
well the feedback loop is maintaining the desired tapping
amplitude. It can be utilized for achieving a more precise
recovery of the relief. Analysis of the corresponding topo-
graphic AFM image revealed that the patterns consist of
a periodic array of alternating flat (0001) terraces (from
70 nm to 120 nm wide) and step bunches (from 10 nm to
20 nm wide), the global miscut angle αm being conserved.
A 3 nm-equivalent thickness of silver was deposited onto
the faceted alumina substrates by ion-beam sputtering
under grazing incidence according to the preparation
process depicted in fig. 2, at room temperature and
without any rotation. The angle of incidence of the silver
beam with respect to the averaged substrate surface was
fixed to αi = 5

◦ (divergence angle of 3◦), so that parts of
the surface were shaded by the nanostructure depending
on the orientation of the Ag flux. In mode 1, the silver
nanoparticles were expected to nucleate on the parts of
(0001) terraces exposed to the Ag flux, while in mode 2

Fig. 2: Schematic of the nanostructure preparation process.

they were expected to nucleate along the step bunches.
To complete the study, the same amount of silver was
also deposited on a flat alumina substrate (mode 0) under
identical grazing-incidence conditions. Subsequently to
the silver deposition, the surface was covered with a
20 nm-thick dielectric layer of Al2O3 in normal incidence
(capping layer) to prevent diffusion and oxidation of the
Ag nanoparticles under ambient conditions.

Results. – The surface topography of the flat (mode 0)
and the 9◦-faceted alumina substrates (modes 1 and
2) covered by the Ag/Al2O3 bilayer was examined by
AFM in the tapping mode. Figures 3(a)-(c) exhibit the
error signal AFM images of the samples obtained in
mode 0, mode 1, and mode 2, respectively. A simple
inspection of the images clearly shows that the silver
nanoparticles grown on the flat substrate (fig. 3(a)) are
randomly distributed whereas the surface topography of
the faceted substrates has led to an in-plane anisotropic
organization of the nanoparticles (figs. 3(b) and (c)).
Furthermore, the anisotropy strongly depends on the
deposition mode. The elaboration mode 1 leads to the
formation of nanoparticles stripes (constituted by 3 or 4
nanoparticles in width) aligned along the (0001) terraces
and covering about 90% of the terrace area. Assuming a
simple geometry as depicted in fig. 2, it is expected that
only 1− tan(αm)/tan(αm+αi) = 36% of the terrace area
should be covered by the Ag nanoparticles. Therefore we
suggest that a part of Ag might have escaped from the
flux zone due to the silver atom concentration gradient
formed at the shadow edge [24,26]. In that case, Ag
surface diffusion may be activated by the high kinetic
energy of the deposited atoms (average value of 26 eV and
standard deviation of 67 eV as determined from SRIM
calculations [27]). As concerns the elaboration mode 2,
for the same amount of deposited silver, the majority
of silver nanoparticles appear strung together in a pearl-
necklace-like structure along the steps: the nanoparticles
are organized into two lines along each step bunch. From
the results mentioned above, the growth of the Ag-
nanoparticle chain arrays obtained in mode 2 is considered
to proceed as follows. In the very initial growth stage,
small islands are nucleated along the step bunches exposed
to the Ag flux. As the amount of Ag increases, the islands
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50 nm

(a)

200 nm

(b)

200 nm

(c)

Fig. 3: Error signal AFM images and ACFs of the corresponding topographic AFM images (inset) of the alumina surface after
Ag deposition in (a) mode 0, (b) mode 1, and (c) mode 2.
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Fig. 4: (a) Radial profile of the ACF of the topographic AFM
image of the alumina surface after Ag deposition in mode 0.
Profiles of the ACFs in the directions parallel (‖) and perpen-
dicular (⊥) to the steps after Ag deposition in (b) mode 1 and
(c) mode 2. L is the ridge-to-ridge distance, Λ‖ and Λ⊥ are
the mean center-to-center distance between the nanoparticles
in the two directions.

grow by simple adsorption of incoming atoms and/or
coalescence of the neighboring islands. As the particle
size approaches the step width, not only the growth is
limited along the cross-step direction [28] but also the

Table 1: Mean ridge-to-ridge distance (L), mean interparticle
distance parallel (Λ‖) and perpendicular (Λ⊥) to the steps,
mean nanoparticle diameter (D).

L (nm) Λ‖ (nm) Λ⊥ (nm) D (nm)

Mode 0 – 24 24 17.7
Mode 1 72 26 37 20.3
Mode 2 106 25 30 25

step bunches become shaded, leading to the formation of
a second nanoparticle chain in front of the first one.
The insets in figs. 3(a)-(c) show the auto-correlation
functions of the corresponding topographic AFM
images. The auto-correlation function (ACF) is the
cross-correlation function of an image f(r) with itself [29]:

ACF(r) =

∫ +∞
−∞

f(a)f(a− r)da, (1)

giving a visual impression of the degree of ordering within
the Ag nanoparticle arrays. The annular form of the
ACF obtained in mode 0 (fig. 3(a)) indicates that the
organization of the nanoparticles on the plane surface is
isotropic without long-range order. From the positions
of the two maxima in the radial profile of the ACF
(fig. 4(a)), it is possible to determine the mean center-
to-center distance between the nanoparticles Λ= 24 nm
corresponding to the radius of the ring. Additionally, from
a quantitative analysis of ACF profiles taken parallel and
perpendicular to the steps for mode 1 (fig. 4(b)) and
mode 2 (fig. 4(c)), it is possible to determine the ridge-
to-ridge distance L and the mean center-to-center distance
between the nanoparticles parallel (Λ‖) and perpendicular
(Λ⊥) to the steps. These values are given in table 1.
Here, it is worth noticing that the distance Λ⊥ = 30nm in
mode 2 is relative to the mean center-to-center distance
between the particles within the two lines, each group
of two lines being separated by L. In contrast, the one
obtained in mode 1 (Λ⊥ = 37nm) corresponds to the
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Fig. 5: Optical transmittance spectra taken under normal
incidence, when the incident light is polarized parallel (E‖)
and perpendicular (E⊥) to (a) the Ag flux (mode 0) and
to (b, c) the surface steps (mode 1 and mode 2).

mean center-to-center distance between the particles on
the whole surface, i.e. including the mean perpendicular
center-to-center distance inside each stripe and between
the stripes themselves. Assuming that the total amount
of silver and the shape (i.e., the height-to-diameter ratio)
of the nanoparticles are the same whatever the deposition
mode (0, 1 or 2) and that the mean diameter D of the
nanoparticles is equal to Λ‖ in mode 2 (pearl-necklace-like
structure) it is possible to evaluate the mean diameter of
the nanoparticles in mode 0 and in mode 1 (table 1). It
can be seen that the diameter values for mode 1 and mode
0 are reduced by 20% and 30%, respectively, compared to
mode 2. This evolution can be interpreted as an increase of
the surface area exposed to the Ag flux during deposition
leading to a decrease of the local Ag areal density.
Figures 5(b) and (c) show optical transmittance spectra
taken at normal incidence, when the incident light is
polarized parallel (E‖) and perpendicular (E⊥) to the
surface steps, for mode 1 and mode 2, respectively. Spectra
obtained on the flat alumina substrate (mode 0) for the
two polarizations of the incident light are also given for
comparison (fig. 5(a)). Despite an isotropic in-plane distri-
bution, measurements made with the sample obtained
in mode 0 (flat substrate) show two slightly different
absorption bands located at 550 nm (2.25 eV) and 570 nm
(2.17 eV). In mode 1, two absorption bands are observed

with two distinct maxima, respectively, located at 535 nm
(2.31 eV) for E⊥ and 600 nm (2.06 eV) for E‖. At last,
in mode 2, for the perpendicular polarization E⊥, the
particle plasmon excitation is manifest as a Lorentzian-
shaped absorption band with maximum located at
490 nm (2.53 eV), while for the parallel polarization E‖ no
plasmon resonance is found in this case. To analyze the
optical data, we use the model developed by Yamaguchi
et al. [30], which takes into account the effects of the elec-
trostatic dipole interaction between particles and between
the particles and their mirror images in the substrate, and
we extend it to the case of a collection of randomly distrib-
uted nanoparticles with ellipsoidal shape (with three semi-
axes: a, b and c) oriented along the same direction, and
to the case of a rectangular array of oblate nanoparti-
cles (with two equal semi-axes a= b=D/2, i.e. in-plane
circular shape, and a third semi-axis c < a). In this model,
each excited metal nanoparticle with a diameter much
smaller than the wavelength of the exciting light acts as an
electric dipole. When assuming the presence of randomly
distributed spherical silver nanoparticles (with a diameter
equal to 17.7 nm) on an alumina flat substrate embedded
in an alumina capping layer, the SPR is expected to be
located at 490 nm. Therefore, the nanoparticles produced
in mode 0 have to be considered as oblate with a height-
to-diameter ratio 2c/D= 0.54 in order to obtain a SPR
located around 560 nm. Furthermore, the slight splitting
of the absorption bands (∆λ= 20nm) observed at normal
incidence indicates that the deposition of Ag at grazing
incidence on a flat substrate induces a slight in-plane
anisotropy of the nanoparticles shape, that is not detected
when silver deposition is made at normal incidence with
a rotating substrate [10,11]. In this case, as shown in
fig. 6(a), our calculations show that the splitting of the
SPRs can be attributed to ellipsoidal nanoparticles (with
two in-plane depolarization factors La �=Lb) [1,2] with an
a/b ratio equal to 0.96 (with D= 2

√
ab) and oriented

along a same direction, i.e. parallel to the Ag flux. In the
same way, assuming a random distribution in mode 1,
the splitting of the SPR (∆λ= 65nm) can be assigned
to ellipsoidal nanoparticles oriented along the direction
parallel to the surface steps with an a/b ratio equal to 0.84
(fig. 6(b)). However, the AFM analysis shows evidence of
silver nanoparticles distributed in stripes on the (0001)
terraces. With the model of ordered oblate nanoparti-
cle chain arrays, it is possible to determine the spectral
position of the SPR when the incident light is perpen-
dicular or parallel to the nanoparticles chains with the
help of the mean values given in table 1: the chains spac-
ing is taken equal to Λ⊥ = 37nm and the center-to-center
distance between the nanoparticles is equal to Λ‖ = 26nm,
the mean diameter is equal to D= 20nm and the height-
to-diameter ratio is fixed to 0.54. From these calculations
we obtain two SPRs located at 535 nm for E⊥ and
580 nm for E‖ (fig. 6(c)), in agreement with the measured
SPR positions. However, we observe a damping and a
broadening of the measured resonances due to the size,
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Fig. 6: Optical transmittance spectra calculations with two
orthogonal polarizations of the incident light (E‖ and E⊥) for
(a,b) randomly distributed ellipsoidal nanoparticles, oriented
in the direction given by E‖, with an a/b ratio equal to 0.96
(a) and 0.84 (b), and (c) for oblate nanoparticles distributed
in a rectangular array (see text for the parameters of the
calculations).

shape, and interparticle dispersions that are not included
in the model. Since two SPRs are detected, the nano-
particles can still be considered as individual nanoparti-
cles but with a coupling between neighbors higher when
the polarization of the incident light is parallel to the
steps compared to a polarization perpendicular to the
steps. The observed splitting can therefore be attributed
to the collective particle plasmon resonances which result
from electromagnetic coupling between neighboring in
linear nanoparticle arrays [13–16]. Indeed, these interac-
tions act formally as a shape effect but are not related
to any ellipsoidal shape [31], showing evidence of the
shadowing effect by the terrace-and-step structure on the
nucleation of silver onto the terraces. Our study confirms
previous results obtained on ellipsoidal nanoparticles
randomly distributed onto plane surfaces [10,11] and on
regularly spaced chains of spherical nanoparticles [14–16]
suggesting that the interactions play an important role
in the splitting. Nevertheless, further investigations have
to be undertaken in order to clearly identify the different
contributions (morphology/dipolar interactions) to the

plasmon resonance splitting. At last, in mode 2, we
assign the spectral blueshift of the SPR for E⊥ and
the lack of SPR for E‖ to the pearl-necklace-like structure
of the silver nanoparticles. From an optical point of
view, this organization can be seen as regularly-spaced
silver nanowires oriented in the direction parallel to the
steps [31,32].

Conclusion. – From this study, we have been able to
elaborate silver nanoparticle chains and stripes by using
the shadowing effect of the terrace-and-step structure of an
alumina substrate. The obtained in-plane organization of
the silver nanostructures depends on the grazing-incidence
conditions (angle and orientation of the atomic beam with
respect to the nanostructured surface) and their optical
properties exhibit an absorption band whose spectral
position depends on the polarization of the incident light
(parallel or perpendicular to the steps). The preparation
technique presented in this letter is obviously strongly
dependent on the surface topography and therefore the
techniques to obtain regularly faceted surfaces have to be
mastered. In such a case, it is thus expected that different
nucleation and growth regimes may be exploited in order
to tune the splitting of the two SPR bands obtained in
mode 1 by varying the deposition angle and the amount
of deposited silver. In addition, many applications might
benefit from the orientation-dependent plasmon excitation
obtained in mode 2 as changing the polarization direction
allows one to “switch” the plasmon on or off [31,32].

REFERENCES

[1] Kreibig U. and Vollmer M., Optical Properties of
Metal Particles, edited by Kreibig U. and Vollmer M.
(Springer, Berlin) 1995.

[2] Bohren C. F. and Huffman D. R., Absorption and
Scattering of Light by Small Particles, edited by Bohren
C. F. and Huffman D. R. (Wiley, New York) 1983.

[3] Battaglin G., Cattaruzza E., Gonella F., Polloni
R., Scremin B. F., Mattei G., Mazzoldi P. and Sada
C., Appl. Surf. Sci., 226 (2004) 52.

[4] Serna R., De Sande J. C. G., Ballesteros J. M. and
Afonso C. N., J. Appl. Phys., 84 (1998) 4509.
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[8] Hövel H., Fritz S., Hilger A. and Kreibig U., Phys.
Rev. B, 48 (1993) 18178.

[9] Hilger A., Tenfelde M. and Kreibig U., Appl. Phys.
B, 73 (2001) 361.

[10] Toudert J., Camelio S., Babonneau D., Denanot
M. F., Girardeau T., Espinos J. P., Yubero F.

and Gonzalez-Elipe A. R., J. Appl. Phys., 98 (2005)
114316.

[11] Camelio S., Toudert J., Babonneau D. and
Girardeau T., Appl. Phys. B, 80 (2004) 89.

47002-p5



166 Annexe C. Sélection de publications

S. Camelio et al.

[12] Quinten M., Leitner A., Krenn J. R. and Aussenegg
F. R., Opt. Lett., 23 (1998) 1331.

[13] Brongersma M. L., Hartman J. W. and Atwater
H. A., Phys. Rev. B, 62 (2000) R16356.

[14] Maier S., Brongersma M. L., Kik P. G. andAtwater
H. A, Phys. Rev. B, 65 (2002) 193408.

[15] Maier S., Kik P. G. and Atwater H. A., Appl. Phys.
Lett., 81 (2002) 1714.

[16] Maier S., Kik P. G., Atwater H. A., Meltzer S.,
Harel E., Koel B. E. and Requicha A. A. G., Nat.
Mater., 2 (2003) 2229.

[17] Sweatlock L. A., Maier S., Atwater H. A.,

Penninkhof J. J. and Polman A., Phys. Rev. B, 71
(2005) 235408.

[18] Fort E., Ricolleau C. and Sau-Pueyo J., Nano Lett.,
3 (2003) 65.

[19] Lantiat D., Toudert J., Babonneau D., Camelio S.,
Tromas C. and Simonot L., Rev. Adv. Mater. Sci., 15
(2007) 150.

[20] Oster J., Kallmayer M., Wiehl L., Elmers H. J.,
Adrian H., Porrati F. and Huth M., J. Appl. Phys.,
97 (2005) 014303.

[21] Teichert C., Appl. Phys. A: Mater. Sci. Process., 76
(2003) 653.

[22] Teichert C., Barthel J., Oepen H. P. andKirschner
J., Appl. Phys. Lett., 74 (1999) 588.

[23] Sugawara A., Coyle T., Hembree G. G. and
Scheinfein M. R., Appl. Phys. Lett., 70 (1997) 1043.

[24] Sugawara A., Hembree G. G. and Scheinfein M. R.,
J. Appl. Phys., 82 (1997) 5662.

[25] http://www.surfacenet.de/.
[26] Huth M., Ritley K. A., Oster J., Dosch H. and

Adrian H., Adv. Funct. Mater., 12 (2002) 333.
[27] Ziegler J. F. and Biersak J. P., http:

//www.srim.org/.
[28] Okamoto S., Kitakami O., Miyazaki T., Shimada Y.,

Takahashi Y. K. and Hono K., Appl. Phys. Lett., 96
(2004) 5217.

[29] Goodman J. W., Introduction to Fourier Optics,
Physical and Quantum Electronics Series (McGraw-Hill,
San Francisco) 1968.

[30] Yamaguchi T., Yoshida S. and Kinbar A., Thin Solid
Films, 21 (1974) 173.

[31] Granqvist C. G. and Hunderi O., Phys. Rev. B, 16
(1977) 3513.

[32] Schider G., Krenn J. R., Gotschy W., Lamprecht
B., Ditlbacher H., Leitner A. and Aussenegg F. R.,
J. Appl. Phys., 90 (2001) 3825.

47002-p6



167

Spin and orbital magnetic moments in carbon-encapsulated Fe50Pt50 nanoparticles

N. Jaouen*
European Synchrotron Radiation Facility (ESRF), Boîte Postale 220, 38043 Grenoble, France

and Synchrotron SOLEIL, L’Orme des Merisiers, 91192 Gif/Yvette, France

D. Babonneau
Laboratoire de Métallurgie Physique, UMR 6630 CNRS, Université de Poitiers, 86962 Futuroscope Cedex, France

J. M. Tonnerre
Institut NEEL, CNRS & Université Joseph Fourier, Boîte Postale 166, 38042 Grenoble Cedex, France

D. Carbone
Institut NEEL, CNRS and Université Joseph Fourier, Boîte Postale 166, 38042 Grenoble Cedex, France

and European Synchrotron Radiation Facility (ESRF), Boîte Postale 220, 38043 Grenoble, France

F. Wilhelm and A. Rogalev
European Synchrotron Radiation Facility (ESRF), Boîte Postale 220, 38043 Grenoble, France

T. K. Johal and G. van der Laan
Daresbury Laboratory, Warrington WA4 4AD, United Kingdom

�Received 19 April 2007; revised manuscript received 29 June 2007; published 20 September 2007�

X-ray absorption and magnetic circular dichroism spectra of as-deposited and postannealed Fe50Pt50 /C

granular multilayers were measured at both the Fe and Pt L2,3 edges. We demonstrate that the partial L10

ordering of the FePt nanoparticles induced by thermal annealing results in an increase of the effective spin

magnetic moments by 200% at the Fe site and by 65% at the Pt site, while the orbital moments are enhanced,

in comparison with the as-deposited particles, by 325% and 15% at the Fe and Pt sites. In addition, a change

in the x-ray absorption near-edge structure at the C K edge gives evidence for a preferential graphitization of

the carbon matrix, which provides a better protection of the nanoparticles against external degradation as

required for the application of these particles in future magnetic devices.

DOI: 10.1103/PhysRevB.76.104421 PACS number�s�: 75.70.Cn, 75.25.�z

I. INTRODUCTION

The magnetic properties of small particles with dimen-
sions in the nanometer range can strongly differ from those

of the corresponding bulk materials due to finite size effects,

different crystal structures, and enhanced surface contribu-

tions. Microscopic quantities, such as the spin and orbital

magnetic moments, are expected to reflect very sensitively

the changes in the crystalline and electronic structure.1 Re-

cent studies have been focused on chemically ordered mag-

netic binary alloys since they provide an additional way to

modify the structure and to explore modifications in the mag-

netic properties.2 For example, systems based on nanopar-

ticles of 3d transition metals �Co or Fe� in alloys with Pt are

regarded to be good candidates for high-density storage me-

dia since they exhibit, in the chemically ordered L10 phase,

both a large magnetocrystalline anisotropy and a large coer-

civity, even at room temperature.3–5 Other important requi-

sites for practical applications of such media are the chemi-

cal and mechanical stabilities. Granular thin films consisting

of CoPt and FePt nanoparticles embedded in various matri-

ces have recently been studied in an attempt to obtain chemi-

cally ordered particles with controlled sizes of a few

nanometers.6–9 As a promising candidate that could serve as

host material to coat the ferromagnetic nanoparticles, carbon

has attracted great interest because it hinders the growth of

the nanoparticles during the annealing process required to
obtain the L10 phase,10–12 it reduces the interparticle ex-
change coupling, and it provides an excellent protection
against oxidation.13,14

CoPt and FePt nanoparticles in carbon-based granular
films grown by ion-beam sputtering at low substrate tem-
peratures generally show a magnetically soft disordered fcc
structure. Recent analysis showed that using a postannealing
process, it is possible to induce ordering in the fct structure
�L10 phase� without dramatic particle growth and coales-
cence to large crystals.12,15 However, to date, little is known
about the spin and orbital magnetic moments of Fe and Pt
atoms in FePt nanoparticles encapsulated in a protective ma-
trix. In this paper, we focus on Fe50Pt50 /C granular multilay-
ers and use x-ray absorption spectroscopy �XAS� and x-ray
magnetic circular dichroism �XMCD� to study how the mag-
netic properties of the particles vary from the as-grown fcc
structure to the partially ordered fct structure induced by
thermal annealing. We find evidence that the annealing pro-
cess induces a dramatic enhancement of the effective spin
and the orbital moment for both the Fe and Pt sites and a

partial graphitization of the carbon matrix.

II. EXPERIMENTAL DETAILS

�FePt�1 nm� /C�4 nm��20 granular multilayers were grown

at room temperature by alternate ion-beam sputtering and
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subsequently annealed in vacuum at 500 °C for 2 h in order
to obtain the ordered L10 phase as described in detail
elsewhere.15 The morphology and crystal structure of the as-
grown and annealed multilayers have been characterized by a

combination of different techniques, such as high-resolution

transmission electron microscopy �HRTEM�, grazing inci-

dence small-angle x-ray scattering �GISAXS�, and grazing

incidence x-ray diffraction �GIXRD� experiments. Cross-

sectional HRTEM observations have been performed with a

JEOL 3010 microscope �Cs=1.2 mm� equipped with a LaB6

emitter and operated at 300 keV. GISAXS and GIXRD ex-

periments have been carried out at beamline BM32 of the

European Synchrotron Radiation Facility �Grenoble, France�.
The incident wavelength was fixed to �=0.11 nm, and the

incident angles were �=0.3° and �=1° for GISAXS and

GIXRD, respectively.

XAS and XMCD measurements in the soft x-ray region

�Fe L2,3 and C K edges� were performed at beamline 5U.1 of

the Synchrotron Radiation Source �Daresbury Laboratory,

UK�. Data were collected in total electron yield �TEY� using

circularly polarized light and flipping the magnetic field

�0.6 T� at each energy-data point. XAS at the Pt L2,3 edges

was measured in fluorescence yield mode using circularly

polarized x rays from beamline ID12 at the European Syn-

chrotron Radiation Facility by reversing either the magnetic

field �7 T� or the x-ray polarization between consecutive

scans. The Fe L2,3 spectra were corrected for TEY

saturation16 and the degree of polarization. To distinguish the

excitations of the 2p core electrons to the empty 3d states

from those to the continuum states, a standard two-step-like

background was subtracted from the Fe L2,3 spectra.17 For

the less pronounced Pt L2,3 edges, the error in performing

such a separation is large. Therefore, a more efficient proce-

dure consisting in subtracting adjusted Au L2,3 absorption

spectra was used.18

III. RESULTS AND DISCUSSION

HRTEM cross-section micrographs displayed in Figs. 1�a�
and 1�b� show that both the as-deposited and postannealed

multilayers consist of isolated FePt nanoparticles surrounded

by a carbon matrix. Regarding the GISAXS patterns pre-

sented in Figs. 1�c� and 1�d�, the presence of well-defined

nonspecular diffuse spots demonstrates that the vertical ar-
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FIG. 1. ��a� and �b�� HRTEM cross-section micrographs, ��c� and �d�� 2D-GISAXS patterns, and ��e� and �f�� GIXRD scans of carbon-

encapsulated Fe50Pt50 nanoparticles as deposited and postannealed in vacuum at 500 °C for 2 h.
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rangement of these nanoparticles is not random but displays

a topology-induced self-organization.19 Quantitative analysis

of the GISAXS data yields the mean in-plane diameter D and

interparticle distance L.15 Annealing at 500 °C for 2 h in-

duces an increase of D from 2.5 to 4.0 nm and of L from

5.2 to 5.6 nm, respectively. Nevertheless, it is worth noting

that the high quality of the spatial organization is preserved.

Moreover, GIXRD measurements displayed in Figs. 1�e� and

1�f� show that under such annealing conditions, the crystal-

line structure of the particles evolves from a disordered fcc

state to a partially ordered fct state, which is characterized by

the appearance of the �001� and �110� superlattice peaks. The

long-range order parameter S was estimated from the ratio of

the integrated intensities of the �001� and �110� peaks versus

the �002� and �220� fundamental peaks. A value of S=0.55

was found, indicating that partial ordering takes place after

annealing at 500 °C �S can vary between 0 for a fully disor-

dered FePt alloy and 1 for the perfectly ordered alloy�. It

should be pointed out that these results are consistent with

the data reported in the literature for similar carbon-

encapsulated FePt nanoparticles.12

Figures 2 and 3 show the normalized XAS and corre-

sponding XMCD at the Fe and Pt L2,3 edges of the as-

deposited and postannealed multilayers measured at room

temperature. It is worth noting that the clear absence of any

distinct multiplet structure in the Fe L2,3 XAS for both

samples demonstrates that the particles are well protected

from oxidation.20 In addition, the enhancement of the

wiggles in the Pt L2,3 x-ray absorption near-edge structure

�XANES� indicates a crystallization of the nanoparticles

upon annealing, which confirms the GIXRD results from the

same sample. The expectation values of the orbital moments

�orb and the effective spin moments �spin
eff can be obtained

from the integrated XMCD signals using the sum rule

analysis.21 We will use here the effective spin moment,

which includes the contributions from both the isotropic spin

magnetic moment and the magnetic dipole term �which can

be significant in the case of Pt�. The principal unknown

quantity is the total number of holes nh in the d band. There-

fore, the absolute values were calculated using the theoretical

numbers estimated from band structure calculations22 �i.e.,

n
h

Fe=3.705 and n
h

Pt=2.369�, as also used in Ref. 1.

The magnetic moments for Fe and Pt derived from the

sum rules are listed in Table I. The Fe moments of the an-

nealed particles have been obtained by extrapolation to the

saturation moments since in the applied field of 0.6 T, the

XMCD is only about 90% of the one in the magnetically

saturated state. Fe and Pt magnetic moments were found to

FIG. 2. Fe L2,3 XAS and XMCD spectra measured at room

temperature for carbon-encapsulated Fe50Pt50 nanoparticles �a� as

deposited and �b� postannealed in vacuum at 500 °C for 2 h.

FIG. 3. Pt L2,3 XAS and XMCD spectra measured at room

temperature for carbon-encapsulated Fe50Pt50 nanoparticles �a� as

deposited and �b� postannealed in vacuum at 500 °C for 2 h. The

dotted lines represent Au L2,3 reference spectra on a shifted and

stretched energy scale. The XMCD spectra are scaled by a factor of

2.

TABLE I. Element specific spin and orbital magnetic moments

��B / atom� of Fe50Pt50 nanoparticles obtained from XMCD mea-

surements by assuming a number of d holes of n
h

Fe=3.705 and n
h

Pt

=2.369 derived from the band structure calculations of Ref. 22.

Fe Pt

�spin
eff

�orb �spin
eff

�orb

As prepared 0.69�1� 0.033�8� 0.23�3� 0.0701�2�

Annealed 2.05�2� 0.14�1� 0.38�0� 0.081�9�
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be parallel. The total magnetic moments from XMCD, in-
cluding Fe and Pt contributions, are in good agreement with
the values extracted from superconducting quantum interfer-
ence device �SQUID� magnetometry of 0.66 and 1.33 �B for
the as-prepared and annealed samples,15 respectively. The
�spin

eff value for the as-prepared nanoparticles is lower than the
value of 1.54 �B expected for disordered fcc FePt.23 This
difference, which is not observed for wet-chemically synthe-
sized FePt nanoparticles,1 might be related either to the pres-
ence of a significant amount of Fe and Pt atoms distributed in
the matrix or to the reduced moments for the atoms at the
surface resulting in a magnetic dead layer.15 X-ray resonant
magnetic scattering experiments have been conducted on the
same samples to answer this question, which will be the
subject of a future paper.25 However, the spin moments of
both Fe and Pt are strongly increased after annealing, and the
obtained values approach those expected for fct FePt,1,22 thus
confirming the partial formation of the L10 phase. The Fe
spin moment is found, in our nanoparticles, smaller than the
value of 2.45 �B measured for the alloy,24 confirming that
the ordering is only partial. Concerning the orbital contribu-
tion to the total magnetic moments, �orb at the Fe site is
increased by 325% after annealing and the ratio of orbital-
to-spin magnetic moments, which is independent of nh, is
enhanced by 40%. These results, which are in agreement
with the data reported by Antoniak et al.,1 indicate a noncu-
bic environment of the Fe and Pt atoms as expected for the
L10 structure. For the same reason, the orbital magnetic mo-

ment at the Pt site is also increased significantly after anneal-

ing, namely, 15% compared to the as-prepared state. The

absolute value of the Pt orbital moment in our carbon-

encapsulated Fe50Pt50 nanoparticles is found to be twice as

high as the values reported by Antoniak et al.,1 but in good

agreement with the values reported in Ref. 26 ranging from

0.048 to 0.1 �B.

Figure 4 shows the normalized XANES spectra recorded

at the C K edge using circularly polarized x rays. The spectra

show a sharp peak around 285.5 eV and a broad feature at

higher energy, which correspond to the unoccupied �
* and

�
* bands, which are characteristic of sp2 and sp3 bondings,

respectively. The increase in the �
* �sp2� peak intensity

clearly indicates that the carbon matrix becomes more gra-

phitic in nature after annealing. This result suggests that the

annealed magnetic particles are surrounded by graphitic on-

ionlike structures, at least over the thickness probed by XAS,

providing an excellent and very stable protection as already

observed for Co and Fe nanoparticles encapsulated in graphi-

telike carbon.13,14

IV. CONCLUSION

In conclusion, we determined the element specific spin

and orbital magnetic moments in pure nanometer-sized

carbon-encapsulated Fe50Pt50 particles. We show that in these

nanoparticles, the Pt atoms acquire a sizable spin polariza-

tion in contact with Fe and give an important contribution to

the magnetic anisotropy �related to the Fe anisotropy of the

orbital moment� due to the large spin-orbit coupling. The

annealing process necessary for stabilization of the fct phase

is found to give strongly enhanced spin as well as orbital

moments at the Fe and Pt sites while preserving the topology

of the sample �i.e., separated particles in a self-organized

multilayer structure�. Moreover, the graphitization of the C

matrix induced by the annealing process improves the pro-

tection of the particles against oxidation. Finally, we demon-

strate that the graphitization of the matrix keeps the magnetic

properties of each element intact. The properties discussed

above, together with the high superparamagnetic blocking

temperature of these samples, provide, in our opinion, the

main attributes necessary for promising applications in the

field of high-density magnetic data storage.
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Evidence for capping-layer effects on the morphology and plasmon
excitation of Ag nanoparticles
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The structure and optical response of Ag nanoparticles capped with dielectric BN, Al2O3, and Y2O3

layers have been studied. The morphological evolution of the nanoparticles has been investigated in

detail by high-angle annular dark-field �HAADF� imaging in a scanning transmission electron

microscope and by optical transmittance measurements and simulations of surface-plasmon

resonances. We show that the quantitative analysis of plane-view HAADF images enables the

average morphology of individual embedded nanoparticles to be revealed. It thus provides a simple

method to investigate capping-layer effects, which are demonstrated to be characterized by a

substantial reduction of the aspect ratio of the nanoparticles and have been evidenced to strongly

depend on the nature of the cap as well as on the size of the nanoparticles. These results suggest that

both the morphological and optical properties of noble metal nanoparticles can be tuned by using

capping-layer effects and by choosing capping materials with appropriate physicochemical and

electronic properties. © 2007 American Institute of Physics. �DOI: 10.1063/1.2821914�

I. INTRODUCTION

The fascinating optical properties of nanostructures,

such as supported nanoislands and buried nanoparticles, are

attracting a considerable interest motivated by both funda-

mental and technological aspects. For noble metal particles,

the optical response is dominated by the surface-plasmon

resonance �SPR� phenomenon, classically described as the

collective oscillation of the conduction electrons subjected to

an electromagnetic excitation,
1

which induces both a

wavelength-selective photon absorption in the visible range

and a strong enhancement of the local electromagnetic field

inside and near the particles. Although recent studies have

been focused on SPR excitations in supported Ag

particles,
2–4

for most ex situ measurements and applications,

these nanostructures must be covered by a protective capping

layer that preserves them from the external environment.

However, in such low dimensional systems, dramatic mor-

phological and compositional changes may occur during the

capping process so that the electronic properties may be

strongly affected. In recent years, these effects have been

extensively studied in the case of magnetic nanoclusters cov-

ered with metallic or oxide layers
5–10

and in the case of semi-

conductor �SC� quantum dots with other SC caps.
11–16

On the

contrary, despite their importance, the effects caused by cap-

ping of dielectric materials �oxides or nitrides� on the struc-

ture �morphology, composition� and optical response of

noble metal nanoparticles have been ignored until quite

recently.
17,18

Morphological characterization of nanostructures is usu-

ally done using direct imaging or x-ray scattering techniques.

However, while the size and shape of buried nanoparticles

are inaccessible by scanning probe microscopy, x-ray experi-

ments have to be performed in the grazing-incidence geom-

etry and the scattering cross-section has to be calculated by

using sophisticated models within the distorted-wave Born

approximation.
19

In addition, cross-section transmission

electron microscopy �TEM� requires elaborate sample prepa-

ration. Hence, straightforward methods are required that al-

low for the characterization of overgrown nanoparticles. In

this article, we focus on silver nanoparticles capped with

different dielectric materials such as BN, Al2O3, and Y2O3

having close refractive indices. Quantitative structural analy-

sis of the nanostructured films is performed by using high-

angle annular dark-field scanning transmission electron mi-

croscopy �HAADF-STEM� imaging. We show that this

method is a convenient tool for revealing the morphology of

the buried nanoparticles and for highlighting a strong influ-

ence of the dielectric-capping layer on the aspect ratio of the

nanoparticles.

II. EXPERIMENTAL DETAILS

Capped Ag nanoparticles were prepared at 200 °C in an

ultrahigh vacuum chamber �UHV� by electron beam deposi-

tion. In a first step, 3-nm-thick Ag layers were grown �depo-

sition rate 0.03 nm /s� onto carbon-coated copper grids,

fused silica, and surface oxidized Si�001� substrates with the

aim of forming metal islands by a Volmer–Weber growth

mechanism. Then, while keeping the samples under UHV, a

delay time of 30 min was applied in order to reach a state of

thermodynamic equilibrium for the nanoislands.
17

Finally,

20-nm-thick amorphous BN, amorphous Al2O3, or nanocrys-

talline Y2O3 films were grown as capping layers �deposition

rate 0.05 nm /s� to protect the Ag nanoparticles from aging

processes �oxidation, diffusion, etc.�.

The nanostructure of the samples was examined by

bright-field transmission electron microscopy �BF-TEM� and

elastically �zero-loss� filtered selected-area electron diffrac-

tion �SAED� performed with a JEOL 2200FS microscopea�
Electronic mail: david.lantiat.baillargue@etu.univ-poitiers.fr.
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equipped with an in-column omega filter and a field emission

gun operated at 200 kV. The morphology �size and shape� of

the capped nanoparticles was investigated from in-plane

views by HAADF-STEM using a probe size of 1.5 nm and

an inner collection angle of 50 mrad. The optical response of

the nanoparticles was investigated by transmittance measure-

ments under normal incidence between 350 and 800 nm with

a 5 nm monochromator step. The refractive indices and di-

electric constants of the matrices were determined by spec-

troscopic ellipsometry measurements of 60-nm-thick BN,

Al2O3, and Y2O3 films deposited at 200 °C on surface oxi-

dized Si�001� substrates by electron beam deposition �Table

I�.

III. RESULTS AND DISCUSSION

A. Structural properties of the samples studied by BF-
TEM and by elastically filtered SAED

Figure 1�a� is a representative cross-section BF-TEM

image of the Y2O3-capped Ag nanoparticles. It can be seen

that the nanoparticles sandwiched between the Si substrate

and the Y2O3 capping layer have the shape of truncated

spheres with in-plane diameters of about 10 nm and height-

to-diameter ratios �aspect ratios� around 0.6. The zero-loss

filtered SAED pattern, inserted in Fig. 1�b�, taken from a

plane view of the same sample is the superposition of two

sets of reflections that can be indexed as those of face-

centered-cubic �Fm3m� silver and body-centered-cubic �Ia3�

Y2O3 nanocrystallites with random orientation. Figure 1�b�

also shows that BN-capped and Al2O3-capped samples con-

tain Fm3m silver nanoparticles as well, and that the BN and

Al2O3 matrices are amorphous. Even though the presence of

other phases in insignificant quantities cannot be ruled out,

these results suggest that the capped Ag nanoparticles were

neither oxidized nor nitrided during or after the deposition

process.

B. HAADF-STEM analysis of the Ag nanoparticles

As mass-thickness and diffraction contrast contribute

mainly to the image formation, the analysis of particle sizes

and shapes from conventional BF-TEM images is affected by

variations in intensity between adjacent particles and by the

difficulty of distinguishing the particles from the defects of

the surrounding matrix. In recent years, the development of

HAADF imaging techniques has proved very successful for

overcoming these problems and for characterizing buried

nanoparticles and supported metal catalysts.
18,20–26

The

method consists in collecting high-angle scattered electrons

with an annular detector so that almost only incoherent Ru-

therford scattering contributes to the image. Thereby, the dif-

fraction and phase contrast is significantly suppressed and

the image intensity is approximately proportional to the

square of the atomic number �Z-contrast imaging� and

atomic column occupancy.
27

However, it is worth noting that

particles with sizes smaller or comparable to the size of the

electron probe cannot be reliably measured. A representative

plane-view HAADF-STEM image of the BN-capped Ag

nanoparticles is shown in Fig. 2�a�. The silver layer consists

of a polydisperse assembly of nanoparticles �bright regions�

embedded in the light BN matrix �dark regions�. Quantitative

analysis of plane-view HAADF-STEM images can be ac-

complished by conventional image processing

techniques,
17,28

which allow one to retrieve the particle den-

sity d, the mean value �D�, the standard deviation � of the

in-plane particle size distribution, and the mean interparticle

distance �L�. Values are reported in Table I where it can be

seen that there is no strong modification of the in-plane mor-

phological parameters induced by the different capping lay-

ers, in agreement with results reported for magnetic

nanoclusters.
5,10

To obtain information about the height of

TABLE I. Refractive index n of the capping layers at �=600 nm, particle density d, mean in-plane diameter of the particles �D�, standard deviation �, mean

interparticle distance �L�, mean height of the particles �H�, mean aspect ratio �H /D�, equivalent Ag thickness tAg calculated from the morphological

parameters, spectral position �SPR of the SPR bands, and weighted mean in-plane diameter D̂, height Ĥ, and aspect ratio H / D̂ used to simulate the optical

transmittance spectra.

Cap

n

�at 600 nm�

d

��m−2�

�D�

�nm�

�

�nm�

�L�

�nm�

�H�

�nm� �H /D�

tAg

�nm�

�SPR

�nm�
D̂

�nm�

Ĥ

�nm� H / D̂

BN 1.62 3859 10.79 2.62 18.93 7.20 0.710 2.18 483 11.32 7.66 0.684

Al2O3 1.62 3369 11.80 2.96 19.77 7.13 0.651 2.33 514 12.34 7.58 0.625

Y2O3 1.80 3711 10.31 2.84 18.97 5.87 0.616 1.63 548 10.96 6.28 0.584

FIG. 1. �Color online� �a� Cross-section BF-TEM image of the

Y2O3-capped Ag nanoparticles. �b� SAED pattern and corresponding elec-

tron diffraction averaged profile together with the position of the main lines

for Ag �Fm3m� and Y2O3 �Ia3�. Electron diffraction averaged profiles of the

BN-capped and Al2O3-capped Ag nanoparticles are also shown for

comparison.
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the particles, quantification of the intensity distribution in

HAADF images is then necessary. Because single atoms

scatter incoherently, the intensity I�p� collected at the pixel p

is the sum of the individual atomic scattering contributions

I�p� = IAg
�p� + Icap

�p� + IC
�p� = IAg

�p� + IB
�p�, �1�

where I
Ag

�p�
is proportional to the number of silver atoms, i.e.,

to the silver thickness t
Ag

�p�
, and I

B

�p�
= I

cap

�p�
+ I

C

�p�
is a constant that

can be easily determined as the background signal of the

image �dotted line in Fig. 2�b�� by assuming that the thick-

ness of the capping layer and that of the carbon substrate are

homogeneous over the sample area.
17

Accordingly, I�p�− I
B

�p�

=�t
Ag

�p�
and the volume Vn of a nanoparticle n extended over

m pixels is given by

�Vn = A�
p=1

m

�I�p� − IB
�p�� , �2�

where � is an unknown constant and A is the pixel area. As

supported by the BF-TEM observations presented in Sec.

III A and by previous results reported in Ref. 17, we as-

sumed that the nanoparticles are truncated spheres �radius Rn

and volume Vn=Kn�Rn
3� and that the maximum Kn value for

the assembly is 4 /3 �full sphere�. It is then possible to deter-

mine the constant �, the volume Vn according to Eq. �2�, and

the height Hn of the individual nanoparticles that can be ex-

pressed as

Hn = Rn + 2Rn cos�4�

3
+

1

3
arccos	1 −

3

2

Vn

�Rn
3
� . �3�

The aspect ratios determined using the method described ear-

lier are plotted versus the particle diameter for the BN,

Al2O3, and Y2O3 capping materials in Fig. 3�a�. For com-

parison, data obtained from an analysis of cross-section BF-

TEM images of the Y2O3-capped nanoparticles are also

shown in Fig. 3�b�. It is worth noting that the agreement

between the HAADF-STEM and BF-TEM results is very

satisfactory. Nevertheless, whereas only about 100 particles

are analyzed by BF-TEM, the HAADF-STEM data represent

a statistical average over �103 particles and are less dis-

persed. Whatever the matrix, a significant correlation be-

tween the aspect ratio H /D and the in-plane diameter D of

the Ag nanoparticles is shown in Fig. 3�a�, indicating that the

larger is the diameter of an individual particle, the smaller is

its aspect ratio. Our statistical analysis also reveals that the D

dependence of H /D is strongly influenced by the nature of

the matrix and that the mean values of aspect ratio �H /D�
can be varied from 0.71 for BN to 0.62 for Y2O3 �Table I�.
From the morphological analysis of the Ag particles by

HAADF-STEM, the effective Ag thickness seen by TEM tAg

can also be estimated and compared to the nominal Ag thick-

ness �t=3 nm�. The values given in Table I indicate that

tAg� t, as already observed in similar nanostructured

systems.
17,29

This suggests that silver is not fully included

within the nanoparticles seen by TEM and that silver in the

form of metal atoms or particles smaller than the electron

probe are not detected. In particular, the nanocrystalline

structure of the Y2O3 cap �see Fig. 1� might make easier the

interdiffusion of Ag in the capping layer through grain

boundaries.

C. Optical response of the Ag nanoparticles

It is well known that both the shape of the nanoparticles

and the dielectric function of the surrounding medium

strongly influence SPR excitations.
1

For that reason, addi-

tional evidence of the capping-layer effects on the morphol-

ogy of the Ag nanoparticles �confirming the conclusions

drawn from our HAADF-STEM analysis� was expected from

optical measurements. As shown in Figs. 4�a�–4�c�, optical

transmittance spectra for samples with different capping ma-

terials display SPR bands with similar amplitudes and

widths, which is consistent with the presence of metallic

nanoparticles with close �D� and � values. However, despite

FIG. 2. �a� Plane-view HAADF-STEM image of the BN-capped Ag nano-

particles. �b� Intensity profile �gray scale� along the dotted line in �a�, from

which the height profile �nm� can be determined.

FIG. 3. �Color online� �a� Correlation between the height-to-diameter ratio

H /D of the nanoparticles and their in-plane diameter D for the BN, Al2O3,

and Y2O3 capping layers. �b� Correlation between the in-plane diameter D

of the Y2O3-capped nanoparticles and their height H determined by plane-

view HAADF-STEM analysis and by cross-section view BF-TEM analysis.
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the similar refractive indices of BN, Al2O3, and Y2O3, the

spectral positions �SPR of the SPR bands are very different

�Table I�. Taking the HAADF-STEM results into account,

these effects may be attributed to cap-dependent nanoparticle

reshaping. In order to confirm this hypothesis, optical trans-

mittance spectra were simulated by using the quantitative

data retrieved from the HAADF-STEM analysis as input pa-

rameters. The calculations were done by considering the

structure of the different samples as a two layer structure as

shown in the inset of Fig. 4�a�: the first layer is a 20-nm thick

dielectric capping layer and the second layer is a nanocom-

posite Ag: dielectric effective layer the thickness of which is

equal to the weighted height Ĥ of the particles �Table I�
defined by

Ĥ = �
n=1

N

HnVn
�
n=1

N

Vn. �4�

The dielectric functions of the substrate �sub and of the

capping materials �cap were obtained from the bulk SiO2 di-

electric function and from spectroscopic ellipsometry mea-

surements, respectively. The model developed by Yamaguchi

and co-workers,
30

which is especially suitable for two-

dimensional assemblies of nanoparticles deposited on sur-

faces, was used to determine the dielectric function of the

nanocomposite layer �eff. In the framework of this model,

nanoparticles are considered as electrostatic dipoles and the

shape of the particles as well as the interactions both between

particles and between the particles and their mirror images in

the substrate are taken into account. The effective dielectric

function of the nanocomposite layer is then given by
31

�eff = �cap�q
�m − �cap

�cap + F��m − �cap�
+ 1� , �5�

where �m is the dielectric function of the metal determined

from the bulk Ag dielectric function by introducing a correc-

tion term, which includes both size and interface effects,
2

q

is the volume filling factor of metallic nanoparticles inside

the film, and F is an effective depolarization factor which

takes into account the shape of particles, the interparticle,

and particle-substrate interactions. Accordingly, the simula-

tions were performed assuming a collection of randomly dis-

tributed spheroidal nanoparticles with areal density d,

weighted in-plane diameter D̂, and weighted aspect ratio

H / D̂ �Table I�, so as to take into account the fact that the

optical response is dominated by the largest particles.
32

As can be seen in Figs. 4�a�–4�c�, there is a fairly good

agreement in the amplitude, width, and position of the SPR

band between experimental and calculated optical transmit-

tance spectra, thus confirming �i� the validity of our

HAADF-STEM analysis and �ii� that the Ag nanoparticles

are neither oxidized nor nitrided, even though chemical in-

teraction between the matrix and silver atoms located at the

surface of the nanoparticles cannot be totally excluded. Thus,

our results provide evidence for size-dependent and cap-

dependent changes in the shape of the nanoparticles charac-

terized by a substantial reduction of their aspect ratio. Com-

parable shape evolutions during SC capping of SC quantum

dots have been observed and ascribed to intermixing and

strain-enhanced diffusion phenomena.
11–13

However, reshap-

ing of the nanoparticles may be also associated to a minimi-

zation of the interfacial energies.
17

In such a case, the D

dependence of H /D implies that the final size and shape of

the capped Ag nanoparticles are determined by a delicate

interplay between thermodynamics and kinetics. Indeed, it is

reasonable to state that cap-induced shape evolutions are

driven by thermodynamics, but they are limited by kinetics

as the flattened nanoparticles become buried. This suggests

that efficient reshaping processes occur during the deposition

of the cap only and stop as soon as the nanoparticles are

covered. In that case, the smallest particles are quickly “fro-

zen,” whereas the largest particles flatten by surface diffusion

processes.

IV. CONCLUSION

We have investigated the capping of Ag nanoparticles

embedded in dielectric matrices. A simple method that al-

lows one to reveal unambiguously the average morphology

�in-plane diameter and height� of the individual embedded

nanoparticles from plane-view HAADF-STEM images has

been described. It is worth noting that contrary to Z-contrast

tomography used to determine the complete three-

dimensional �3D� shape of buried nanostructures,
25,26

this ap-

proach does not require a large number of projections to be

collected over a wide tilt range to have adequate data for 3D

reconstruction. Our results show that the capping process is

accompanied by considerable changes of the shape of the

FIG. 4. �Color online� Experimental �symbols� and calculated optical �solid

lines� transmittance spectra for the �a� BN-capped, �b� Al2O3-capped, and

�c� Y2O3-capped Ag nanoparticles.
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nanoparticles, which might be driven by a competition be-

tween thermodynamic, kinetic, and interdiffusion effects.

Also the optical properties have been evidenced to strongly

depend on the morphology of the Ag nanoparticles that is

affected directly by the nature of the cap. Therefore, we ex-

pect that both the morphological and optical properties of

overgrown noble metal nanoparticles �i.e., well-protected

against outside degradations� could be tuned by choosing

capping materials with appropriate physicochemical and

electronic properties.
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Abstract

The comprehensive study of C/FePt granular multilayers prepared by ion-beam sputtering at

room temperature and subsequent annealing is reported. The as-deposited multilayers consist of

carbon-encapsulated FePt nanoparticles (average size ∼3 nm) with a disordered

face-centered-cubic structure. The effects of thermal annealing on the structural and magnetic

properties are investigated by using dedicated ex situ and in situ techniques, including

high-resolution transmission electron microscopy, extended x-ray absorption fine structure,

magnetometry, and coupled grazing incidence small-angle x-ray scattering and x-ray

diffraction. Our structural data show that the particle size and interparticle distance increase

slightly with annealing at temperatures below 790 K by thermally activated migration of Fe and

Pt atoms. We find that thermal annealing at temperatures above 870 K results in the dramatic

growth of the FePt nanoparticles by coalescence and their gradual L10 ordering. In addition, we

observe a preferential graphitization of the carbon matrix, which provides protection against

oxidation for the FePt nanoparticles. Magnetization measurements indicate that progressive

magnetic hardening occurs after annealing. The dependences of the blocking temperature,

saturation magnetization, coercivity, and magnetocrystalline anisotropy energy on the annealing

temperature are discussed on the basis of the structural data.

(Some figures in this article are in colour only in the electronic version)

1. Introduction

Nanoscale magnetic systems are attracting considerable atten-

tion due to their potential in the field of ultrahigh density

magnetic recording media [1]. To achieve high storage den-

sities beyond 1 Tbit in−2, assemblies of ferromagnetic mon-

odomain particles with uniform and small size below 10 nm are

5 Present address: Instituto de Óptica ‘Daza de Valdés’ (CSIC), Serrano 121,

28006 Madrid, Spain.

required. However, as the magnetic bit size is further reduced

to the superparamagnetic limit, the magnetization of the parti-

cles is easily perturbed by thermal agitation. In order to over-

come superparamagnetism, recent studies have been focused

on CoPt and FePt nanoparticle arrays owing mainly to the exis-

tence of chemically ordered phases with exceptional magnetic

properties such as large magnetocrystalline anisotropy constant

above 107 erg cm−3 [2, 3]. Additional requirements for fu-

ture magnetic recording media are that the nanoparticles have

to be magnetically isolated but also chemically and mechani-

0953-8984/08/035218+10$30.00 © 2008 IOP Publishing Ltd Printed in the UK1
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cally stable. Therefore, much research has been done on gran-

ular thin films consisting of CoPt and FePt nanoparticles em-

bedded in various nonmagnetic matrices [4–23]. Among the

prospective materials, C/CoPt and C/FePt granular thin films

have attracted great interest [18–23] because carbon not only

impedes the growth of the nanoparticles, but also provides pro-

tection against outside degradations and reduces interparticle

exchange interactions [24, 25].

In general, CoPt and FePt nanoparticles in carbon-

based granular films fabricated by sputtering processes at low

substrate temperature have a disordered face-centered-cubic

(fcc) structure (A1 phase), which is magnetically soft. In order

to transform the as-deposited nanoparticles into the ordered

face-centered-tetragonal (fct) structure (L10 phase), post-

annealing at temperatures above 770 K is necessary. Hence, it

is predicted that the control of the magnetic properties of these

granular thin films should be possible by adjusting the film

composition, annealing temperature, and duration. However,

concurrently with chemical ordering, thermal treatment also

causes particle growth and coalescence, which may adversely

affect the magnetic properties. Structural changes during

the annealing process are therefore one of the key issues

for future applications. There is also some fundamental

interest concerning the kinetics of particle growth and chemical

ordering associated with thermal enhancement of the atomic

mobility. A lot of studies on FePt-based granular systems

have been carried out in order to highlight the mechanisms

responsible for the thermal evolution of the structural

parameters. The results have been discussed on the basis of ex

situ transmission electron microscopy (TEM), x-ray diffraction

(XRD), and small-angle neutron and x-ray scattering (SANS,

SAXS) experiments [9, 20, 26–28]. However, these

mechanisms remain unclear and microstructural investigations

of such systems by in situ measurements are scarce.

In the present article we focus on C/FePt granular

multilayers grown by alternate ion-beam sputtering and post-

annealed in vacuum. We investigate in detail the structural

and magnetic properties of the as-deposited and post-annealed

granular films by combining various ex situ techniques,

including high-resolution TEM (HRTEM), XRD, grazing

incidence SAXS (GISAXS), extended x-ray absorption fine

structure (EXAFS), and superconducting quantum interference

device (SQUID) magnetometry. Besides, in order to complete

the physical description of the thermal annealing effects, we

have studied the morphological and crystallographic evolution

of the FePt nanoparticles by performing coupled in situ

GISAXS and grazing incidence XRD (GIXRD) experiments.

2. Experimental details

(C/FePt)N multilayers were fabricated at room temperature

(RT) by alternate ion-beam sputtering deposition of C and

FePt layers on surface oxidized Si(001) substrates. The base

pressure in the deposition chamber was 2 × 10−8 Torr and the

sputtering process was carried out at 2 × 10−4 Torr by using

an Ar+ ion-beam operated at 1.2 keV and 80 mA. The nominal

thickness of the carbon and FePt layers was tC = 4.3 nm and

tFePt = 1.1 nm, respectively, and the number of bilayers was

N = 20 or 40. For all the films, an additional 10 nm carbon

capping layer was sputtered at the end of the deposition process

in order to prevent diffusion and oxidation of the last FePt

layer under ambient conditions. The stoichiometry of the FePt

layers was determined to be 1:1 by Rutherford backscattering

spectrometry (RBS) [29].

The as-deposited multilayers with N = 20 were post-

annealed in vacuum at different temperatures ranging from 770

to 1070 K and were characterized by various ex situ techniques.

The microstructure was examined by cross-sectional HRTEM

performed with a JEOL 3010 microscope equipped with a

LaB6 emitter and operated at 300 keV. Morphology and

spatial organization of the FePt nanoparticles were studied by

GISAXS carried out at the DW31B beamline of the LURE

synchrotron facility (Orsay, France). The energy of the

incident photons was fixed to 7 keV, the angle of incidence

with respect to the surface was ω = 0.3◦ and the scattering

was monitored in the (qy, qz) reciprocal space with a charge-

coupled device (CCD) 2D detector located 0.380 m away

from the sample. Magnetic properties were measured in the

temperature range 5–370 K using a Quantum Design SQUID

magnetometer with a magnetic field between ±50 kOe applied

parallel to the plane of the films. The magnetization curves

were corrected for the diamagnetic background signal of the

substrate and of the carbon matrix by subtracting a linear

function as determined from the slope of the magnetization

data in the field range 35–50 kOe.

The multilayers with N = 40 were post-annealed

in vacuum at 870 K for 1 h. Local structure around

Fe and Pt atoms (i.e. interatomic distances, number and

type of neighboring atoms) was investigated by EXAFS.

Measurements at the Fe K and Pt L3 edges were taken in

the total electron yield mode at RT on the A1 beamline

of HASYLAB at the DESY synchrotron facility (Hamburg,

Germany). Chemical ordering of the FePt nanoparticles

was also studied by XRD carried out at the CRG-IF BM32

beamline at the European Synchrotron Radiation Facility

(ESRF, Grenoble, France). The sample was kept vertical

during the course of the measurements and the incident

wavelength was fixed to 0.11 nm. The diffracted intensities

were measured with the scattering angle being varied from

2θ = 10◦ to 62◦ in both Bragg–Brentano (θ–2θ ) and grazing

incidence (ω = 1◦) configurations. To probe in real-time

the thermal evolution of the FePt nanoparticles, (C/FePt)40

multilayers were subjected to in situ annealing under vacuum

at 10−6 Torr in a temperature range from 610 to 1010 K on the

BM32 beamline of the ESRF. GISAXS (CCD was placed at

0.815 m from the sample, ω = 0.3◦) and GIXRD (2θ -angular

range was reduced to 26◦–36◦ for steric reasons, ω = 1◦)

measurements were completed successively while keeping the

sample at constant temperature during the acquisitions.

3. Structure and spatial organization

3.1. Ex situ HRTEM observations

Figure 1 shows the microstructure of as-deposited and post-

annealed (C/FePt)20 multilayers. It is clearly seen that the
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Figure 1. Microstructure of (C/FePt)20 multilayers observed by low-magnification and high-resolution TEM cross-section.
(a), (b) As-deposited specimen. The inset in (b) shows disconnected FePt nanoparticles observed in a zone of high electron-transparency.
(c), (d) Specimen post-annealed at 1070 K for 1 h. The inset in (d) displays the size distribution of the annealed FePt nanoparticles.
Arrows in (d) indicate the presence of graphite-like structures.

Figure 2. 2D GISAXS patterns of (C/FePt)20 multilayers: (a) as-deposited and (b) post-annealed at 1070 K for 1 h.

alternate deposition of thin FePt layers and thicker carbon

layers produces a layered structure (figure 1(a)), which appears

as planes of dark FePt nanograins separated by amorphous

carbon layers (figure 1(b)). The FePt nanograins have the shape

of oblate spheroids with lateral diameter around 3 nm and

aspect ratio (height/diameter) of about 2/3. However, despite

the presence of isolated particles observed in zones of high

electron-transparency (inset) and owing to projection effects

inherent to TEM observations, it is hard to determine whether

they are interconnected or not. After annealing at 1070 K for

1 h, the FePt layers are completely broken whereas the vertical

periodicity tends to be destroyed (figure 1(c)). The HRTEM

micrograph of the annealed specimen (figure 1(d)) reveals that

the size of the FePt nanograins increases both in lateral and

vertical dimensions and that the distribution is bimodal (inset),

i.e. grains with size between 5 and 8 nm are present together

with grains exceeding 10 nm. Furthermore, annealing results in

the partial graphitization of the carbon matrix as seen from the

formation of nanocrystalline graphite-like domains and onion-

like structures.

3.2. Ex situ GISAXS measurements

To further highlight the differences between the as-deposited

and post-annealed (C/FePt)20 multilayers, ex situ 2D GISAXS

patterns collected from a large sample area of about 15 mm2

are compared in figure 2. In both cases, the vertical beam-

stop located around qy = 0 masked the transmitted and

specularly reflected intensities. Nevertheless, in the pattern

of the as-deposited sample (figure 2(a)), it is immediately

3



180 Annexe C. Sélection de publications

J. Phys.: Condens. Matter 20 (2008) 035218 D Babonneau et al

Figure 3. (a) 1D horizontal cross-sections (dots) from 2D GISAXS patterns collected during in situ annealing at different temperatures. The
solid lines are the best fits using the model described in the text. (b) Temperature dependence of the nanoparticle morphology (D1, D2, and
k2/k1) and (c) organization (�z, �y, and ηhs). The solid lines are a guide for the eye.

apparent that there is an intense nonspecular diffuse scattering

at low qy giving rise to three transverse Bragg peaks. Their

presence at well-defined qz-positions (labeled qB1
, qB2

, and

qB3
) is typical of a highly periodic system with period �z =

2nπ/qBn
= 5.4 nm corresponding to the nominal bilayer

thickness (tC + tFePt). Conversely, the absence of transverse

Bragg peaks in the 2D GISAXS pattern of the multilayer

annealed at 1070 K for 1 h (figure 2(b)) is characteristic of

a poor vertical organization of the particles, in agreement

with TEM observations (figure 1). Another distinctive feature

in figure 2(a) is a coherent small-angle scattering from self-

organized nanoparticles [30] giving rise to four diffuse spots

centered around qy = ±1.10 nm−1 and qz ≈ qB1
/2 (first order)

and qz ≈ (qB1
+ qB2

)/2 (second order). In contrast, the 2D

GISAXS pattern of the multilayer annealed at 1070 K for 1 h

shows an intense signal close to the origin of the reciprocal

space, typical of large uncorrelated particles [31].

3.3. In situ GISAXS measurements

To study in real-time the kinetics of particle growth,

(C/FePt)40 multilayers were characterized by in situ GISAXS

measurements under annealing from RT to 1010 K. Figure 3(a)

shows a series of 1D horizontal cross-sections performed at

qz = qB1
/2 from 2D GISAXS patterns collected during

annealing at different temperatures, Ta. It illustrates the

progressive transformation of the granular multilayer from a

system of small correlated nanoparticles at low Ta (�790 K)

to a system of large uncorrelated nanoparticles at higher Ta

(�940 K). To obtain further information on the nanoparticle

size, interparticle distance and spatial organization from

GISAXS measurements, we assumed the scattered intensity

I (q) originating from a bimodal distribution of spheroidal

particles (as supported by TEM observations, section 3.1)

isotropically distributed in a thick carbon layer. I (q) has

been decomposed into two independent parts: one from k1

small correlated nanoparticles with in-plane diameter D1,

in-plane interparticle distance �y, and hard sphere packing

fraction ηhs (that characterizes the local arrangement of

nanoparticles relative to one another [28, 32]), and one from k2

larger uncorrelated nanoparticles with in-plane diameter D2.

Figures 3(b) and (c) display the evolution of the parameters

retrieved from the best fits to the experimental GISAXS data

shown in figure 3(a) as a function of Ta. For annealing

temperatures between RT and 790 K, only small correlated

nanoparticles are present in the granular multilayer (k2 =

0). In this temperature range, their in-plane diameter D1

increases significantly from 3.0 to 3.7 nm, while the bilayer

thickness (�z ≈ 5.5 nm), the in-plane interparticle distance

(�y ≈ 5.1 nm), and the in-plane local arrangement of

the particles (ηhs ≈ 0.295) are subjected to very slight

variations (<5%). This indicates that the volume fraction

of nanoparticles formed in the as-deposited state is increased

by post-annealing. Therefore, we can suggest that significant

numbers of Fe and Pt atoms do not participate in the formation

of the as-deposited nanoparticles seen by GISAXS and TEM,

and that the coarsening of the post-annealed particles first

results from thermally activated migration of atoms which were

initially dissolved in the matrix. In contrast, for annealing

temperatures from 790 up to 1010 K, D1 and �y increase

continuously whereas ηhs decreases abruptly to reach zero at

Ta = 940 K. Furthermore, associated with the coarsening

of the nanoparticles with in-plane diameter D1, and the

destruction of the organization, is the progressive formation of

many larger uncorrelated nanoparticles with in-plane diameter

D2 varying from 9.0 nm at Ta = 870 K to about 11 nm

at Ta = 1010 K. This phenomenon is progressive, as seen

in the gradual increase of k2/k1 (inset of figure 3(b)), which

represents the ratio of the number of uncorrelated nanoparticles

over the number of correlated nanoparticles. In this sense,

we can speculate that the bimodal distribution results from the

coarsening of the post-annealed particles, which occurs mainly

by coalescence phenomena at high temperatures (>790 K).

It is also worth noting that in this temperature range, the
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Figure 4. EXAFS spectra at (a) Fe K and (b) Pt L3 edges of (C/FePt)40 multilayers as-deposited and post-annealed at 870 K for 1 h. First
shell fits are superposed on the data. Comparison of experimental EXAFS spectra at (c) Fe K and (d) Pt L3 edges with calculations assuming

A1 and L10 phases. The regions around 5.6 Å
−1

at the Fe K edge and around 7.0 Å
−1

at the Pt L3 edge (indicated by arrows) are very
sensitive to the order of the first coordinating atomic shells.

Table 1. Results obtained from the quantitative analysis performed simultaneously on the Pt and Fe EXAFS signals: type and number of
nearest neighbors, corresponding distance and mean square relative displacement σ 2.

Sample
Type of
neighbors

Coordination
number

Distance

(Å)

σ 2

(10−2 Å
2
)

(C/FePt)40 multilayer Fe–Fe 3.6 ± 0.4 2.55 ± 0.03 2.4 ± 0.4
(As-deposited) Fe–Pt 2.2 ± 0.4 2.56 ± 0.01 1.1 ± 0.2

Pt–Pt 3.6 ± 0.4 2.67 ± 0.05 1.1 ± 0.6

(C/FePt)40 multilayer Fe–Fe 5.4 ± 0.3 2.66 ± 0.03 3.2 ± 0.4
(Annealed 870 K) Fe–Pt 4.0 ± 0.3 2.63 ± 0.01 0.9 ± 0.1

Pt–Pt 5.4 ± 0.3 2.68 ± 0.01 0.7 ± 0.1

partial graphitization of the carbon matrix leads to a significant

increase of the bilayer thickness �z [33].

4. Local atomic order and chemical ordering

4.1. Ex situ EXAFS measurements

EXAFS data obtained from (C/FePt)40 multilayers as-

deposited and post-annealed at 870 K for 1 h are presented

in figure 4. EXAFS signals of the as-deposited multilayer

measured at both the Fe K and Pt L3 edges are characteristic of

an amorphous-like structure with disordered outer coordination

shells. In a first stage, quantitative analysis was performed

simultaneously on the Pt and Fe EXAFS signals by using the

IFEFFIT and AUTOBK codes [34] to fit the experimental data

(figures 4(a) and (b)). The results listed in table 1 reveal

that a model including only the first coordination shell leads

to a consistent solution at both the Fe K and Pt L3 edges.

For the as-deposited (C/FePt)40 multilayer, the structure was

expected to be fcc with Pt and Fe atoms randomly distributed

over equivalent positions, i.e. six hetero-atomic (Fe–Pt) and

six homo-atomic (Fe–Fe or Pt–Pt) neighbors. However, our

results show a reduction of the total coordination number Ntot

to 5.8 (i.e. 3.6 homo-pairs and 2.2 hetero-pairs). Such a

decrease of Ntot can be explained by the presence of Fe and

Pt atoms dissolved in the matrix and by the small particle

size. Moreover the large values of mean square relative

displacement, σ 2, confirm that the as-deposited nanoparticles

are poorly crystallized. After annealing at 870 K for 1 h,

coordination numbers rise, whereas σ 2 values associated to

Fe–Pt and Pt–Pt distances drop to reach values characteristic

of well-crystallized systems. However, the σ 2 value remains

large for Fe–Fe pairs, indicating a broad distribution of Fe–

Fe distances even after annealing. This can be related to

the fact that Pt atoms have a larger atomic radius than Fe

atoms, but another possible reason could be the formation

of carbon-encapsulated FePt nanoparticles with an amorphous

iron-rich interface [35]. It is worth noting that annealing

also causes an expansion of the Fe–Fe and Fe–Pt distances,

and an increase of the coordination number ratio between the

number of hetero-atomic and homo-atomic neighbors from

0.61 to 0.74. However, the ratio remains far from the

value of 2 expected for a perfect L10 phase (8 Fe–Pt and

4 Fe–Fe).
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Figure 5. (a) In situ GIXRD data for (C/FePt)40 multilayers annealed in vacuum. (b) Ex situ GIXRD data for (C/FePt)40 multilayers
as-deposited and post-annealed at 870 K for 1 h.

In order to prove that the structure of our annealed

nanoparticles approaches that of the L10 phase, ab initio

EXAFS calculations including more coordination shells were

performed by FEFF 8 with self-consistent potentials [36].

Theoretical signals resulting from A1 and L10 clusters are

compared with experimental data in figures 4 (c) and (d). Both

models do not fit the data perfectly, especially at the Fe K

edge due to the strong σ 2 value. However, specific features

of the A1 phase fine structure in the region around 7.0 Å
−1

at the Pt L3 edge are observed in the data of the as-deposited

multilayer. Meanwhile, the calculated L10 data at both the Fe K

edge (around 5.6 Å
−1

) and Pt L3 edge (around 7.0 Å
−1

) match

well the experimental data for the post-annealed multilayer.

EXAFS measurements thus suggest that thermal annealing

induces a transformation from a poorly structured FePt phase

to an ordered L10-like phase. Furthermore, it is important

to notice that EXAFS measurements, which are an average

over all Fe and Pt atoms, can also detect fractions of oxides

or carbides (usually not less than 5%). Nonetheless, x-ray

absorption near-edge structures at both the Fe K and Pt L3

edges are characteristic of metallic binary alloys, indicating

that the nanoparticles are well protected from oxidation by the

carbon matrix.

4.2. In situ GIXRD measurements

In situ GIXRD data presented in figure 5(a) show that the

as-deposited film consists of disordered fcc FePt grains with

only a very broad (111) peak due to the small size and

amorphous-like structure of the grains. However, it may be

noticed that its shape is asymmetrical, extending to the higher

angle values, which could be explained by the contribution

of the (200) peak to the total diffracted intensity. The lattice

parameter a = 3.790 Å deduced from the position of the

(111) Bragg reflection is smaller than the lattice constant

of the disordered A1 FePt phase abulk = 3.816 Å. This

lattice contraction of ∼0.7% may be attributed to small size

effects [37] or to the presence of compressive stress commonly

observed in ion-beam sputtered films [38, 39]. Furthermore,

the apparent mismatch between the EXAFS and the diffraction

local structure (aXRD > aEXAFS) confirms the important

disorder occurring in these materials [40]. As the annealing

temperature increases, the (111) peak sharpens due to grain

coarsening and its position shifts to lower angle values, which

can be related to thermal expansion effects and/or relief of

in-plane compressive stress. Beyond Ta = 790 K, the (200)

reflection becomes clearly visible and shifts to higher angle

values as the temperature increases, despite thermal dilatation.

At Ta = 1010 K the splitting of the (200)–(002) reflections

in the GIXRD pattern attests that the L10 phase has formed.

The lattice parameters deduced from the positions of the (200)

and (002) Bragg reflections corrected for thermal expansion

effects are a ≈ 3.886 Å and c ≈ 3.700 Å, which corresponds

to a tetragonality ratio c/a of 0.95 close to the bulk L10 one

(abulk = 3.853 Å, cbulk = 3.713 Å, c/a = 0.96).

4.3. Ex situ XRD measurements

In order to obtain quantitative information on the chemical

order parameter S, additional ex situ XRD experiments were

carried out on a wider angular range to cover the (001), (110),

(200), (002), (220), and (202) Bragg reflections. It is worth

noting that from the intensity ratio of the XRD peaks in both

Bragg–Brentano and grazing incidence geometries, the FePt

grains were indicated to be randomly oriented. In qualitative

agreement with the EXAFS and in situ GIXRD results, the ex

situ GIXRD pattern of the as-deposited (C/FePt)40 multilayer

(figure 5(b)) shows reflections corresponding to a poorly

crystallized fcc structure with a lattice parameter a = 3.790 Å.

However, two bumps located around 2θ ≈ 18◦ and around

2θ ≈ 52◦ are observed. The latter can be interpreted as

the merging of the (220), (311), and (222) peaks into one

because of an amorphous-like structure of the FePt grains, as

suggested by EXAFS measurements. The former might be

due to nanometric graphite-like domains present in the carbon

matrix or to the formation of poorly crystallized tetragonal

FePt grains. Meanwhile, the formation of the ordered L10

FePt phase characterized by the appearance of the (001) and

(110) superstructure peaks is clearly evidenced in the ex situ

GIXRD pattern of the (C/FePt)40 multilayer post-annealed

at 870 K for 1 h (figure 5(b)). From the positions of

the (001) and (110) reflections, respectively, values of c ≈

3.610 Å and a ≈ 3.952 Å can be determined, which attest

to a strong tetragonality of the L10 FePt phase (c/a ∼ 0.91) at
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Figure 6. ZFC–FC magnetization curves of (C/FePt)20 multilayers: (a) as-deposited multilayer measured in a field of 200 Oe (the dotted line
represents the susceptibility given by a Curie-type law), (b) post-annealed at 770 K for 2 h, and (c) post-annealed at 1070 K for 1 h measured
in a field of 100 Oe.

Ta = 870 K. It is here important to point out that the estimation

of the chemical order parameter from the c/a ratio [41] would

lead to S = 2, which is physically impossible (S may vary

between 0 for a fully disordered FePt alloy to 1 for the perfectly

ordered alloy). Actually, the a and c values obtained in our

study are consistent with the positions found for the (111)

and (200) reflections, but do not match that of the (220)

and (311) reflections. This suggests that, despite the strong

tetragonality of the L10 FePt phase, only partial chemical

ordering has taken place at 870 K and that some FePt grains

remain disordered. Therefore the observed (220) and (311)

reflections correspond to an average of the diffracted intensity

from L10 ordered and A1 disordered FePt grains. The chemical

order parameter S was thus estimated from the ratio of the

integrated intensities of the (001) and (110) superstructure

peaks versus the (002) and (220) fundamental peaks following

the analysis described in [42, 43], and assuming that partial

ordering occurred homogeneously within all FePt grains.

According to the EXAFS data (see table 1), we also assumed

that σ 2
Fe = 2σ 2

Pt. The theoretical integrated intensity ratios

I001/I002 and I110/I220 were fitted to the experimental ones

corrected from the Lorentz-polarization contribution. Best-

fit values yield S = 0.54, σ 2
Fe = 4.2 × 10−2 Å

2
, and

σ 2
Pt = 2.1 × 10−2 Å

2
. This S value, which is consistent with

the data reported in the literature for 5 nm-FePt nanoparticles

embedded in carbon [20], confirms that partial ordering takes

place at 870 K. The σ 2 values, although relatively high, are

also consistent with those derived from the EXAFS analysis

(see table 1) and are of the same order of magnitude as

those obtained by Gehanno et al [44] in epitaxial FePd alloy

thin films. Finally, it is worth noting that the full widths at

half-maximum determined from the (001) superstructure and

(200) fundamental reflections are ∼4◦ and ∼2◦, respectively,

which means that the in-plane coherency length of the ordered

domains is half that of the disordered ones. Taking into

account that the grain size distribution is bimodal, it may be

inferred that L10 ordering first takes place in the smallest grains

(<4 nm) as already suggested by Christodoulides et al [20].

5. Magnetic properties

The temperature dependence of the magnetic susceptibility

χ(T ) collected both after zero-field cooling (ZFC) and field

cooling (FC) is displayed in figure 6 for as-deposited and

post-annealed (C/FePt)20 multilayers. As commonly observed

in granular magnetic systems [45, 46], the ZFC curve of

the as-deposited multilayer exhibits a peak in magnetization

at TB ∼ 50 K, the blocking temperature below which the

magnetization of most of the nanoparticles is blocked. In

addition, as expected for superparamagnetic systems, the

ZFC and the FC curves show strong irreversibility below

TB. However, although the magnetization exhibits a reversible

behavior above TB, χ(T ) cannot be described by a Curie-type

law (i.e. 1/χ is not linear in T ). Furthermore, as reported in a

previous paper [33], the magnetization curves M(H ) of the

as-deposited multilayer measured above TB cannot be fitted

by a Langevin function. These results suggest that strong

interactions exist between as-deposited FePt nanoparticles due

to their proximity.

After annealing at 770 K for 2 h, the ZFC–FC

curve of the multilayer displayed in figure 6(b) reveals an

obvious irreversibility below TB ∼ 250 K. Besides, the

magnetization curve M(H ) measured at RT (figure 7(a))

shows a soft magnetic feature with zero remanence and

coercivity, suggesting that the nanoparticles are thermally

unstable, i.e. they are in the superparamagnetic state.

Under the assumption of weak interparticle interactions, the

magnetization curve M(H ) of such a superparamagnetic

system can be described by a weighted sum of Langevin

functions that takes into account a distribution of magnetic

moments due to the particle size distribution N(V ):

M(H ) = Ms

∫ ∞

0

[

coth(x) −
1

x

]

N(V ) dV , (1)

where x = MsV H/kBT , Ms is the saturation magnetization,

kB is the Boltzmann constant, and V is the particle volume.

Assuming a Gaussian distribution of spherical particles with

diameter D, the fit to the experimental data yields an average

diameter 〈D〉 = 6.0 nm and a standard deviation σ = 1.5 nm.

This magnetic size 〈D〉 is found to be slightly higher than the

structural size determined by ex situ GISAXS (D1 = 4.0 nm

and D2 = 5.7 nm with k2/k1 = 0.04), suggesting that the

magnetic particles are weakly coupled. In figure 6(c), the ZFC

curve of the multilayer annealed at 1070 K for 1 h displays

a very broad peak at ∼190 K. However, most of the particles

remain blocked at 350 K so that the film shows hard magnetic

properties even at RT.
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Figure 7. (a) Hysteresis loop of the (C/FePt)20 multilayer post-annealed at 770 K for 2 h measured at RT. The solid line is the best fit to the
experimental data using equation (1). (b) Hysteresis loops of as-deposited and post-annealed (C/FePt)20 multilayers measured at 30 K.
Temperature dependence of the coercivity is shown in the inset (the solid lines are the best fits to the experimental data using equation (2)).

Table 2. Magnetic properties of as-deposited and post-annealed (C/FePt)20 multilayers determined from hysteresis loops measured at various
temperatures. Hc: coercivity in Oe; Mr/Ms: remanence ratio; µat/µB: average magnetic moment per atom (including both Fe and Pt atoms)
in units of Bohr magneton.

Hc (Oe) Mr/Ms µat/µB

300 K 150 K 30 K 300 K 150 K 30 K 300 K 150 K 30 K

As-deposited 19 14 121 0.29 0.61 0.71 0.66 1.09 1.24
Annealed 770 K 0 132 1603 0 0.12 0.57 1.33 1.57 1.65
Annealed 1070 K 1325 1842 3435 0.30 0.42 0.56 0.66 0.88 0.97

Hysteresis loops of the as-deposited and post-annealed

(C/FePt)20 multilayers were measured at 300, 150, and 30 K

in order to determine the coercivity, Hc, the average magnetic

moment per atom (including both Fe and Pt atoms), µat, and

the remanence ratio, Mr/Ms, of the films. The corresponding

values are listed in table 2, while magnetization curves M(H )

measured at 30 K are shown in figure 7(b) as a typical example.

From these measurements, the temperature dependence of

Hc is obtained, which is expected to behave according to

equation (2) for superparamagnetic systems [47]:

Hc(T ) = H0

(

1 −

√

T

TB

)

, (2)

where H0 is the zero temperature (intrinsic) coercivity and

TB is the blocking temperature. The solid lines in the inset

of figure 7 are fits of equation (2) to the experimental data

from which the zero temperature coercivity and the blocking

temperature are determined to be H0 = 2.2 kOe and TB =

250 K for the multilayer post-annealed at 770 K and H0 =

4.3 kOe and TB = 568 K for the multilayer post-annealed at

1070 K, respectively. It is interesting to note that the TB value

obtained for the multilayer annealed at 770 K is in excellent

agreement with the value determined from the ZFC–FC curve.

Furthermore, both H0 and TB increase with Ta because of

the gradual transformation of the soft fcc FePt phase to the

hard fct FePt phase. For spherical particles the rotational

energy barrier to alignment is given by the magnetic anisotropy

energy per unit volume K multiplied by the particle volume V .

For SQUID measurements, the blocking temperature should

roughly satisfy the relationship

TB =
K 〈V 〉

25kB

. (3)

Using the 〈V 〉 value determined from the Langevin fit

displayed in figure 7(a), we calculate a magnetic anisotropy

energy K = 7.6 × 106 erg cm−3 for the multilayer post-

annealed at 770 K for 2 h. This K value is found to be one order

of magnitude smaller than the magnetocrystalline anisotropy

energy of the FePt binary alloy with L10 phase (K1 = 7 ×

107 erg cm−3) [48], but one order of magnitude higher than the

effective magnetic anisotropy estimated for FePt nanoparticles

with A1 phase (Keff = 3.6×105 erg cm−3) [26]. This might be

due to incomplete L10 ordering at this annealing temperature

as observed by XRD (S = 0.54). On the other hand, the

K value of the multilayer post-annealed at 1070 K for 1 h

derived from equation (3) using the 〈V 〉 value determined by

GISAXS is decreased to K = 4.5 × 106 erg cm−3. It can also

be seen that a shoulder tends to develop in the magnetization

curve near H = 0. These results suggest the presence of a

soft magnetic phase that is not exchange coupled to the hard

phase. The most likely explanation is that annealing at 1070 K

causes chemical interaction of FePt layers with the Si substrate

as revealed unambiguously by complementary RBS and energy

filtered TEM experiments [33].

The variations of the remanence ratio Mr/Ms gathered in

table 2 also provide interesting information since the Stoner–

Wohlfarth model predicts a value of 0.5 for noninteracting

single domain particles with easy axes randomly oriented [49].

At 300 K, the remanence ratio of the as-deposited and

post-annealed multilayers is smaller than 0.5 because of

the existence of superparamagnetic particles and/or dipolar

interactions. A general trend is that Mr/Ms increases

as T decreases due to the gradual blocking of the FePt

nanoparticles. However, while Mr/Ms reaches ∼0.5 for post-

annealed multilayers at 30 K, a value of 0.71 is found for the
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as-deposited multilayer, thus confirming that strong exchange

coupling exists between magnetic particles.

The last point to discuss is the evolution of the average

magnetic moment per atom µat upon thermal annealing. As

seen in table 2, the µat value of the as-deposited multilayer

determined from the hysteresis loop measured at 30 K

(figure 7(b)) is 1.24 µB, which is less than the value of 1.54 µB

expected for disordered fcc FePt [28]. This reduction may

be due to the presence of a significant amount of Fe and Pt

atoms dissolved in the matrix, as revealed by the GISAXS

measurements. A further reason might be attributed to the

presence of carbon atoms in the FePt phase or to reduced

moments for the atoms at the surface of the nanoparticles

resulting in a magnetic dead layer as suggested by the EXAFS

measurements. After annealing at 770 K for 2 h, the average

magnetic moment per atom rises to µat = 1.65 µB at 30 K,

which is approaching the bulk value of 1.71 µB for L10 FePt.

This result confirms not only that partial L10 ordering occurs,

but also that Fe and Pt atoms previously incorporated in the

carbon matrix precipitate upon annealing. However, although

H0 and TB increase steadily with Ta because of the progressive

L10 ordering of the FePt nanoparticles, the diffusion of Fe

atoms into the substrate at 1070 K [7, 33, 50] leads to a strong

decrease of the µat value to 0.97 µB at 30 K.

6. Conclusion

We have investigated the growth kinetics, chemical ordering,

and magnetic properties of carbon-encapsulated FePt nanopar-

ticles subjected to thermal annealing by combining ex situ

and in situ measurements. HRTEM and GISAXS show that

the as-deposited granular films are composed of isolated FePt

nanoparticles of approximately 3 nm in size and surrounded

by an amorphous carbon matrix. Our structural data provide

evidence that coarsening of the post-annealed particles first

takes place mainly through collecting Fe and Pt dissolved in

the matrix. At temperatures above 870 K, particles combine to

form larger entities by coalescence while carbon atoms precip-

itate to form graphite-like nanostructures. EXAFS and XRD

demonstrate that the FePt nanoparticles, which are well pro-

tected from oxidation, undergo a gradual phase transition from

a poorly crystallized fcc structure (disordered) to a fct structure

(ordered) under annealing. SQUID magnetometry reveals that

this phase transition causes magnetic hardening characterized

by a strong enhancement of the blocking temperature and coer-

civity. Anomalous variations of saturation magnetization and

magnetocrystalline anisotropy energy at high annealing tem-

peratures (∼1070 K) are ascribed to chemical interaction of

Fe atoms with the Si substrate. Thus a close relationship ex-

ists between the structural and magnetic properties of these

carbon-encapsulated FePt nanoparticles, which may be tuned

using appropriate annealing conditions. In that sense, the use

of dedicated ex situ and in situ techniques provides valuable

information for investigating chemically ordered magnetic bi-

nary alloys in nanoparticle form that present a strong potential

for future magnetic recording media.
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