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Résumé

Les matériaux multiferroiques présentant simultanément un ordre ferroélectrique et un
ordre magnétique constituent une classe de matériaux des plus intéressantes et prometteuses en
termes de dispositifs innovateurs et en ce qui concerne la physique et la science des matériaux de
leur réponse fonctionnelle. Parmi ces matériaux multiferroiques, le BiFeO; est 'un des plus
étudiés actuellement car il est intrinséquement ferroélectrique et antiferromagnétique avec des
températures de Curie (T¢c ~ 830 °C) et de Néel (Ty ~370 °C) toutes deux tres élevées, lui
conférant un caractére multiferroique a température ambiante. Pour son intégration au sein de
dispositif, un tel matériau multiferroique doit disposer des caractéristiques principales suivantes:
(i) une forte résistivité €lectrique, (ii) une grande polarisation électrique, (iii) une bonne résistance
a la fatigue ferroélectrique, (iv) ainsi qu’une haute aimantation a saturation. Actuellement, la mise
en forme du BiFeO; satisfaisant le mieux aux exigences mentionnées précédemment est sous
forme de couche mince épitaxiale pour laquelle le BiFeO; demeure multiferroique a température
ambiante et posséde de hautes amplitudes de polarisation et d’aimantation & saturation. Toutefois,
compte tenu de la faible stabilité du BiFeOs, les défauts structuraux créés lors de sa synthése
réduisent la résistivité et la résistance a la fatigue ferroélectrique des couches minces d’une part et
compromettent la nature intrinséque du BiFeO; d’autre part, rendant donc difficile de prétendre
que les excellentes propriétés magnétiques obtenues sont des propriétés du BiFeOs.

L’objectif principal de ce travail est d’élaborer un systéme multiferroique performant a
température ambiante a base de couches minces épitaxiales de BiFeO; remédiant aux limitations
énoncées ci-dessus. Nous proposons: d’étudier la synthése sur substrat SrTiO; recouverts de
SrRuO; et orientés (001) et (111), d’hétérostructures épitaxiales multiferroiques a base de
couches minces de BiFeO; et de BisjsLay;5Ti;0;5; (BLT) par ablation laser, en particulier de
multicouches [y-Fe,0; — BiFeQs] (nanocomposite auto-assemblé) / BLT, d’en caractériser les
propriétés structurales et multiferroiques et de les comparer a celles des composantes
monophasées considérées individuellement. Ici, les couches de BLT permettent I’amélioration de
la résistivité et de la résistance a la fatigue ferroélectrique. Nous déterminons aussi sous quelles
conditions des inclusions nanométriques épitaxiales de y-Fe,O; se développent au sein de la
matrice de BiFeO;s lors de la relaxation des contraintes épitaxiales imposées au BiFeO; par un fort
désaccord de maille avec le BLT, pour en améliorer les propriétés magnétiques. Les propriétés
structurales des couches minces composant ces hétérostructures (orientations cristallographiques

des phases, qualité cristalline, états de contrainte et morphologie) sont caractérisées par




Résumé

diffraction des rayons X et microscopie a force atomique et les propriétés multiferroiques
(ferroélectricité et magnétisme) aux échelles macroscopique et nanométrique a I’aide d’un
analyseur de propriétés ferroélectriques et de la magnétométrie classique [PPMS («Physical
Property Measurement System» en anglais) et SQUID («Superconductor Quantum Interference
Device» en anglais)], ainsi que par microscopies a forces piézoélectrique et magnétique,

respectivement.

Olivier Gautreau Alain Pignolet
Etudiant Directeur de recherche
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Figure 3.24: (a) Densité de courant de fuite J en fonction du champ électrique appliqué E, (b)
Log(J) vs Log(E), (c) Ln(J/E) vs E", (d) Ln(J/E?) vs 1/E, pour des couches minces de 200
nm de BFO déposées sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuO; a une température de
synthése de ~ 700°C selon les procédés A et B (respectivement: BiFeO;, 20 mTorr O,,
refroidissement lent; et cible Bi; ;FeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C).
............................................................................................................................................. 117

Figure 3.25: (a) Cycles d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 20 kHz — dépendance de la
polarisation rémanente 2P, = P,” - P,” (b), du champ ceercitif 2E. = E.” - E.” (c), en fonction
du champ électrique maximum appliqué E,.x - pour des couches minces de 200 nm de BFO
déposées sur substrat SrTiOz (111) recouvert de StTRuO; a une température de synthése de ~
700°C selon les procédés A et B (respectivement: BiFeOs3;, 20 mTorr O,, refroidissement
lent; et cible Bi; ;FeO;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C). Pour (b) et (c),
les valeurs ont été estimées a partir de cycles d’hystérésis mesurés a 20 kHz. (d) Cycles
d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 1 kHz pour différentes températures pour les films
déposés selon le procédé A et (e) Caractérisation de la fatigue ferroélectrique des couches
MINCES AISCULEES (@) = (€)eeervrreerireiirieiiie et eeree et e eetteeeteeesteeestbeeeteeestseeeaseeeaseeseseeesseenses 118

Figure 3.26: (a) Densité de courant de fuite J et (b) résistivité p en fonction du champ électrique
appliqué E; (c) Log(J) vs Log(E); (d) Ln(J/E) vs E"; (e) In(J/E®) vs 1/E; (f) cycles
d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 20 kHz; dépendance de la polarisation rémanente 2P,
= P, - P. (g), du champ ccercitif 2E. = E., - E. (h), en fonction du champ électrique
maximum appliqué E,,.x; pour des couches minces de 100 nm et 200 nm de BFO déposées
sur substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuQO; a une température de synthése de ~ 700°C
selon le procédé B (c. a d. cible Bi; FeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe
C). Pour (g) et (h), les valeurs ont été estimées a partir de cycles d’hystérésis mesurés a 20
KHZ. oottt ettt s et e et e e bt e st b e e b e et b e e s bt e bt e st e atbeerbearbeenbeerraetaeeteentrenens 125

Figure 3.27: Cycles d’hystérésis magnétiques (aimantation M en fonction du champ magnétique
appliqué H) en réponses longitudinale et transverse d’une couche mince de 200 nm de BFO
déposée sur substrat SrTiO;z (111) recouvert de SrRuO; a une température de synthése de ~
700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf.
ANNEXE C). 1iiiiiiiiiieiie ettt et e et e e et e e ettt e e teeeebeeeteeeatbeeebeeeataeeatbeeetaeeatbeesateeebaeeanraeas 128

Figure 3.28: Comparaison de la réponse magnétique (aimantation ‘Long moment’ en fonction du
champ magnétique appliqué H) d’une couche mince de BFO et d’un monocristal orientés
(111). . Figure adaptée d’aprés Bai et al.' 7% ..........o.oovivioeeeeeeeeeeeeeeeeeeeee e 129

Figure 4.1: Spectrogrammes XRD 0-20 de multicouches de (100nm)BFO/(120nm)BLT, déposées
sur substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuQO; a une température de synthése de ~ 700°C
selon les procédés A et B (respectivement: cible BiFeOs, 20 mTorr O,, refroidissement lent;
et cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C). "?" désigne les pics
n’appartenant a aucune phase identifiable. (b) est un zoom des spectrogrammes autour de la
réflexion SrTiO; 002, permettant de mieux visualiser la distribution des phases en présence
L4 ST (<7 4 o) 1 SRR STSTRR 135

Figure 4.2: Spectrogrammes XRD 0-260 de multicouches (100nm)BFO/(120nm)BLT et
(120nm)BLT/(100nm)BFO, déposées sur substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuO; a une
température de syntheése de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,,
refroidissement lent, cf. annexe C). "?" désigne les pics n’appartenant & aucune phase
identifiable. (b) est un zoom des spectrogrammes (a) autour de la réflexion SrTiO; 002,
permettant de mieux visualiser la distribution des phases en présence de cette région. ..... 138

Figure 4.3: Spectrogrammes XRD 0-20 de multicouches (100nm)BFO/BLT pour différentes
épaisseurs de la couche de BLT: 0, 30, 60 et 120nm, déposées sur substrat SrTiO; (001)
recouvert de SrRuO; a une température de synthése de ~ 700°C selon le procédé B (c. a d.
cible Bi; FeO;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C). "?" désigne les pics
n’appartenant a aucune phase identifiable. (b) est un zoom des spectrogrammes (a) autour

xii



Liste des figures

de la réflexion SrTiO; 002, permettant de mieux visualiser la distribution des phases en
PIESENCE AE COLE TEGIOM. 1ovvierieeiieiieeiietiesieesteeseeseteeteeseeseeseesseesssesssessseenseessaesseesseesssenns 141
Figure 4.4: Spectrogrammes XRD 0-260 de multicouches (200nm)BFO/(220nm)BLT et
(220nm)BLT/(200nm)BFO déposées sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuO; a une
température de synthese de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO3, 20 mTorr O,,
refroidissement lent, cf. annexe C). "S" désigne SrTiO;. (b) est un zoom des
spectrogrammes (a) autour de la réflexion SrTiO; 111, permettant de mieux visualiser la
distribution des variantes de domaines de cette TEZION. .......ccvvevvverieireeiieerieereeree e 147
Figure 4.5: Spectrogrammes XRD 6-26 de multicouches (100nm)BFO/BLT pour différentes
épaisseurs de la couche de BLT: 30, 60 et 120nm et de couche mince individuelle de 200nm
de BFO (Onm BLT), déposées sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuQ; épitaxié¢ a une
température de synthése de ~ 700°C selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeO;, 8 mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C). (b) et (c) sont des zooms des spectrogrammes (a)
respectivement autour de la réflexion SrTiO; 111 et y-Fe,O; 111, permettant de mieux
visualiser la distribution des variantes de domaines du BFO et I’évolution des phases de
BLT et de y-Fe,O; lorsque I’épaisseur de la couche de BLT augmente. (d) représente la
taille des cristallites de BFO et de (a- ou y-) Fe,O; en fonction de 1’épaisseur de la couche
de BLT, estimée respectivement a partir des FWHM des réflexions BFO 111 et a-Fe,O5 200
2 2 2 1 RS 151
Figure 4.6: Figures de p6le XRD des réflexions BiFeOs (110), BizsLag75Ti301, (117) et y-Fe,Os
(400) de multicouches nanocomposite [y-Fe,O; — BiFeO;]/ BizsLag75Ti30;, sur STO (111).
Les angles 20 furent fixés a 32.1°, 30.1° et 43.3° correspondant respectivement aux
réflexions BiFeO; 110, Bi;ysLag75Ti;01, 117 et y-Fe,O; 400. Le centre et le bord extérieur
des couronnes des figures de pole correspondent respectivement a y=0° et 90°; y=90°
correspond a la configuration pour laquelle la surface du substrat est paralléle au plan défini
par les faisceaux de rayons X incident et réfléchi. ...........ccoeveeviiiiiiiiiiiiieee, 154
Figure 4.7: Images par microscopie électronique en transmission (ou TEM pour Transmission
Electron microscopy) d’une coupe transverse d’une multicouche (200nm) nanocomposite
BFO-y-Fe,0; / (220nm) BLT déposée sur substrat STO(111). (A) Image en champ sombre
annulaire (ou ADF pour Annular Dark Field), et (C) et (D), cartographies chimiques par
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Introduction

Introduction

La recherche sur les matériaux présentant simultanément un ordre ferromagnétique (ou
tout autre forme d’ordre magnétique) et un ordre ferroélectrique connait actuellement un essor
florissant. Cette catégorie de matériaux est désignée par 1’appellation « multiferroique
magnétoélectrique ». Le regain d’intérét actuel, plus de 30 ans aprés les premiéres recherches
effectuées dans les années 70, ou aucun dispositifs ne fut cependant réalisé, est alimenté tant par
la meilleure compréhension de la théorie mise en jeu que par les progrés des techniques
expérimentales de fabrication et de caractérisation. D’une part, les méthodes de simulation
numérique ont stimulé la découverte et I’étude de nouveaux matériaux multiferroiques et éclairci
la compréhension des facteurs permettant le couplage entre les parameétres d’ordres magnétique et
ferroélectrique. Et d’autre part la fabrication de couches minces monocristallines de haute qualité
de ces matériaux, facilitée par les techniques de déposition en phase vapeur selon des procédés
‘haute pression’ telle I’ablation laser, a permis de synthétiser et d’étudier expérimentalement de
nouvelles classes de matériaux multiferroiques.

Toutefois, le nombre de matériaux monophasés qui sont simultanément ferroélectriques
et ferromagnétiques présents dans la nature est tres faible, car trés peu de structures cristallines
posseédent une configuration satisfaisant simultanément les exigences requises pour ces deux
types d’ordres. L’oxyde ayant une structure de type double-pérovskite BiFeO; est 1'un des
matériaux multiferroiques les plus étudiés actuellement, car non seulement il posséde une forte
polarisation électrique et une aimantation satisfaisante, mais encore il est I’'un des seuls a étre
multiferroique a température ambiante. En effet le fait d’avoir une trés haute température de
Curie (Tc~ 830 °C dans le cas du BiFeOs) et une température de transition magnétique également
¢levée (Température de Néel Ty~370 °C) est une propriété trés convoitée dans les applications
telles que les mémoires non volatiles ferroélectriques et 1’électronique haute température.
Néanmoins, la variabilit¢ des résultats reportés dans la littérature, notamment les valeurs de
polarisation et de champ électrique coercitif, qui est principalement attribuée au courant de fuite
et aux défauts au sein des échantillons (monocristaux et couches minces) ainsi que la trés faible
résistance a la fatigue ferroélectrique, sont des problémes qu’il reste a résoudre pour que les
couches minces de BiFeOs constituent un candidat potentiel sérieux pour les dispositifs intégrés
microélectroniques comme par exemple en tant qu’unit¢ de stockage des mémoires
ferroélectriques non volatiles. De plus, 1’origine de la forte aimantation au sein des couches

ultrafines de BiFeO; nécessite des éclaircissements. En effet, des études récentes sur les
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propriétés magnétiques des couches minces de BiFeO; suggerent que les fortes valeurs
d’aimantation observée ne sont pas une propriété intrinseéque mais proviennent d’inclusions de
phase secondaire ferrimagnétique de maghémite (y-Fe,Os;) de structure spinelle qui se
développent lors de la relaxation de la phase de BiFeOs.! Ces phases parasites apparaissent aux
joints de grains lors de la synthése a haute température ou a pression d’oxygene modérée,
particuliérement dans les régions contenant des défauts structuraux au sein des couches minces de
BiFeOs

La possibilité de contrdler a I’échelle atomique la croissance des couches minces permet
en principe de concevoir de nouveau type de métamatériaux multiferroiques sous diverses
formes, super-réseaux multicouches, composites bi- ou multiphasés, etc. permettant d’obtenir des
ordres magnétiques particuliers ainsi que des symétries pouvant générer une augmentation de la
polarisation. Bien que les récents résultats expérimentaux dans ce domaine soient trés
prometteurs, la compréhension des phénoménes magnétoélectriques observés reste spéculative et
les problémes de transport électrique ne sont que partiellement surmontés.

Actuellement, le seul mécanisme de couplage magnétoélectrique présentant une réponse
magnétoélectrique suffisante pour des applications pratiques est associé au couplage des
contraintes dans les zones piézoélectriques et magnétostrictives d’une hétérostructure. Cela peut
cependant avoir un effet inverse et I’effet des contraintes hétéroépitaxiales imposées par le
substrat dans les hétérostructures multicouches réduit parfois considérablement la réponse
piézoélectrique et le couplage magnétoélectrique tels qu’ils seraient générés par la déformation du
réseau cristallin dans le matériau massif. Il a ét¢é montré récemment que dans le cas des
hétérostructures verticales telles que les nanocomposites épitaxiées en 3 dimensions, constituées
par exemple de phase ferroélectrique de structure pérovskite et de phase ferrimagnétique de
structure spinelle, les interfaces entre les phases ferroélectrique et ferrimagnétique possédent des
surfaces effectives beaucoup plus importantes et réduisent ainsi considérablement I’effet des
contraintes imposées par le substrat.” Les trés forts couplages magnétoélectriques récemment
obtenus sont des résultats trés prometteurs pour 1’application pratique de ce type de systémes
composites dans des dispositifs intégrés réels. Cependant, le contrdle et la conception de tels
métamatériaux demeurent délicats, la compréhension des mécanismes de couplage reste a
approfondir, et la fiabilité de leurs propriétés ferroélectriques ainsi que de leurs propriétés de
transport encore inconnues.

En paralléle, I’amélioration de la trés faible résistance a la fatigue ferroélectrique de
couches minces de Pb(Zry4Tiy6)O; (matériau ferroélectrique d’ores et déja utilisé industriellement

dans les mémoires non-volatiles ferroélectriques) fut obtenue par I’utilisation de couches de
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(Bi,La);Ti;0,, (matériau ferroélectrique isolant).’* En effet, les forts courants de fuite traversant
généralement les couches minces individuelles de Pb(Zr4Ti6)O;, furent filtrés par le pouvoir
isolant des couches de (Bi,La),Ti;0,, dans des hétérostructures de couches minces (Bi,La)4Ti;01,
/ Pb(Zro4Tip6)O; / (Bi,La)sTi304,. Ainsi, la résistance a la fatigue ferroélectrique de telles
hétérostructures multicouches fut bien supérieure a celle des couches individuelles de
Pb(Zr)4Ti6)0s.

Motivée par ces études, notre recherche a pour but principal de réaliser un dispositif
multiferroique de couches minces épitaxiées a base de BiFeO; conservant les avantages du
BiFeO; et s’affranchissant de ses limitations. Autrement dit, réaliser un systéme multiferroique a
température ambiante possédant une forte polarisation, une forte résistivité électrique, une
importante résistance a la fatigue ferroélectrique, ainsi que de bonnes propriétés magnétiques,
intrinseques ou extrinseques. L’étude de I’influence de I’insertion de couches minces isolantes
épitaxiées de Bis,slag75T1301, au-dessus ou au-dessous de la couche de BiFeOs sur les propriétés
ferroélectriques du systéme de couches sera présentée. Nous présenterons également 1’étude
détaillée des configurations (orientations cristallographiques, et états de contraintes) pour
lesquelles des inclusions de maghémite épitaxiées se développent au sein de couches minces de
BiFeO; du systéme multicouches BiFeO;- Bis,sLag7sTi;0pp, €t comment ces inclusion peuvent
améliorer les propriétés magnétiques du systéme considéré.

Ce mémoire s’articule de la maniére suivante:

Apres la section introduisant le cadre dans lequel s’inscrit cette étude, le chapitre premier
présente un récapitulatif des phénomeénes physiques qui y seront utilisés et discutés. Le chapitre 2
décrit la technique de synthese utilisée pour la réalisation des différentes couches minces (souvent
épitaxiées) qui apparaissent dans cette étude. Il présente aussi les méthodes de caractérisation des
propriétés structurales et multiferroiques des couches minces réalisées. Les chapitres 3 et 4
constituent le coeur de cette étude et présentent les résultats expérimentaux obtenus. Le chapitre 3
présente et discute les résultats expérimentaux obtenus pour les couches minces - considérées
individuellement — qui composent I’hétérostructure nanocomposite multiferroique finale. Le
chapitre 4, quant a lui, traite des résultats des hétérostructures finales, c'est-a-dire des bicouches a
base de deux couches: une couche multiferroique nanostructurées composée d’une matrice de
BiFeO; et d’inclusion épitaxiées de maghémite et une couche de Bi;jsLag;sTi301,. Enfin, la
section finale récapitule les principaux résultats et discussions, ainsi que les conclusions tirées des
résultats expérimentaux de cette étude et expose quelques perspectives d’avenir que cette étude

suggére.
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Chapitre 1

1 Matériaux ferroiques et matériaux multiferroiques

La présence simultanée de deux propriétés ferroiques au sein d’un matériau telles que la
ferroélectricité et le ferromagnétisme, assurant un caractére multiferroique a ce dernier, dépend
principalement des propriétés cristallines du matériau ainsi que de la nature des éléments et de la
stoechiométrie de la(des) phase(s) le constituant. D’autre part, pour qu’un tel matériau soit
utilisable pour des applications pratiques, certaines caractéristiques fonctionnelles doivent au
préalable étre optimisées voire modifiées. Ceci nécessite alors une mise en forme spécifique du
matériau (réalisation du matériau sous forme de couche mince, sélection d’une orientation
cristallographique particuliére du matériau) voire une utilisation de matériaux supplémentaires
dont les propriétés fonctionnelles procurent au systéme final des caractéristiques plus
performantes que le simple matériau de base.

Ce chapitre introduit les notions nécessaires a la bonne compréhension des résultats
présentés dans cette these et de leur discussion, c'est-a-dire les concepts de ferroélectricité, de
ferromagnétisme et de multiferroisme, discutant de leur nature et de 1’origine des phénoménes
physiques requis pour leur existence. Des exemples de matériaux sont fournis pour illustrer
I’observation de ces phénoménes, et la nature et I’origine de leurs performances et de leurs
limitations seront également discutées pour appréhender les défis technologiques existant pour la

future utilisation de ces matériaux dans les applications pratiques.
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1.1 Ferro¢lectricité et Magnétisme

1.1.1 Ferroélectricité et piézoélectricité

A) Ferroélectricité et matériaux ferroélectriques

e Découverte et développement de la ferroélectricité

La ferroélectricité fut observée pour la premiére fois en 1921, par Joseph Valasek pour un
sel de tartrate de potassium et de sodium tétrahydraté (KNaCsH4O44H,0) préparé pour la
premiére fois aux alentours de 1655-1675 par Elie Seignette, ou son fils Pierre, tous deux
pharmaciens a la Rochelle. Pendant longtemps ce matériau fut connu sous le nom de « Sel de la
Rochelle » ou « Sel de Seignette ». Vu sa composition chimique et sa structure cristallographique
complexe, les recherches sur la ferroélectricité ne furent pas poussées trés loin. Une étape
majeure dans 1'étude des matériaux ferroélectriques fut réalisée ultérieurement lors de la
découverte au début des années 1950 des oxydes ferroélectriques de structure pérovskite: BaTiOs,
PbTiO;, etc. Ces matériaux ayant tous une structure semblable et relativement simple ont alors

permis le développement de la théorie de la ferroélectricité.

e Origines et comportements de la ferroélectricité

Selon leurs symétries, les cristaux peuvent étre divisés en 32 classes (groupes). 11 classes
possédent un centre de symétrie et sont appelés centro-symétriques (non polaires). Dans un
cristal centro-symétrique, les centres de symétrie des charges de types opposés coincident
toujours empéchant ainsi 1’existence d’un dipdle électrique. Les 21 autres classes ne posseédent
pas de centre de symétrie. L’absence de centre de symétrie est une condition nécessaire au
comportement pié¢zoélectrique du cristal, comportement définit par un changement de polarisation
¢lectrique sous I’effet d’une contrainte appliqué au cristal. L’ effet piézoélectrique est réversible et

le phénomeéne réciproque, a savoir le changement d’état de contrainte lors de I’application d’un
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champ électrique, est appelé effet piézoélectrique inverse. L’absence de centre de symétrie

permet ainsi un déplacement entre les ions positifs et négatifs dans le cristal, ce qui se traduit

alors par I’existence d’un dipdle électrique. Le cristal est alors anisotrope et posséde un ou
plusieurs axes polaires et les propriétés d’un tenseur d’ordre impair. En dehors d’une exception

(c. a d. le groupe 432 sans centre de symétrie mais possédant d’autres opérations de symétrie qui

empéchent I’existence d’un axe polaire), tous les matériaux dont les structures cristallines

appartiennent a [’un des groupes non centro-symétriques présentent 1’effet piézoélectrique.

Parmi les 21 classes non centro-symétriques, 10 permettent 1’obtention d’un axe polaire
unique. On dit des cristaux possédant une structure cristalline appartenant a ces classes, qu’ils
sont axisymétriques. Ils peuvent ainsi étre polaires, et présenter une polarisation spontanée
(moment dipolaire permanent). L’amplitude d’une telle polarisation spontanée dépend de la
température. Autrement dit, lorsque la température varie, ’amplitude de la polarisation change et
des charges électriques peuvent étre observées sur les faces du cristal perpendiculaires a 1’axe
polaire. On parle alors d’effet pyroélectrique. Les dix classes autorisant la présence d’un axe
polaire unique sont appelées classes pyroélectriques. Les cristaux ferroélectriques appartiennent a
la famille des pyroélectriques, mais constituent un sous groupe pour lequel la direction de la
polarisation spontanée peut étre inversée au moyen d’un champ électrique externe.

Un cristal est alors dit ferroélectrique lorsqu’il posséde au moins deux orientations
d’équilibre (ou positions d’équilibre) de la polarisation spontanée (grandeur vectorielle) en
I’absence de champ électrique externe, et la polarisation spontanée peut étre commutée d’une
orientation d’équilibre a I’autre par un champ électrique. Il existe deux types principaux de
comportement ferroélectrique: (i) le comportement displacif et (ii) le comportement ordre-
désordre.

(1) Lorsque le moment électrique dipolaire permanent est généré par le déplacement des ions par
rapport a leurs positions de haute symétrie on parle alors de comportement ferroélectrique de
type displacif.

(i) On parle de transition ordre-désordre lorsqu’au dessus d’une température critique, appelée
température de Curie ferroélectrique (7' > T¢) I’énergie thermique devient suffisante pour
permettre le mouvement aléatoire des ions d’une position d’équilibre & une autre, empéchant
ainsi un état asymétrique fixé. Lorsque la température est inférieure a 7¢, I’ion est figé a une
position hors du centre donnant ainsi naissance & un moment dipolaire d’amplitude non
négligeable. Les phénoménes considérés dans le cas du comportement ferroélectrique de type

ordre-désordre sont donc les suivant:
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e un moment dipolaire existe dans chaque maille élémentaire, mais a haute température
leurs directions sont aléatoires.
o Lorsque la température est plus faible, les dipdles s’ordonnent et s’alignent dans la méme

direction au sein d’un méme domaine.

Les matériaux ferroélectriques sont caractérisés par leur dépendance de la polarisation P
en fonction du champ électrique appliqué £ qui décrit un cycle d’hystérésis ferroélectrique tel que
le présente la Figure 1.1. Le cycle d’hystérésis provient de la présence de domaines
ferroélectriques dans le cristal. Dans un cristal ferroélectrique polydomaine, les polarisations et
leurs orientations sont paralléles les unes aux autres dans une région de 1’espace donnée (la
ferroélectricité est un phénomeéne collectif), mais chaque domaine a initialement une direction de
polarisation spontanée propre différente de celle des autres domaines. Lorsqu’on applique un
champ électrique externe DC, les polarisations individuelles s’alignent parallelement a la
direction du champ. Ceci se fait par ’accroissement de la taille des domaines dont I’orientation de
la polarisation est proche du champ électrique appliqué, au détriment des autres domaines. En
pratique, ce sont les parois des domaines qui croissent et qui bougent de facon a faire rapetisser
les autres domaines. Le champ DC minimum nécessaire au déplacement des parois des domaines
est la mesure du champ coercitif E.. Lorsque - pour un matériau avec une polarisation spontanée
globale nulle - le champ appliqué augmente au-dela du champ coercitif, la polarisation spontanée
initiale augmente (courbe j) jusqu’a un maximum P qui s’appelle polarisation a saturation et
correspond a toutes les polarisations individuelles orientées le long du champ appliqué ou
presque. P est une grandeur caractéristique au matériau. Le renversement du champ électrique
provoque une croissance des domaines ayant une polarisation opposée, donc une diminution de la
taille des domaines précédemment créés et réintroduit le mouvement des parois des domaines,
jusqu’a ce que le renversement de la polarisation spontanée soit complet dans les différentes
régions. Pour un champ appliqué nul, le cristal posséde une polarisation rémanente plus faible que
la polarisation spontanée a saturation appelée polarisation rémanente P,. Pour un champ inverse
appliqué d’amplitude conséquente, la polarisation spontanée a saturation finale est de méme
amplitude que la polarisation spontanée initiale mais de sens opposé. L aire du cycle d’hystérésis
est fonction du travail nécessaire pour déplacer les parois des domaines. Ce travail est étroitement
lié a la distribution de défauts dans le cristal et a la barriere d’énergie séparant les différents états

d’orientation.
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Figure 1.1: Cycle d’hystérésis ferroélectrique présentant la commutation de la polarisation macroscopique
des matériaux ferroélectriques en fonction du champ électrique appliqué, ainsi qu’une configuration
microscopique des domaines ferroélectriques donnant lieu a cette polarisation macroscopique.
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o Pérovskites ferroélectriques

Les pérovskites ferroélectriques sont les matériaux ferroélectriques les plus étudiés et les
plus utilisés. Une structure pérovskite parfaite posséde une maille générale de type ABO; (cf.
Figure 1.2) avec A4: cation divalent ou trivalent et B: cation tétravalent ou trivalent. La pérovskite
naturelle est le nom du minéral titanate de calcium CaTiO; mais I’exemple le plus connu de
ferroélectrique ayant une structure pérovskite est celui du titanate de baryum BaTiO; qui
explique bien ’origine de la ferroélectricité pour cette famille de matériaux. Dans la phase haute
température cubique, le cation divalent Ba’" est situé aux coins de la maille élémentaire, le cation
tétravalent Ti*" au centre et les anions O au centre des faces d’un cube. Dans la phase basse
température, un moment dipolaire existe di au déplacement relatif des ions 7i*" et O’ par rapport

a leur position de haute symétrie (dans la cellule unitaire cubique).

Champ électrique

appliqué l

Figure 1.2: Schéma illustrant la maille élémentaire des matériaux ferroélectriques a structure pérovskite.

B) Fatigue ferroélectrique

e Matériaux a base de Pb(Zr,Ti; )O3

Les matériaux Pb(Zr,Ti;,)0;, (0<x<1), solution solide de PbTiO; et PbZrOs;, aussi
connus sous le nom de PZT, sont parmi les matériaux ferroélectriques conventionnels les plus
utilisés dans la technologie FRAM («Ferroelectric Random Access Memory» en anglais pour
mémoire vive ferroélectrique) compte tenu de leurs fortes valeurs de polarisation rémanente P, et
de leur relativement faible température de synthése. Les matériaux a base de PZT possédent la

structure perovskite (cf Figure 1.2, avec Pb en site 4 et Zr ou Ti en site B) et présentent
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généralement de fortes valeurs pour 2P, (2P, = P,. - P,.); dépendamment des ¢léments de
substitution et des conditions de synthéses, et les valeurs rapportées sont comprises entre 20 et 70
uC/cm?®. Cependant, pour une capacité réalisée avec une couche mince de PZT et des électrodes
métalliques conventionnelles de Pt, la valeur de la polarisation rémanente est réduite apres
environ un million de répétition de cycles de lecture/écriture, ce qui est au moins trois ordres des
grandeurs plus bas que les spécifications techniques (idéalement une mémoire intégrée doit
pouvoir étre lues ~10'*- 10" fois). Ce probléme est appelé la "fatigue". 1l peut étre attribué a la
présence de charges d’espace issues des défauts a I’intérieur du matériau ferroélectrique et a leur
migration vers les électrodes.”® Ce probléme est aussi reli¢, de maniére plus globale, aux
phénomeénes existant prés des interfaces entres les électrodes (inférieure et/ou supérieure) et le
matériau ferroélectrique.”® Ces phénoménes englobent la présence des lacunes d’oxygéne et leur
role en tant que centres de piégeage de charges. De plus, des interfaces internes localisés dans la
couche de PZT, tels que les parois de domaine ou les joints de grains influent également sur les
propriétés ferroélectriques, dont la fatigue.”'® Afin de s’affranchir du probléme de fatigue, une
modification de la nature des électrodes fut suggérée. Certains groupes de recherche remplacérent

11,12
et

les électrodes métalliques de Pt par des électrodes d’oxydes conducteurs tels que RuO,
Iro, , ou bien avec des oxydes a structure perovskite tels que YBa,Cu;075 (YBCO) 4 et
(La,Sr)CoO; ° ou encore avec des électrodes oxyde-métal hybrides.'®'*'7'* Le probléme de
fatigue dans les couches minces a base de PZT peut ainsi étre atténué de manicre significative.
Toutefois, ces électrodes sont plus compliquées a synthétiser que des électrodes de métal pur.'®
Par conséquent, la recherche de nouveaux matériaux candidats présentant une bonne résistance a

la fatigue sur électrodes de Pt est primordiale.

e Composés a structure pérovskite en couche - phases d’Aurivilius

Le SrBi;Ta,0y (SBT) est un matériau ferroélectrique qui a émergé ces derniéres années. "’
Il fut découvert que les couches minces de SBT ou d’oxydes similaires peuvent surmonter le
probléme de la fatigue méme lorsqu’elles sont déposées sur des électrodes métalliques (par
exemple de Pt). Comme 1’indique la Figure 1.3, le SBT posséde une structure perovskite en
couche pour laquelle la double couche d’octaédres TaOg est comprise entre les couches de
(Bi202)2+. On attribue aux couches de (BiZOZ)2+ le fait de permettre au SBT, et au matériaux ayant
une structure similaire, d’étre insensible a la fatigue:" ces couches, qui possédent une densité de

charges électriques positive déterminées (2 charges élémentaires par unité de formule), et
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I’hypothése aujourd’hui acceptée est que leur position dans le réseau autorégule la compensation
des charges d’espaces provenant des lacunes d’oxygéne prés des électrodes. Cependant, les
couches minces de SBT possédent aussi des inconvénients. Elles présentent de faibles valeurs de
polarisation rémanente (2P,, comprises entre 4 et 16 uC/cm?).'*?**"'%22 De plus, le SBT posséde
une haute température de syntheése (750-850 °C) nécessaire pour le dépdt de couches minces de
haute qualité, ce qui compromet sa compatibilité avec les technologies actuelles de fabrication et

d’intégration, et donc leur utilisation dans la fabrication de mémoires.

oSreBieTh OO0

CB - couches de Bi,0,2*
CP — cellules pérovskites

Figure 1.3: Maille élémentaire de la structure pérovskite en couche SrBi,Ta,0,.

Les matériaux a structure perovskite en couche sont également appelés phases
d’Aurivillius. Les structures des phases d’Aurivillius peuvent étre décrites comme la croissance
alternée de cellules de type fluorite (Bi202)2+ et de blocs de perovskite (A,1_1B,,03,,+1)2', pour
lesquelles n =2, 3, 4 et 5.7 Les sites A a coordination d’ordre 12 peuvent étre occupés par des
cations divalent ou trivalent tels que Ba®", Ca®", Sr*", Bi*', et les éléments terres rares, et les sites
B de coordination d’ordre 6 sont généralement occupés par des cations plus petits tels que Ti*",
Ta>", Nb>", et W*', constituant les octaédres BO.>*

SBT et BisTi;0,, appartiennent respectivement aux membres de la famille Aurivillius
pour lesquels n = 2 et 3. La structure cristalline exacte du SBT fut déterminée par Rae, Thompson
et Withers sur monocristal a partir de résultats de mesures de diffraction de rayon X et de
diffraction d’électrons. Comme I’indiquent les résultats, le SBT cristallise dans le groupe
ponctuel de symétrie A2;am et posséde une structure orthorhombique a parameétres de maille a =

5531 A, b=5.534 A, et ¢ =24.984 A.% Le matériau ferroélectrique BisTi301, est monoclinique
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avec comme groupe ponctuel Blal mais peut étre considéré comme pseudo-orthorhombique,
avec a = 5.4483 A, b =5.4092 A, et c =32.8111 A * comme présenté sur la Figure 1.4.

Compte tenu de leur plus importante polarisation rémanente, les monocristaux de BisTi;0,, sont
susceptibles d’étre des candidats appropriés pour les dispositifs, puisqu’ils présentent une
importante polarisation spontanée de 50 xC/cm’® le long de leur axe cristallographique a.”’
Cependant les couches minces de BisTi;0;, présentent une forte fatigue, en dépit de la présence
des couches compensatrices (Bi,0,)*".***** Cela est probablement 1ié au fait que la polarisation
spontanée se trouve, dans ce matériau, orientée parallélement aux plans de (Bi,0,)*" et non pas

perpendiculairement comme dans le cas de SBT.

eBieTi OO

CB - couches de Bi,0,?*
CP — cellules pérovskites

Figure 1.4: Structure cristalline du Bi;Ti;01,.

e Bi,Ti;O;, substitué aux éléments terres rares

En 1999, B. H. Park et al. présentérent les couches minces de BisTi;0,,, dans lesquelles
ils avaient substitué un partie du Bi par du La, c’est a dire (BisLa,Ti30,,), comme un matériau
prometteur pour les applications aux FRAM.?' IIs déduisirent que, puisque certains des ions Bi
des couches pseudo-perovskite contenant les octa¢dres TiOg étaient préférentiellement substitués
par les ions La, la substitution au lanthane permettait d’améliorer la stabilité de I’ion oxygéne
dans le réseau BiyTi30;, (et donc de limiter la présence de lacunes d’oxygene) et de ce fait

augmentait la résistance & la fatigue.®> De plus, ils optimisérent le dopage et proposérent de
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privilégier le choix de Bis,sLag75Ti301, (BLT, x= 0.75), pour lequel le matériau présente la plus
forte valeur de polarisation rémanente parmi celles des matériaux Bi;Ti;0;, modifié au La.* Les
couches minces de BLT (x = 0.75) présentent également une trés bonne résistance a la fatigue.
Par ailleurs, ces couches minces peuvent étre déposées a des températures aussi basses que 650
°C, et leur valeur de polarisation rémanente est plus importante que celle des couches minces de
SBT (2P, ~24 uC/cm®). Cependant la substitution du cation Bi'" par le cation La’" réduit la
distorsion structurale de I’octaédre du bloc pérovskite, de telle fagon qu’il diminue la polarisation
spontanée par rapport a celle du BisTi;0;, sans éléments de substitution.**

Il fut également proposé de substituer le Bi de BisTi;O,, par d’autres éléments
lanthanides tels que Nd, Sm, et Pr. Ces ¢léments sont d’un intérét considérable car I’augmentation
de polarisation spontanée du BiyTi30;, et d’autres phases d’Aurivillius dépend de la distorsion
structurale. Pour ces matériaux la rotation de 1’octaédre TiOg dans le plan a-b accompagnée de
I’inclinaison de 1’octaédre par rapport a 1’axe ¢ est fortement accentuée par la substitution aux
lanthanides du site de Bi de la couche pérovskite.**** Ainsi, la substitution en site de Bi par
d’autres lanthanides de plus petit rayon ionique que celui du La augmente I’asymétrie et par voie

de conséquence, la polarisation spontanée.*>-**-37-3-3

O) Piézoélectricité

Tous les cristaux ferroélectriques sont piézoélectriques L’effet piézoélectrique et un
phénoméne issu du couplage entre les propriétés mécaniques et é€lectriques du matériau.
Lorsqu’on applique une contrainte & un matériau piézoélectrique un potentiel €lectrique est
généré. De la méme maniére, lorsqu’on applique un potentiel électrique une contrainte mécanique
vient déformer le cristal piézoélectrique. Les équations de base décrivant ces deux effets en
fonction des propriétés électriques et €lastiques sont les suivantes:

S, =8 Ty +d,E,

T
D,=d,T, +¢]E,

kij

(1.1,

avec D: vecteur de déplacement électrique; E: vecteur champ électrique; 7: tenseur de contrainte
mécanique; S: tenseur de déformation relative; d: tenseur de coefficient piézoélectrique; &: tenseur
de permittivité électrique (I’indice exposant 7 signifie a contrainte constante ou nulle); s: tenseur

de compliance (I’indice exposant E signifie a champ électrique constant ou nul).*
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Nous verrons ultérieurement au paragraphe 2.3 de quelle maniére nous pouvons estimer
I’amplitude du coefficient piézoélectrique d;; (constante piézoélectrique traduisant la relation
entre le champ appliqué dans la direction longitudinale et la déformation résultante dans cette
direction) par microscopie a force piézoélectrique afin de déterminer 1’uniformité des domaines

ferroélectrique localement a 1’échelle nanométrique.

1.1.2 Magnétisme et ferromagnétisme

e Notions de magnétisme

Les origines physiques microscopiques du magnétisme proviennent du spin de 1’¢électron et
du principe d’exclusion de Pauli. La résultante vectorielle du spin de I’¢lectron et du moment
orbital constitue le moment magnétique d’un atome. L’existence d’un moment magnétique
spontané non nul en I’absence d’un champ magnétique externe ne concerne donc que les atomes
possédant une structure de bande partiellement remplie et des spins non-appariés. Dans un solide,
le moment magnétique spontané provient des interactions électrostatiques entre électrons. Ces
interactions constituent ce que 1’on appelle les interactions d’échange d’Heisenberg, qui ne
concernent généralement que les atomes « premiers voisins ». Les matériaux sont classés en
fonction de leur réponse au champ magnétique externe selon les catégories suivantes: (i) les
matériaux diamagnétiques (ii) les matériaux paramagnétiques, (iii) les matériaux
antiferromagnétiques, ainsi que (iv) les matériaux ferrimagnétiques et (v) les matériaux

ferromagnétiques.

»  Diamagnétisme

Lorsqu’un corps est soumis a un champ magnétique externe ce dernier produit au sein du
matériau un moment magnétique induit proportionnel au champ externe de direction opposée a
celle du champ externe et le facteur de proportionnalité est appelé susceptibilite magnétique Y.
Lorsque le matériau ne posséde aucun moment magnétique permanent, la susceptibilité est
négative et ce phénomeéne est appelé diamagnétisme. La réduction du champ magnétique dans un
matériau diamagnétique est de trés faible amplitude (c. & d. que la susceptibilité magnétique dans
un matériau diamagnétique est négative et est de I'ordre de 10, excepté dans le cas trés spécial

des matériaux supraconducteurs). Le diamagnétisme existe pour tous les matériaux mais est
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généralement masqué par d’autres phénomeénes magnétiques coexistant au sein des matériaux tels
que le paramagnétisme ou le ferromagnétisme, lorsque ceux-ci possédent des moments

magnétiques permanents.

»  Paramagnétisme

Pour les matériaux paramagnétiques, le matériau posséde des moments magnétiques
microscopiques (souvent atomiques) mais 1’orientation de ceux-ci est aléatoire et I’aimantation
macroscopique résultante en 1’absence de champ magnétique appliqué est nulle. Toutefois, un
champ magnétique externe peut orienter quelque peu les moments magnétiques atomiques et
induire une aimantation macroscopique non nulle. Contrairement aux matériaux diamagnétiques,
la susceptibilité magnétique des matériaux paramagnétiques est positive, varie linéairement avec
le champ magnétique, est posseéde une amplitude beaucoup plus importante que la susceptibilité
diamagnétique (la réponse paramagnétique occulte donc la composante diamagnétique - toujours

présente - de la réponse magnétique).

»  Antiferromagnétisme, Ferrimagnétisme et Ferromagnétisme

Pour le cas ou les moments magnétiques microscopiques permanents sont orientés de
manicre cohérente dans une direction préférentielle, on parlera: d’antiferromagnétisme lorsque
les moment magnétiques microscopiques sont alternés et de méme amplitude procurant ainsi un
moment magnétique macroscopique résultant nul; de ferrimagnétisme lorsque les moment
magnétiques microscopiques sont alternés mais d’amplitudes différentes et qu’il en résulte un
moment magnétique macroscopique non-nul et enfin de ferromagnétisme, lorsque tous les
moments magnétiques microscopiques sont alignés et donc qu’il existe un moment magnétique
macroscopique spontané important en 1’absence de champ magnétique appliqué. Les matériaux
ferri- et ferromagnétiques possédent également une température de transition de phase au-dessus
de laquelle I’orientation des moments magnétiques est aléatoire procurant ainsi un moment

magnétique macroscopique résultant nul ou 1’absence d’aimantation spontanée.

Antiferromagnétisme

L’ordre antiferromagnétique correspond a la configuration pour laquelle les moments
adjacents posseédent la méme amplitude et s’alignent antiparallélement selon deux sous réseaux

(appelés sous-réseaux de Neéel) ce qui produit un moment résultant nul. La susceptibilité
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magnétique d’un matériau antiferromagnétique est trés similaire a la susceptibilité magnétique

d’un matériau paramagnétique (c. a d. linéaire en fonction du champ magnétique appliqué).

Ferrimagnétisme & Ferromagnétisme

La susceptibilit¢ magnétique des matériaux ferri- et ferromagnétiques posseéde au
contraire une amplitude beaucoup plus importante que la susceptibilité paramagnétique (ou
antiferromagnétique), ne varie pas linéairement avec le champ magnétique appliqué, et présente
une hystérése. L’ordre ferromagnétique est la forme de réponse magnétique la plus forte et est
caractérisé par 1’alignement paralléle de tous les moments magnétiques adjacents (par interaction
d’échange) procurant une résultante magnétique d’amplitude maximale. Les matériaux
ferrimagnétiques, dont les moments magnétiques adjacents sont alignés antiparalléelement mais
sont d’amplitudes différentes, possédent généralement un moment magnétique résultant plus
faible que celui des matériaux ferromagnétiques, mais sont difficiles a distinguer
expérimentalement de ces derniers. Toutefois, On peut en principe les distinguer par leur
dépendance en température: les deux sous-réseaux d’un ferrimagnétique n’ayant pas
nécessairement la méme dépendance en température procurant parfois des points de
compensation pour lesquels ’aimantation est nulle et/ou change de signe. La dépendance en
température 7 des ferromagnétiques est plus simple, la susceptibilit¢ magnétique y,, décroit de
maniere réguliére jusqu'a s’annuler a une température de transition pour laquelle ils cessent
d’étre ferromagnétiques (appelée température de Curie T¢) et suit une loi de Curie-Weiss:

L _c
"

(avec C: constante de Curie), a haute température (dans leur phase paramagnétique).

Autres configurations magnétiques complexes

Par ailleurs, des configurations magnétiques plus complexes existent, telles que des
structures magnétiques hélicoidales. Des structures possédant des spins inclinés, déviant
légérement des structures classiques peuvent aussi étre observées. Par exemple, certains
matériaux antiferromagnétiques présentent une légere inclinaison des spins par rapport a
I’alignement antiparall¢le, on parle alors de ‘ferromagnétisme faible’. Cette configuration procure
une aimantation spontanée résultante non-nulle mais de faible amplitude. C’est le cas pour le

BiFeO; que nous découvrirons ultérieurement au paragraphe 1.2.1.
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e Domaines magnétiques et cycles d’hystérésis

Les matériaux ferro- et ferrimagnétiques présentent une réponse hystérétique au champ
magnétique externe, telle que 1’on peut I’observer sur la Figure 1.5. Pour expliquer I’alignement
spontané des spins et les cycles d’hystérésis des matériaux ferromagnétiques, Weiss suggéra que
(1) un champ magnétique interne de forte amplitude et proportionnel au moment magnétique
existe au sein du matériau et aligne les moments méme en 1’absence de champ externe; et (ii)
qu’a I’échelle macroscopique, de petites régions nommées domaines, sont uniformément
aimantées, c'est-a-dire présentent une aimantation spontanée dans une direction et cela
uniformément dans tout le domaine. La somme vectorielle des moments magnétiques sur tous les
domaines détermine alors le moment magnétique global eu sein de 1’échantillon. Puisque les
directions d’aimantations des différents domaines ne sont pas nécessairement paralléles,
différentes configurations de domaines produisent des moments résultants différents, voire dans
certains cas un moment résultant nul. L’application d’un champ magnétique externe modifie la
taille et la disposition des domaines, changeant ainsi 1’aimantation résultante.

Comme dans le cas analogue de I’hystérése ferroélectrique, lorsqu’on applique un champ
magnétique externe H, les moments magnétiques individuels s’alignent paralléelement a la
direction du champ. De nouveau, comme dans le cas ferroélectrique, les parois des domaines en
croissance qui bougent. Cependant, dans le cas de la ferroélectricité la polarisation spontanée ne
peut prendre que certaines directions de 1’espace déterminée par la symétrie du matériau, alors
que I’aimantation M peut prendre toutes les directions de I’espace, ce qui se traduit par des parois
de domaine plus complexes. [ici nous comparons le cas du ferromagnétisme & celui de la
ferroélectricité, historiquement, ce fut exactement le contraire, d’ou le nom de ferroélectricité -
par analogie au ferromagnétisme - qui peu porter a confusion, car les ferroélectriques ne
contiennent que trés rarement du fer]. La commutation de 1’aimantation lors de I’application d’un
champ magnétique externe produit un cycle d’hystérésis. Si le matériau est a la base dans un état
non magnétique, comme dans le cas de la Figure 1.5, lorsque I"amplitude du champ appliqué
augmente, I’aimantation résultante augmente jusqu’a atteindre une aimantation maximale appelée
I’aimantation a saturation M,. Lorsque ensuite le champ appliqué est réduit a une valeur nulle,
I’aimantation décroit depuis M, jusqu’a I’aimantation rémanente M,. Le champ de signe opposé

nécessaire a I’annulation de I’aimantation est appelé champ coercitif H..
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La classification des matériaux ferromagnétiques se base sur les caractéristiques du cycle
d’hystérésis, et par exemple, les matériaux possédant un fort champ coercitif sont appelés aimants

durs, tandis que ceux pour lesquels H, est faible sont appelés aimants doux.

H

I

H =0

Figure 1.5: Cycle d’hystérésis magnétique caractéristique du comportement ferromagnétique de
I’aimantation macroscopique, ainsi qu’une configuration microscopique des domaines ferromagnétiques
donnant lieu a cette aimantation macroscopique.

1.2 Matériaux multiferroiques monophasés et composites
multiferroiques

Le terme multiferroique est utilisé pour décrire les matériaux dans lesquels au moins
deux propriétés ferroiques (dans notre cas la ferroélectricité et le ferro-ferrimagnétisme) sont
présentes simultanément. On peut citer, parmi les applications projetées pour des systemes
spécifiques a base de matériaux multiferroiques, les mémoires multi-états, les dispositifs a
résonance ferromagnétique contrdlés par champ électrique, et les transducteurs piézoélectriques a
controle magnétique. De plus la possibilité de coupler les polarisations électriques et magnétiques
apporte un degré de libert¢ supplémentaire dans la conception des dispositifs conventionnels.
Plusieurs applications possibles des matériaux multiferroiques, comprenant celles énoncées
précédemment, sont reportées dans la littérature, *'-#%:43:44:43-:4¢
I1 est donc nécessaire qu’un composé multiferroique posséde les propriétés structurales et

¢lectroniques propres a chaque ordre ferroique. En ce qui concerne les critéres de symétrie

cristalline il doit appartenir a 1’'un des 10 groupes ponctuels susceptibles de favoriser la
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ferroélectricité. Il faut également qu’un tel composé présente une aimantation spontanée, ce qui
limite considérablement les possibilités pour qu’un matériau soit multiferroique. En effet, la
plupart des matériaux appartenant a 1’un des 10 groupes supportant la ferroélectricité ne sont pas
multiferroiques. D’autre part, il est important de mentionner qu’un matériau ferroélectrique doit
étre isolant afin que I’application d’un champ électrique induise une polarisation électrique plutot
qu’un courant électrique. Puisque la majorité des matériaux ferromagnétiques sont métalliques, la
limitation des possibilités est encore plus évidente. Toutefois, la définition au sens large du
multiferroisme considére non seulement les matériaux ferromagnétiques mais aussi ceux
ferrimagnétiques et antiferromagnétiques, qui sont en majorité isolants.

Afin de disposer de moments magnétiques macroscopiques permanents et de prétendre a
un ordre magnétique, la présence d’orbitales électroniques d est nécessaire, et plus
particuliérement de couches d incomplétes. D’un autre coté, une occupation de 1’orbitale d du
cation de métal en position octaédrique de la structure pérovskite (cation B dans la. Figure 1.2) a
tendance a empécher une distorsion structurale et a favoriser une structure symétrique, ce qui

empéche Iexistence de la ferroélectricité.*

1.2.1 Matériaux multiferroiques monophasés

A) Boracites et perovskites

Le premier matériau multiferroique découvert fut la boracite d’lode Nickel Ni;B,0;;l.
Puis par la suite, les composés multiferroiques de boracite furent synthétisés, tous possédant une
structure complexe avec plusieurs atomes par maille ¢lémentaire et plus d’une maille élémentaire
par cellule primitive. Les nombreuses interactions inter-ioniques empéchent I’isolement a la fois
des facteurs essentiels provoquant la multiferroicité et 1’origine du couplage entre les paramétres
d’ordres magnétique, ¢électrique et structural. La boracite d’lode Nickel peut étre interprétée
comme le sel de la Rochelle des ferroélectriques, pour les matériaux magnétiques. Ce matériau

fut important pour démontrer 1’existence du multiferroisme et faire la preuve du concept, mais il
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est peu susceptible de trouver un domaine d’application potentiel, ou de permettre d’améliorer
notre compréhension du phénomeéne.

La recherche d’autres ferroélectriques magnétiques commenca en Russie dans les années
1950 avec le remplacement de certains cations en site octaédrique 4’ dans les oxydes
ferroélectriques de type perovskite par des cations magnétiques de type d”, avec 1’espoir que le
déplacement du dipdle soit conservé et que I’interaction d’échange entre les ions magnétiques
dispersés soit assez importante pour permettre un ordre magnétique. Le premier matériau a la fois
ferroélectrique et ferromagnétique synthétisé, (1-x)Pb(Fe,sW;3)0; — xPb(Mg;»,W;,)0s, fut
réalis¢ au début des années 1960 en utilisant ce principe. Ici les ions Mg et W sont
diamagnétiques et sont responsables de la ferroélectricité, et 1’ion d° Fe*" apporte exclusivement
I’ordre magnétique. Il existe d’autres exemples parmi lesquels: le Pb(Co;,W;2)O; qui est
ferroélectrique et ferromagnétique, pour lequel les ions Co et W sont ordonnées périodiquement
sur le site B; ou encore le Pb(Fe »Ta;»)O0;3 qui est ferroélectrique et antiferromagnétique, et pour
lequel les ions Fe et Ta sont ordonnées aléatoirement sur le site B. Le fait que les ions
magnétiques soient dispersés implique que tous ces matériaux possédent des températures de
Néel Ty ou de Curie Tcrelativement faibles [T = 68 K et Ty =9 K pour Pb(Co,,W,)O0;s; et Tc =
233 K et Ty =180 K pour Pb(Fe,Ta,)0;] .

Une quantité d’autres matériaux perovskites sont réputés posséder a la fois des ordres
ferroélectrique et magnétique (principalement de type antiferromagnétique). Parmi eux, les
manganites des petits éléments terres rares et d’Yttrium, ainsi que quelques composés dans

lesquels le Bi est le cation en site B. Les références #7-#8:49-20:31:32.33.34

présentent les recherches
antérieures sur les matériaux pérovskites multiferroiques les plus prometteurs et leurs applications

potentielles.

B) Cas du BiFeO; ferroélectrique/ antiferromagnétique

Le BiFeO; fait partie des quelques matériaux multiferroiques monophasés a température
ambiante. Il présente a la fois des propriétés ferroélectriques et antiferromagnétiques. Il fut
synthétisé pour la premiére fois en 1957 par Royen et Swars.” De nombreuses études ont par la
suite été réalisées sur ce composé, principalement sur les céramiques, motivées par 1’intérét d’un

possible fort couplage magnétoélectrique au sein de ce matériau. Toutefois, depuis de nombreuses
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années, les propriétés physiques et structurales du BiFeOs; restent un sujet de discussion et de

contestation entre les différents groupes de recherches et laboratoires.

e Structure du BiFeO;

La structure du BiFeO; fut déterminée par Michel et al. En 1969.° A I’issue
d’interprétations de mesures de diffraction des rayons X sur un monocristal et de mesures de
diffraction de neutrons sur des poudres. Le groupe ponctuel du BiFeO; est R3c, la cellule
primitive rhomboédrique posséde deux cellules unitaires de BiFeOs. La structure du BiFeO; peut

aussi étre représentée par une maille élémentaire hexagonale, présentée sur la Figure 1.6.

[111)c
[001]h

Direction of Pg
° Bi3+ cations

o Fel+ cations

[100}h
€

(1o

&—

[010jh @

Figure 1.6: Maille élémentaire hexagonale du BiFeO;. Figure adaptée d’aprés Ruette et al.>’

La Figure 1.7 présente le déplacement respectif de chaque ion. A cause des déplacements
de I’oxygene, la maille idéale n’est pas la maille élémentaire du BiFeOs. Au lieu de cela la cellule

primitive est un rhomboédre. L amplitude des déplacements d’ions est: 0.62 A selon [111] pour
Bi; 0.23 A selon [111] pour Fe; et 0.3 A selon [110], [10 1] et [0 1 1] ainsi que [1 10], [101] et

[01 T] pour O; a £ 0.03 A prés pour chaque valeur. L’origine des déplacements de 1’oxygéne est
plus facilement visible lorsqu’on observe les positions atomiques et les déplacements dans un
plan rhomboédrique. On peut voir que les déplacements de 1’oxygeéne sont principalement
localisés le long d’une ligne entre la projection de deux atomes de Bi dans ce plan. Dans la
structure perovskite idéale, les atomes de Bi se situeraient dans ce plan (111), mais dans BiFeOs,

le Bi est déplacé de 0.62 A perpendiculairement au plan. La cellule primitive du BiFeO; n’est pas
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la maille élémentaire présentée sur la Figure 1.7 mais peut étre représentée par un rhomboedre,

possédant un volume égal a deux fois le volume de la maille élémentaire, générée a partir de trois

diagonales de faces se rencontrant au sommet du cube décrivant trois cotés adjacents du

rhomboedre (Figure 1.8).
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Figure 1.7: Déplacements des ions dans le BiFeO; par rapport a la cellule pérovskite idéale. Figure adaptée

d’aprés Michel et a

1.56

(A) o
= : .
: ll:i!l!l!l!l“!"
- " L
= H G-
H = : AR
- = o -
: i
: Massaasasandefian
- ]
[
[- P P o
e [ ]
- + ."".....
= []
E £ - -
H
RH

(B) [111]

Figure 1.8: (A) Représentation schématique de la structure R3¢ rhomboédrique construite a partir de (B)
deux cellules unitaires pérovskites cubiques. Les cations sont déplacés le long de la direction [111] par
rapport aux anions, et les octaédres d’oxygéne tourné alternativement en sens opposé autour de I’axe [111].
(B) Figure adaptée d’aprés Ederer et Spaldin.*®
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On soulignera aussi qu’a partir de ’analyse structurale : (i) de trés grands champs
¢lectriques sont nécessaire a la commutation de la polarisation ferroélectrique issue des
déplacements du Bi et du Fe; (ii) la distorsion de 1’oxygéne doit étre responsable des valeurs
relativement faible de la constante diélectrique observées au point de Curie; (iii) le groupe
ponctuel R3c est compatible avec une inclinaison des spins et donc autorise un ferromagnétisme
faible.

De nombreuses études approfondies ont été réalisées pour essayer de déterminer les
paramétres de maille et les températures de transition de phase du BiFeO;. En 1972 Bucci,
Robertson et James ont rapporté les résultats suivant:> a 25.13 £ 0.02 °C, les paramétres
hexagonaux sont a, = 5.5799 £0.0003 et ¢, = 13.8670 £0.0005 A, lesquels dans une description
rhomboédrique donnent des paramétres de maille rhomboédrique: ag, = 5.6366 £0.0003 A et ogy,
=59 © 2036 £0.3 ’. Des études détaillées sur la structure, les paramétres de maille et les

déplacements atomiques peuvent se trouver dans la littérature.®*-%!-%

e Propriétés électriques du BiFeO;

La caractérisation électrique du BiFeO; massif fut dans un premier temps trés difficile
compte tenu de la faible résistivité des échantillons réalisés. La discussion sur le caractére
ferroélectrique ou antiferroélectrique fut cependant résolue a partir du cycle d’hystérésis mesuré
par Teague, Gerson et James.” L’expérience fut réalisée sous azote liquide, ce qui réduisit la
mobilité et la densité des porteurs de charges, et diminua ainsi le courant de fuite trop important
pour faire la mesure a la température ambiante. Si on considére que la polarisation spontanée se
situe le long de la direction [111] (conformément a la direction [111] de déplacement des ions Fe
et Bi par rapport a la cellule pérovskite idéale), la projection de la polarisation spontanée mesurée
selon la direction [100] fut 3.5 pC/cm?, ce qui représente 6.1 uC/cm® dans la direction [111].

Cette valeur est beaucoup plus faible que celle prévue pour un matériau ferroélectrique
possédant une si haute température de Curie (7, ~830°C)**® et une si grande distorsion. Le
probléme des courants de fuite, certainement dfi aux défauts et a la non stoechiométrie, complique
les études plus approfondies sur le BiFeO; massif, mais surtout limites trés fortement le potentiel
d’application de ce matériau. Récemment Lebeugle et al.°® sont parvenus a mesurer une
polarisation rémanente de 60 uC/cm” selon la direction [012] pour un monocristal de BiFeOs.
Toutefois la résistance a la fatigue ferroélectrique observée fut médiocre rendant de tels
monocristaux inutilisables pour les applications pratiques (réduction de la polarisation de plus de

40% apres seulement 20 cycles de commutations appliqués successivement).
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Afin de s’affranchir du probléme de courant de fuite, les activités de recherches se sont
récemment concentrées sur des solutions solides de BiFeO; avec d’autres matériaux ABO;, tel
que le BaTiO;, dans le but d’empécher la formation de phases secondaires et d’augmenter la
résistivité des films de solution solide. Par exemple, Ueda, Tabata et Kawai ont rapporté une
valeur de polarisation rémanente de 2.5 pC/em®> pour des couches minces
(Bi0,7Ba03)(Feo_7TioA3)03.67 Des couches minces et des céramiques de BiFeO; massif a forte
résistivité ont également été synthétisées et étudices.®®" Toutefois, les valeurs de polarisation

rapportées sont généralement inférieures a 10 uC/cm?’.

e Propriétés magnétiques du BiFeO; massif

Les propriétés magnétiques du BiFeO; ont également été étudiées depuis de nombreuses
années. Sosnowska, Peterlin-Neumaier et Steichele ont rapporté une structure magnétique
hélicoidale dans le BiFeO; d’un type rarement rencontré.®* Fondamentalement, le BiFeOs posséde
une configuration antiferromagnétique de type G avec une température de Néel de 370°C, avec

chaque Fe’* entouré de six plus proches voisins Fe*" de spin antiparalléles (cf. Figure 1.9).”

@ Fe3* R

== Spin up et spin down 111
<==dans le plan (110),, ¢

010,

Figure 1.9: Schéma illustrant la structure antiferromagnétique du BiFeOs. Figure adaptée d’aprés Thery.®’

Bien que les moments magnétiques soient perpendiculaires a la direction [111], Ila
symétrie permet une inclinaison des sous-réseaux antiferromagnétiques, donnant lieu
macroscopiquement a la présence d’une faible aimantation (ferromagnétisme faible).”

L’aimantation est estimée & 7 emu/cm’.**
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Plus tard, Sosnowska et Peterlin-Neumaier et Steichele réalisérent des études de
diffraction des neutrons sur monocristaux de BiFeO0;.** Ils proposérent une structure
antiferromagnétique de type G modifiée dans laquelle le spin du Fe** est soumis a une modulation
disproportionnée avec une treés longue période. Le modéle théorique fut établi, et I’on conclut
que: (i) les spins dans le BiFeO; sont modulés en spirale cycloidale avec une grande période de
620 £20 A; (ii) la direction de la spirale q s’inscrit dans le plan de base hexagonal et sa direction
peut varier dans le plan de base. La Figure 1.10 présente un schéma de la rotation du spin et de la

direction spirale.

{
) A =640 A

Figure 1.10: Représentation schématique de la spirale cycloidale antiferromagnétique de spin de période
64 nm dans le BiFeO; massif. Les fléches indiquent la direction du moment magnétique de Fe* selon le
modele discuté par Sosnowska et al.** Figure adaptée d’aprés Lebeugle et al.”!

Une telle structure annule 1’amplitude d’aimantation macroscopique. Cependant, la
structure magnétique est susceptible d’étre perturbée par des forces externes telles que: (i) un fort
champ magnétique; (ii) des contraintes élastiques et/ou (iii) un dopage chimique.””” Cela
signifie que le ferromagnétisme faible peut &tre révélé lorsque des perturbations externes
détruisent la structure spirale des spins. Des expériences récentes sous fort champ réalisées sur
monocristaux de BiFeOs; ont révélé des résultats intéressants dans ce sens.’* ">’ Une approche
théorique fut alors développée pouvant expliquer une transition de phase magnétique depuis une
structure spirale de spin vers une structure spatialement uniforme pour un champ magnétique H

>18 Teslas.”’
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e Propriétés magnétiques du BiFeQO; en couche mince

Récemment, J. Wang et al.’' ont présenté I’étude des propriétés structurales et
multiferroiques de couches minces de BiFeO; épitaxiées sur substrat SrTiO; monocristallin
recouvert d’une fine couche (50 nm) électrode de SrRuQOs;. Les propriétés rapportées furent
sensiblement différentes des propriétés du BiFeO; massif. Ils observérent que pour une épaisseur
de couche de BiFeOj; inférieure a une épaisseur critique, le BiFeO; en couche mince possédait
une structure cristalline tétragonale différente de la structure rhomboédrique du matériau massif.
Une telle structure fut contestée par Qi et al.,”® puis J. Wang et ses collaborateurs "’ apportérent
des clarifications sur la caractérisation de la structure de leurs films. Ils précisérent que la
structure possédait une symétrie plus basse que la symétrie tétragonale et une distorsion de type
monoclinique. De plus le moment magnétique macroscopique résultant des couches minces
réalisées par Wang était également bien supérieur a celui des monocristaux massifs, avec une
dépendance forte en fonction de I’épaisseur de la couche (c. a d. lorsque I’épaisseur du film
augmente de 70 & 400 nm une décroissance de ’aimantation & saturation de 70 a 5 emu/cm’ fut
observée). Une telle amélioration des propriétés magnétiques pour des couches minces fut
attribuée par Ruette et al. a la rupture de la structure spirale des spins issue de la modification de
structure cristalline.”” Les résultats rapportés par Wang et al. furent cependant contestés par
différents groupes. Notamment, par Eerenstein et al. qui suggérérent qu’une telle forte amplitude
d’aimantation provient d’une valence mixte des ions fer (c. & d. : Fe*" et Fe'") susceptible d’étre
causé par la présence de lacunes d’oxygéne au sein de couches minces de faible épaisseur.” Béa
et al. suggérérent a leur tour, que la synthése de couches minces steechiométriques de BiFeO;
étant si délicate, la formation de maghémite y-Fe,O; développée a haute température au sein des
couches de BiFeO; était trés probable, avec pour résultat une augmentation spectaculaire de
I’aimantation a saturation (c. a d. 480 emu/cm’ pour des couches possédant du y-Fe,O5 par rapport

a 2-3 emu/cm’ pour des couches pures de BiFeO; stoechiométriques).'
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1.2.2 Composites multiferroiques

A) Composites multiferroiques

Comme les choix de matériaux monophasés permettant la coexistence a température
ambiante de grands phénomenes ferro/ferrimagnétique et ferroélectrique sont relativement
limités, Van Suchtelen proposa que des composites de phases piézoélectriques et
magnétostrictives peuvent étre élastiquement couplés via la déformation du réseau.” Les études
théoriques et expérimentales antérieures se sont d’abord concentrées sur les composites
céramiques en volume. De nombreux efforts ont été entrepris dans ce domaine, voir par exemple

. e . 80,81,82
ceux rapportés dans les références suivantes.”

B) Composites multiferroiques sous forme de couches minces

De nos jours, les technologies avancées de fabrication offrent la possibilité de réaliser des
composites multiferroiques a base de phases ferro/ferrimagnétiques et ferroélectriques sous forme
de couches minces. Les composites couches minces biphasées peuvent étres réalisées selon les

deux configurations suivantes:

e Hétérostructures en couches

Les hétérostructures multiferroiques en couches peuvent étre réalisées par croissance
couche par couche des phases ferroélectrique et ferromagnétique sur un substrat. Pour un
couplage magnétoélectrique (ME), ce sont en fait les propriétés piézoélectriques du matériau
ferroélectrique et les propriétés piézomagnétiques ou magnétostrictives du matériau
ferromagnétique qui sont utilisées et couplées élastiquement a ’interface entre les deux
matériaux. En effet, il a été prédit que le seul mécanisme de couplage ME pouvant présenter une

réponse ME assez importante pour des applications pratiques est associé au couplage des
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contraintes dans les zones piézoélectriques et magnétostrictives d’une hétérostructure.® L’effet
magnétoélectrique fut également observé dans des composites de taille micrométrique obtenues
par pulvérisation.® Une série de diverses compositions, constituées d’une succession de couches
ferroélectriques de BaTiO; et de couches ferrimagnétiques de CoFe,O, contrdlées a 1’échelle
nanométrique ont été présentées.® Toutefois, aucune évidence flagrante de comportements
multiferroique ou magnétoélectrique ne fut établie. Des essais de réalisations a partir de
multicouches du systeme PbTiO; - CoFe,O4 sur MgO (001) en différentes proportions produirent
différentes compositions sous forme d’inclusions de type «crépe» de PbTiO; dans une matrice de
CoFe,04 permettant un certain degré de contréle du couplage des ordres électriques et
magnétiques (couplage magnéto-¢électrique); cependant ces résultats restent peu concluants en ce
qui concerne le mécanisme du couplage observé.* Murugavel et al. ont réalisé¢ des multicouches
périodiques de couches ferromagnétiques de PrjgsCag ;sMnO; et ferroélectriques de Bag 6Sry4TiO;
sur substrat SrTiO; (001) déposées par ablation laser.”"** Les deux types de transitions,
ferromagnétique et ferroélectrique, furent observés pour ces super-réseaux. La grande
magnétorésistance (40 % a 80 K) observée pour les super-réseaux formés de 10 couches de
ProssCap1sMnO; et 9 couches de Bag¢Sry4TiO; fut attribuée au couplage entre les couches
ferromagnétiques et ferroélectriques, en d’autres termes, a I’effet magnétoélectrique.®® Cependant,
les interprétations données pour cette étude restent spéculatives. Toutefois, 1’effet des contraintes
hétéroépitaxiales imposées par le substrat dans les hétérostructures multicouches est important et
réduit considérablement (voire annihile) la réponse piézoélectrique et le couplage élastique entre
les phases et par conséquent le couplage magnétoélectrique par rapport a ce qui serait généré par

la déformation du réseau cristallin dans le matériau massif.

e Hétérostructures transverses

Récemment, la croissance épitaxiale sur substrat monocristallin SrTiO; (001) de
nanostructures multiferroiques auto-assemblées de BaTiO; - CoFe,0O,, présentant une épitaxie
latérale entre les différentes phases, a été rapportée. L’arrangement caractéristique de ces
nanostructures se présente sous la forme d’une distribution de colonnes nanométriques de
CoFe,04 (structure spinelle) dans une matrice de BaTiOs (structure pérovskite).” La Figure 1.11
illustre la configuration de telles nanostructures multiferroiques auto-assemblées. La présence de

fort couplage ME de ces nanostructures fut confirmée et attribuée aux trés efficaces interactions
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¢lastiques entre les deux phases présentes dues (i) aux interfaces cohérents entres le BaTiO; et le

CoFe,0,, et (ii) a la réduction des contraintes hétéroépitaxiales imposées par le substrat.

(a) Spinelle  Pérovskite (b) Colonnes Matrice
(CoFe,0,) (BaTiO.) CoFe, O, BaTiO,

SITiO o y

Figure 1.11: (a) Représentati(on de l?)épitaxie latérale entre les phases spinelle (CoFe,0,) et pérovskite (BaTiO;) d’une
hétérostructure transverse épitaxiée sur substrat pérovskite (SrTiO3) a I’échelle atomique. (b) Illustration schématique
d’une couche mince de nanostructures auto-assemblées de BaTiO; - CoFe,O, formée sur le substrat SrTiO; recouvert
de SrRuO;. Figure adaptée d’aprés Zheng et al.>

Des nanostructures multiferroiques auto-assemblées BaTiO; - CoFe,O4 ont aussi été
réalisées sur différents substrats tels que LaAlO; (001), MgAl,O4 (001), MgO (001) et SrTiO;
(001) ; elles possedent toutes des colonnes nanométriques de CoFe,O4 de méme type, ce qui
indique que le désaccord de maille avec le substrat n’a pas de répercussion sur la morphologie des
nanostructures. Des nanostructures transverses similaires, présentant des colonnes nanométriques
de CoFe,O,4, ont aussi été présentées pour d’autres systémes, comme BiFeO; - CoFe,Oy4 sur
substrat SrTiO; (001).
La commutation de I’aimantation induite par champ électrique fut étudiée dans ce dernier
systéme (BiFeO; - CoFe,0,4). Les résultats de cette étude présentent une évidence directe de la
commutation de I’aimantation induite par un champ électrique dans une nanostructure transverse
a température ambiante. Toutefois, le controle et la conception de ces nanostructures restent
délicats, la compréhension des mécanismes de couplage demeure également & approfondir, et la
résistance a la fatigue ferroélectrique ainsi que les propriétés de transport restent a ce jour

inconnues.
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1.3 Objectif de notre recherche

Les couches minces de BiFO; semblent donc étre une base prometteuse en termes de
systéme multiferroique a développer. Les principaux atouts de ce systéme multiferroique sont ses
fortes polarisations rémanente et a saturation qui s’inscrivent parmi les plus hautes valeurs
recensées pour les matériaux ferroélectriques et son caractére multiferroique a température
ambiante. Les inconvénients a ameéliorer restent les suivants: la faible résistivité, la forte
coercivité ferroélectrique, la faible résistance a la fatigue ferroélectrique, ainsi que I’aimantation a
saturation des couches minces de BiFeO; pur relativement faible.

Plusieurs essais ont alors été entrepris afin d’améliorer les caractéristiques électriques et
multiferroiques des couches minces de BiFeO;. Par exemple, en utilisant (i) divers éléments de
substitution tels que Nd,” La,” Ba,”” Ti,” ou (i1) en synthétisant les couches minces de BiFeO;
(polycristallines) sur des isolants ferroélectriques tels que Bi;,sSmg75Ti59501, (BSVT) % et
Bij»sLlag 75Ti301, (BLT).95 Cependant les résultats obtenus ne furent que partiellement
satisfaisants car aucun de ces systémes a base de couches minces de BiFeO; ne procura
simultanément une forte polarisation rémanente et une forte aimantation a saturation. L utilisation
d’¢éléments de substitution permit certes d’améliorer I’aimantation a saturation parfois jusqu’a 95
emu/cm’ (le dopage supprimant la non uniformité de la structure spirale de spin inhomogéne du
BiFeOj; et/ou augmentant I’angle d’inclinaison des spins), au détriment cependant de 1’amplitude
de la polarisation rémanente qui devient alors inférieure a 4 pC/cm®.’*”"**”* Dans le cas de

I’utilisation de couches minces isolantes ferroélectriques,”*” I’

isolation permit une augmentation
de la résistivité ainsi qu’une conservation de I’amplitude de la polarisation rémanente de quelques
dizaines de pC/cm® mais I’aimantation a saturation demeura faible et inférieure & 20 emu/cm’ et
la résistance a la fatigue ferroélectrique médiocre (diminution de la polarisation de plus de 13%

aprés 10® cycles de commutation appliqués °*).

C’est pourquoi, motivés par ces résultats prometteurs mais qui nécessitaient cependant
d’étre encore améliorés, notre objectif principal de recherche fut d’élaborer un systéme
multiferroique performant a base de couches minces ¢épitaxiales de BiFeO; et de
Bis,sLag75Ti301,. L’intérét de réaliser des couches minces épitaxiées fut (en plus de disposer
d’une qualité optimale pour les matériaux du systéme considéré et d’étudier 1’anisotropie de ses

propriétés en sélectionnant une orientation cristallographique particuliére du substrat) d’étudier le
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développement de la phase magnétique y-Fe,O5 (maghémite) au sein de la couche de BFO ! lors

de relaxation des contraintes épitaxiales de la phase de BFO issue du fort désaccord de maille

entre le BLT et le BFO. En cas de succés, nous disposerions ainsi d’un systéme multiferroique a

température ambiante pourvu:

e d’une forte résistivité autorisée par 1’amélioration de 1’isolation apportée par la couche de
BLT,

e d’une importante amplitude de polarisation rémanente provenant du BFO,

e d’une bonne résistance a la fatigue ferroélectrique apportée par la couche de BLT,

e ainsi que d’une amplitude d’aimantation a saturation conséquente procurée par les inclusions

de maghémite au sein de la couche de BFO.
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Chapitre 2

2 Dépot et caractérisation des couches minces

Pour la bonne réalisation d’un systéme multiferroique a base de couches minces
¢épitaxiales de BiFeO; et de Bi;ysLag;5Ti301, nous avons utilisé comme technique de dépot de
couches minces /’ablation laser. En ce qui concerne la caractérisation des propriétés structurales
nécessaire au controle de la qualit¢é de notre systéme, I’estimation des orientations
cristallographiques des différentes phases et de leur qualité cristalline fut réalisée par diffraction
de rayons X et I’estimation de la morphologie des surfaces par microscopie a force atomique. La
caractérisation des propriétés multiferroiques nécessaire a la détermination des performances
fonctionnelles de notre syséme fut réalisée par microscopie a force pié¢zoélectrique pour la
détermination de la configuration des domaines ferroélectriques en surface et de la commutation
de la polarisation électrique a 1’échelle nanométrique. La détermination des caractéristiques de
commutation du cycle d’hystérésis ferroélectrique et de la résistance a la fatigue ferroélectrique a
I’échelle macroscopique furent elles réalisées au moyen d’un analyseur de propriétés
ferroélectriques. Enfin, la caractérisation des propriétés magnétiques a 1’échelle nanométrique
telles que la détermination des domaines magnétiques en surface et de la commutation de
I’aimantation la caractérisation des propriétés fut réalisée par microscopie a force magnétique.

Le présent chapitre décrit ces méthodes et introduit les différents parametres nécessaires a

leur controle.
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2.1 Dépdts par ablation laser (Pulsed Laser Deposition, PLD)

2.1.1 Introduction a I’ablation laser

Les premiéres couches minces réalisées par ablation laser (PLD), furent obtenues par
Smith et Turner en 1965.%° Ils synthétisérent une grande variété de matériaux semi-conducteurs
(Sb,S;, AsyS;, Se, ZnTe, Te, PbTe, ...) en utilisant un laser impulsionnel a rubis (A = 694 nm,
durée de I'impulsion laser 1ms). La méthode PLD fait appel a un faisceau laser impulsionnel (de
durée d’impulsion typiquement entre 10 et 40 ns avec une énergie de 1’ordre de 0.1 - 1 J et une
fréquence de I’ordre de 1-100 Hz), focalisé sur la surface d’une cible de matériau a déposer située
dans une chambre a vide. Pour une densité d’énergie suffisamment importante (de I’ordre de 1 a 5
Jem? pour les oxydes a structures pérovskites ou similaire tels que le Bis,slag7sTi30p; et le
BiFe0s3), une certaine quantité de maticre est ablatée de la cible et éjectée perpendiculairement a
sa surface, pour aller se déposer sur un substrat (chauffé ou non) placé a une certaine distance en
face (typiquement entre 2 et 7 cm). Bien que les résultats obtenus par Smith et Tuner fussent trés
prometteurs, la PLD fut délaissée a cause de la faible uniformité en surface des dépdts et du cofit
trop élevé des lasers, au profit d’autres techniques telle que la pulvérisation cathodique permettant
de synthétiser un éventail important de métaux et de disposer d’une excellente qualité cristalline
et d’une uniformité de surface remarquable (pour des diamétres de substrats jusqu’a ~ 10 cm).
Toutefois, le controle de la stoechiométrie de dépdts de matériaux a composition complexe reste
délicat pour les techniques de pulvérisation (nécessité d’optimisation de la stoechiométrie de la
cible différente de la stoechiométrie convoitée) et/ou les vitesses de dépdt sont limitées
(typiquement 100 nm / h). Or, I’atout majeur de la PLD est de pouvoir reproduire dans la plupart
des cas la composition de la cible de départ sur le substrat,”” on parle alors d’évaporation
congruente. La PLD autorise également des vitesses de dépdt remarquables. Par exemple dans
notre cas de dépots de couches minces de BiFeO; et de Bij;ysLag5Ti304,, pour lesquels nous
obtenons une épaisseur proche de 0.02 nm par impulsion laser, en utilisant une fréquence de tir de
10 Hz, 100 nm de BiFeO; ou de Bi;;sLag;5Ti301, peuvent étre obtenus en 8 min 20 s. Cette
méthode peut également étre mise en ceuvre dans un large domaine de pression (typiquement
d’un vide secondaire a quelques diziemes de millibar), donnant ainsi accés au contrdle de la
steechiométrie en oxygeéne. C’est pourquoi a partir de 1987, aprés le succés remarquable de

Dijkkamp et al. pour la synthése de films de composition complexe de YBa,Cu;O7
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(supraconducteur a haute température) a 1’aide d’un laser eximére KrF,”® 1’intérét des
scientifiques envers la PLD fut redoublé. La technique est a ’heure actuelle trés développée et
utilisée fréquemment pour la croissance de couches minces ou de multicouches polycristallines
ou épitaxiées de matériaux a compositions complexes. La PLD est donc primordiale pour la
réalisation de nos couches minces et de nos multicouches d’oxydes a compositions aussi

COIl'lplCXCS que Bi3,25La0475Ti3012 et B1F603

2.1.2 Les mécanismes de I’ablation laser

L’ablation laser est une des techniques de dépdt physique en phase vapeur pour laquelle
la couche mince est réalisée par les atomes directement transportés depuis la cible source vers le

substrat a travers une phase gazeuse comme le présente la Figure 2.1.

Systeme de pompage

Laser impulsionnel

Lentille Miroir

Substrat

Cible Plume du plasma

Figure 2.1: Représentation schématique de 1’équipement d’ablation laser.
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Les trois principaux procédés considérés lors du dépdt sont les suivant:

A)

B)

9]

L’interaction du faisceau laser avec la surface de la cible

Un laser impulsionnel est focalisé sur la surface d’une cible métallique ou céramique par
une lentille optique focalisante. La couche de matiére a la surface de la cible est ablatée
lorsque la densité d’énergie du laser (énergie par unité de surface a la surface de la cible) est
supérieure a une valeur de seuil critique, formant une phase plasma de particules hautement

énergétiques.

La dynamique de la matiére ablatée

La matiére ablatée et éjectée de la cible est hautement énergétique et est composée de
particules excitées et ionisées formant un plasma. Le plasma se détend ensuite trés
rapidement de maniere adiabatique et s’éloigne de la surface de la cible perpendiculairement
a celle-ci. Bien que peu dense pour un plasma, les densités de particules dans la plume sont
suffisamment ¢élevée pour que des réactions puissent s’y produire, différenciant ainsi
I’ablation laser des autre techniques de déposition physique en phase vapeur. La matiére

ablatée est collectée par un substrat chauffé placé directement en face de la plume.

La condensation de la couche mince

Les particules énergétiques dissociées composant le plasma de la plume arrivent a la
surface du substrat et le mécanisme d’interaction peut étre schématisé comme le présente la
Figure 2.2. Un équilibre s’établit entre les particules incidentes et ré-évaporées, dépendant du
taux de particules arrivant et de la température du substrat, qui a leur tour déterminent le taux
de croissance de la couche mince. Le mode de croissance cristalline de la couche mince

dépend de la diffusion de surface des atomes. De maniére générale, les atomes vont diffuser a
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quelques distances atomiques avant de se fixer a une position stable dans la nouvelle couche
en formation. La haute température fournit aux atomes une grande mobilité, ce qui donne une
croissance rapide et sans défaut du cristal. Au contraire, pour le cas des basses températures,
une forte saturation est générée par I’encombrement des particules énergétiques, donnant lieu

a des structures désordonnées, voire amorphe.

Chaque étape de D’ablation laser joue donc un role important dans la formation de
couches minces de bonne qualité en termes d’épitaxie, de stoechiométrie et de rugosité de
surface. Il est alors nécessaire, pour la croissance d’un matériau spécifique, d’optimiser
certains parametres tels que: la densité d’énergie du laser, le taux de répétition des impulsions
(ou fréquence de tir du laser), la température du substrat, la pression de I’atmosphére gazeuse,

la distance cible substrat, etc.

Figure 2.2: Représentation schématique de la germination et de la croissance d’une couche mince

2.1.3 Avantages et inconvénients de ’ablation laser

Comme nous 1’évoquions précédemment, il existe de nombreux avantages qui distinguent
la PLD des autres techniques de dépot et la rendent si populaire dans la communauté scientifique
de la recherche sur les couches minces de matériaux a compositions complexes.

L’avantage principal est que, moyennant les bonnes conditions de dépdt, la

stoechiométrie de la cible - méme complexe - peut étre transférée a la couche déposée:
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- L’intensité du laser de I'ordre de 10°-10° W/cm® permet de hauts taux de chauffage a la
surface de la cible (108 K/s);

- Les éléments de la cible sont ablatés simultanément sans besoin de se préoccuper des
différents points d’évaporation;

- Latres faible durée d’impulsion du laser assure que seule une trés petite fraction du matériau
déposé soit évaporée et non ablatée, chaque ¢lément de la phase de la cible possédant ainsi le
méme taux de dépot et permettant a la couche d’avoir une composition identique a celle de la
cible.

Le second avantage de la PLD est sa versatilité puisque presque toutes les catégories de
matériaux, allant des métaux aux oxydes, en passant par les semi-conducteurs, voire méme les
polymeéres, peuvent étre déposées a partir du moment ou la densité d’énergie du laser est
suffisamment importante pour dissocier la matiére a la surface de la cible (pour ablater la cible).

Le troisiéme avantage est économique, car le diamétre des disques cibles peut-&tre trés
faible, tant qu’il est supérieur a la tache focale du laser qui est en général de 1’ordre de 2-4 mm®.

Par contre, compte tenu de la finesse de la tache focale du laser, la section efficace de la
plume plasma générée est trés faible, ainsi, seulement des échantillons de taille réduite peuvent
étre réalisés, avec en outre une épaisseur non-uniforme. Cela est ’inconvénient majeur de la
PLD, qui limitent pour I’instant son usage pour la recherche et le développement de matériaux et
non pour leur production. Une translation et une rotation du substrat permettent de compenser,
jusqu’a un certain point, ces limitations. Un inconvénient supplémentaire provient du fait que
I’ablation laser engendre des éclaboussements ou gouttelettes (‘droplets’ en anglais). Ces
gouttelettes ou grosses particules (micrométriques) de matieére de la cible peuvent ainsi venir se
déposer sur le substrat ou le film et détériorer ainsi sa qualité. Cette quantité de particules

génantes peut étre réduite en plagant un obturateur en face du substrat.

2.1.4 Croissance hétéroépitaxiale de couches minces

Le terme épitaxie provient de deux mots en grec ancien, emt (‘épi’) qui signifie ‘sur’ ou
‘au dessus’ et ta&§ (‘taxis’) qui signifie ‘arrangement’. La signification actuelle de ce terme
référe au procédé de croissance atome par atome de structures complexes a partir de la surface
d’un substrat. Autrement dit, la croissance épitaxiale correspond a la croissance d’un monocristal

(couche mince a déposer dans notre cas) sur un substrat monocristallin avec continuité du réseau
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cristallin. Lorsque le substrat est de méme nature que le cristal en croissance, on parle
d’homoépitaxie. Si au contraire ces derniers sont de nature différente - comme dans le cas des
matériaux présentés dans cette étude - on parlera d’hétéroépitaxie.

Ainsi, les affinités entre le substrat et le matériau a déposer sont primordiales pour
assurer une telle croissance. Les affinités sont déterminées par les énergies de surface de chacun
des matériaux (substrat et couche mince a déposer) ainsi que par 1’énergie d’interface associée
aux liaisons formées a I’interface.

Young a ainsi démontré qu’une goutte de liquide en équilibre sur un substrat plat réalisait
avec ce dernier un angle de contact a, pouvant &tre déterminé a partir des énergies de surface de

la goutte déposée y, et du substrat y, et de 1’énergie d’interface y; et vérifiant la relation:

cos(a) Ll (2.1)
Va
Lorsqu’il s’agit de la croissance de matiére solide a partir d’un substrat, de la méme

maniére que pour la goutte sur le substrat solide, des ilots sont formées réalisant un angle a avec
la surface du substrat. L’angle en question dépend alors des interactions entre 1’atmosphére
gazeuse qui peut promouvoir la formation de la phase désirée (comme I’oxygeéne pour des
oxydes), la mati¢re adsorbée et le substrat. Des angles faibles correspondent généralement a une
croissance de type bidimensionnelle et des angles importants a une croissance de type
tridimensionnelle. La différence d’énergie libre AG,psp entre une croissance de type
bidimensionnelle (2D) et une croissance de type tridimensionnelle (3D) s’écrit:

AG,p5p =AG,, —AG;),

AG,p5p = (Asyd + Ay, - As7s)_ (Ad7d + A7~ Ad%) (2.2)

AG,p5p :(As _Ad)(7d +7i _V‘Y)

avec A;: surface du substrat et 4, surface du dépdt. Puisque le terme (AS —Ad) est toujours

positif, deux scénarii de mode de croissance se distinguent:

(i) lorsque les interactions entre le substrat et le matériau déposé sont importantes, c. a d.
lorsque y; > y4 + ¥;, la croissance se réalisera selon le mode dit de Frank-Van der Merwe
correspondant a une croissance couche par couche (2D);

(i1))  lorsqu’au contraire il y a peu d’interactions entre le substrat et le matériau déposé, c. a d.
lorsque y, < y; + 7, la croissance se réalisera selon le mode dit de Volmer-Weber

directement sous forme d’ilots (3D).
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Dans le cas particulier de la croissance épitaxiale de couche mince, en plus de la contribution
des caractéristiques énergétiques et chimiques des surfaces, les caractéristiques élastiques et
structurales des matériaux influencent également le mode de croissance. Dans le cas de
I’hétéroépitaxie, c. a d., lorsqu’une différence existe entre le parameétre de maille du substrat
et du matériau de la couche a déposer, les réseaux cristallins de chacun des matériaux
(substrat et couche mince) auront tendance a se déformer élastiquement au niveau de
I’interface afin que ceux-ci coincident. La plupart du temps, il est énergétiquement favorable
de relaxer une partie de 1’énergie de déformation élastique. Ceci donne lieu & un mode de
croissance supplémentaire mixte ou dit de Stransky-Krastanov correspondant a une
croissance bidimensionnelle jusqu’a une épaisseur critique (de 1 a 5 monocouches selon les
matériaux) au-dela de laquelle I’énergie €lastique est relaxée (généralement par la formation
de dislocations coin) par le biais d’une croissance tridimensionnelle. La Figure 2.3 illustre ces

trois différents modes de croissance.

zubstrat zubstrat substrat
Croissance hidimensionnelle Croissance tridimensionnelle Croissance mixe
Frank-YYan der Menwe Yalmer-weher Stransky-Krastanoy

Figure 2.3: Principaux modes pour la croissance de couches minces.
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2.1.5 Elaboration de couches minces épitaxiales de SrRuQs;, Bisaslag75Ti30;, et
BiFeO; par ablation laser

A) Choix et préparation du substrat

La nature du substrat est I’'un des facteurs les plus importants dans 1’obtention de
couches minces épitaxiées. Pour que la croissance d’une couche mince soit épitaxiale le substrat
support de croissance doit étre monocristallin. Le choix du substrat est limité par de nombreux
facteurs tels que sa structure cristalline, son orientation cristallographique, le désaccord de maille
qu’il a avec le(les) film(s) a déposer, sa composition chimique, la terminaison de la surface (qui
entrent en compte dans les bilans d’énergie de surface), son coefficient de dilatation thermique,
ainsi que son colt. La croissance de matériaux sous forme de couches minces épitaxiales de haute
qualité nécessite ainsi en premier lieu que le substrat posséde une structure cristalline ainsi qu’une
composition chimique compatibles avec celles du film a déposer. Une incompatibilité de
composition chimique peut donner lieu a une variété de réactions d’interface entre le film et le
substrat ou a I’interdiffusion d’¢léments non désirés au sein du film déposé et au sein du substrat.
Une incompatibilité de structure cristalline, généralement issue d’une différence symétrie, ou/et
de paramétre de maille entre la structure du substrat et celle du matériau a déposer ou a une
grande différence entre les coefficients d’expansion thermique du substrat et du matériau du film,
peut avoir une répercussion non négligeable sur les propriétés structurales et électriques des films.
Des défauts structuraux tels que des dislocations, des fissures ou une perte totale d’épitaxie
existent fréquemment au sein d’une couche mince lorsque le matériau de la couche mince a
déposer et le substrat possedent un désaccord de maille important. D’autre part, de nombreuses
¢tudes expérimentales et théoriques indiquent que les états de contraintes (générés par le
désaccord de maille) ont une influence significative sur les propriétés, notamment les propriétés

99,100,101

¢lectriques des matériaux ferroélectriques sous forme de couche mince épitaxiales mais

aussi sur les propriétés magnétiques et ferroélectriques des matériaux multiferroiques sous forme
de couches minces et de multicouches. '**'%"104.105

Le choix du substrat est d’autant plus important lorsque 1’on convoite la croissance
épitaxiale des composés ayant une structure cristalline complexes, par exemple des composés a

structure pérovskite en couches (comme le BijpsLag75Ti301,). Compte tenu de la forte anisotropie
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de leur structure cristalline, la croissance de couches minces épitaxiales de tels matériaux
orientées avec la direction [001] perpendiculaire a la surface du substrat (ou couche mince
orientée selon 1’axe ¢) peut étre obtenue facilement, particuliérement lorsque la croissance est
effectuée a partir de substrats & structures pérovskites tels que, SrTiO; et LaAlO; orientés
(001)."°%'7 Toutefois les couches minces de composés a structure pérovskite en couche les plus
prometteurs orientées (001) n’ont quasiment aucune composante de la polarisation orientée selon
la normale a la surface du substrat puisque le vecteur de polarisation spontanée de ces matériaux
se situe dans le plan a-b et plus précisément est dirigé selon 1’axe cristallographique a (cf.
paragraphes 1.1.1 et 3.2.2). L’enjeu de I’étude de 1’anisotropie de ces composés réside en la
croissance de films dont I’orientation cristallographique autorise la présence d’une composante de
polarisation selon la direction perpendiculaire a la surface du substrat.

Le SrTiO; s’avére étre le substrat monocristallin a structure pérovskite le plus utilisé pour
la croissance d’une grande variété de couches minces de matériaux ferroélectriques et
multiferroiques a structure pérovskite (comme le BiFeOs) ou proche de la structure pérovskite
(comme le composé a structure perovskite en couches BijsjsLag75Ti301,). Le SrTiO; posséde une
structure cubique de groupe ponctuel Pm-3m et de paramétre de maille a = 3.905 A a température
ambiante. Les substrats monocristallins SrTiO; d’orientation (111) sont particuli¢rement utiles
lorsque I’on désire croitre des couches minces de matériaux a structures pérovskites en couche
non orientées selon (001) et possédant une composante de polarisation perpendiculaire a la
surface du substrat non nulle. La croissance de couches minces épitaxiales de BiFeO; sur SrTiO;
(111) est également pertinente lorsque 1’on désire obtenir des couches minces de BiFeO; pour
lesquelles la composante de polarisation perpendiculaire & la surface du substrat est maximale,
puisque le vecteur de polarisation spontanée du BiFeOj; est colinéaire a son axe cristallographique
[111].

Le tableau 2.1 présente les amplitudes de désaccords de maille entre SrTiO; et les
matériaux a structure pérovskite ou pérovskite en couche qui sont utilisés dans cette étude (c. a d.
SrRuO;, BiFeOs; et BijpsLag75Ti301,). Le désaccord de maille f'est définit par la relation :

(dﬁlm o dsub)
(dﬁlm + dsub )/ 2 - (dﬁlm N dsub )/ dsub (2.3)

avec dy,: distance interréticulaire ou parametre de maille selon une direction cristallographique
pour la couche mince (en A) et d,,;: distance interréticulaire ou paramétre de maille selon une

direction cristallographique pour le substrat (en A). Les faibles amplitudes de désaccords de

maille (c. a d. | f | < 2%) indiquent que la croissance de couches minces de chacun des matériaux
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SrRu0;, BiFeO; et Bis ;sLag 75Ti304, peut étre envisagée sur un substrat de SrTiOs, sans tendance
a la désorientation.

Avant d’effectuer nos dépdts de couches minces par ablation laser, nos substrats de
SrTiO; furent nettoyés rigoureusement afin de retirer tout éventuel résidu organique et/ou
inorganique en surface. La procédure se décompose en trois étapes distinctes. Les substrats sont
premieérement immergés dans un bain de trichloréthyléne chauffé a 40 °C pendant 10 min. sous
agitation ultrasonique, puis rincés a 1’eau désionnisée et séchés sous azote. IIs sont ensuite placés
dans un bain d’acétone chauffé a 40 °C pendant 10 min. sous agitation ultrasonique, puis rincés a
I’eau désionnisée et séchés sous azote. Enfin, les substrats sont immergés pendant 10 min. sous
ultrasons dans un bain d’isopropanol chauffé a 40 °C, puis de nouveau rincés a 1’eau désionnisée

et soumis a un séchage final sous azote.

Tableau 2.1 : Désaccords de maille entre SrTiO; et STRuO;, BiFeOs et Bi; »5Lag 75Ti3015.

. Paramétre(s) Désaccord de maille
Composé LS de maille avec SrTiO;
StTiO; (STO) cubique a.=3.905 A
(structure pérovskite)
SrRuO; (SRO) orthorhombique ou pseudo-cubique ~ a.=3.928 A +0.6 %
(structure pérovskite)
BiFeO; (BFO) rhomboédrique ou pseudo-cubique  a.=3.962 A +1.4 %
(structure pérovskite)
BisysLag 75T130, monoclinique ou pseudo- a=5448 A -1.3 % selon SrTiOs[110]
(BLT) orthorhombique b=5.409 A -2 % selon SrTiOs[ 1 10]

(structure pérovskite en couche) c=328114A

B) Procédure de dépot par ablation laser

Le systéme est composé d’un support carrousel multi-cibles avec rotation individuelle de
la cible et translation du support intégral, afin que I’intégralité¢ de la surface de la cible exposée
soit utilisée pendant le dépot. Un support chauffant, sur lequel le substrat est fixé, permet de le
chauffer et de le garder a la température voulue pendant le dépdt (température maximale
d’environ 850 °C). L’atmosphére gazeuse peut €tre maintenue a une certaine pression
(typiquement du vide secondaire a quelques dixiémes de millibar) dans la chambre durant le

dépot. Un laser haute puissance est placé a 1’extérieur de la cible et sert de source externe
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d’énergie pour vaporiser les matériaux des cibles et croitre les couches minces. Le laser utilisé
comme source d’ablation dans cette étude est un laser eximére KrF opérant a 248 nm avec une
durée d’impulsion de 15.4 ns. Le faisceau laser est introduit dans la chambre et focalisé sur la
cible par I’intermédiaire d’une lentille convexe (de distance focale 65 cm).

La distance lentille-cible fut fixée a 57 cm assurant une superficie de la tache focale du
laser sur la cible de 4 mm® afin de disposer de la meilleure uniformité de surface de la couche
déposée possible (pour obtenir une plume plasma la plus unidirectionnelle possible), tout en
limitant I’énergie du faisceau laser nécessaire au régime d’ablation (pour minimiser I’obtention de
‘droplets’), conformément a la discussion faite au paragraphe 2.1.3.

La distance cible-substrat fut fixée a 5 cm et constitue une distance suffisante afin de
disposer d’un bon compromis « quantit¢ minimale de gouttelettes dans la couche mince déposée -
grande uniformité d’épaisseur de la couche déposée - taux de dépot raisonnable ».

La pression résiduelle de la chambre a vide (c. a d. la pression de base minimale), avant
insertion d’oxygeéne dans la chambre et réglage de la pression partielle d’oxygéne nécessaire a
chaque matériau a déposer, fut fixée a 4 x 10> mTorr. L’obtention d’une telle qualité de vide
(vide secondaire) constitue un bon compromis ‘durée de pompage pour obtention du vide [de 0 h
30 min a 2 h selon la densité de particules résiduelles au sein de la chambre issue de dépot(s)
antérieur(s)] - pression de base négligeable devant la pression d’oxygene nécessaire au dépot
(d’amplitude minimale de I’ordre du mTorr)’.

La densité d’énergie du laser fut fixée a 2 J/em?, et correspond a 1’ordre de grandeur de
densité d’énergie le plus couramment utilisé pour ’ablation de nombreux matériaux a structure
pérovskite (cf. tableau 2.1 et 2.2 pour le SRO et le BLT).

Avant chaque dépdt, la surface des cibles fut également soumise a une procédure de
‘nettoyage’ afin de retirer la couche résiduelle chauffée formée lors d’un dépot antérieur (cette
couche de surface posséde fort probablement une composition différente de celle du matériau
massif de la cible) et de disposer d’une surface uniforme et possédant la stoechiométrie désirée.
Cette procédure consiste a ablater la couche de surface de chaque cible avant le dépdt (3 min.
d’ablation & 2 J/cm® et & une fréquence de tir de 20 Hz). Pendant cette procédure, la surface du
substrat est cachée par un masque amovible afin d’empécher la matiére ablatée de la cible de se

déposer sur ce dernier.

La sélection des paramétres de dépot des couches minces individuelles de SrRuO; (SRO),
de Bizsslag75Ti30;; (BLT) et de BiFeOs (BFO) épitaxiées sur SrTiO; (STO) monocristallins fut

réalisée a partir de la littérature sur la croissance épitaxiale de couches minces de ces matériaux
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sur SrTiO; par ablation laser avec laser eximére KrF opérant a 248 nm (laser identique a celui
utilisé dans cette étude). Cette sélection nous a permis de minimiser le temps d’optimisation des
parametres de dépdt de couches minces de chacun de ces matériaux et de nous focaliser sur
I’¢tude de nos hétérostructures multicouches a base de BLT et de BFO. L’obtention, pour chacun
des matériaux, de qualité cristalline et de propriétés fonctionnelles équivalentes a celles des
meilleurs résultats rapportés dans la littérature [c. & d., une faible résistivité pour le SRO (cf.
paragraphe 3.1), de bonnes propriétés isolantes et ferroélectriques pour le BLT (cf. paragraphe
3.2) et de bonnes propriétés multiferroiques pour le BFO (cf. paragraphe 3.3)] confirme que notre
sélection des paramétres de dépdt est judicieuse pour chacun de ces matériaux. Les propriétés
fonctionnelles obtenues pour chacune des couches minces individuelles de ces matériaux sont
présentées et discutées ultérieurement dans ce mémoire.

Le tableau 2.2 présente un récapitulatif des parameétres de dépot utilisés ces dernicres
années (de 1998 a 2008) dans la communauté pour la croissance épitaxiale de couche mince
individuelle de SRO sur STO monocristallin par ablation laser avec laser eximére KrF opérant a
248 nm. Conformément aux études rapportées nous avons fixé la pression partielle d’oxygene
utilisée lors des dépots de couches minces de SRO a 100 mTorr et la fréquence de tir du laser a 5

Hz.

Tableau 2.2 : Paramétres de dép6t de couches minces de SrRuO; (SRO) épitaxiées sur SrTiO; (STO) par
ablation laser avec laser eximére KrF opérant a 248 nm.

Référence - type Orientation(s) Température Press;1on pa}rtlelle , ’Dens¥te Fréquence
d"échantillon du STO C) doxygene - dénergie du g S gy
(mTorr) laser (J/cm®)
1% _SRO/STO (001) 600 50 2 10
1% _SRO/STO (001) 750 75 2 10
110 690 - 810
-SRO/STO (001) opt. 780 300 1.5 10
111 300 - 650
-SRO /STO (001) opt. 600 50 2 10
112 0.1 -300
-SRO / STO (001) 830 opt. 60 10
U3 _BLT/SRO/STO (003’1(10)1 D, 775 1.7 5
"4 _BLT/SRO/STO  (001), (011) 700 100 1.7 5
115
-BLT/PZT/BLT/
SRO / STO (001), (011) 750 75
' _BFO/SRO/STO (001) 650 100 1.2 3
" _BFO /SRO/STO (001) 700 100

45



Chapitre 2. Dépot et caracterisation des couches minces

100 mTorr est une pression partielle d’oxygeéne suffisante pour conserver la
stoechiométrie en oxygéne et donc bien avoir la composition SrRuQ; de la cible et disposer d’une
structure cristalline assurant de bonnes performances conductrices du SRO. Toutefois une telle
pression n’est pas trop importante afin de ne pas limiter la vitesse de dépot ou de procurer des
rugosités de surface importantes.''” 5 Hz constitue une fréquence de tir suffisamment lente pour
permettre la diffusion des atomes en surface et disposer d’une bonne superposition des réseaux
cristallins (qualité épitaxiale), mais également assez rapide afin de limiter la ré-évaporation des
atomes déposés (stoechiométrie convoitée) sur des substrats chauffés a hautes températures et de
disposer d’une vitesse de dépot suffisamment rapide. Le paragraphe 3.1 présentera ultérieurement
la dépendance des propriétés conductrices de nos couches minces de SRO en fonction de la
température du substrat. Nous verrons ultérieurement au paragraphe 3.1 que la conductivité de
nos couches de SRO reste convenable pour une température de synthése comprise entre 600 et
800 °C.

Pour les couches minces de BLT, nous nous sommes inspirés des conditions de dépot de
couches de BLT a partir de substrat monocristallins STO ou de couches minces épitaxiales de
SRO réalisées par ablation laser avec laser eximére KrF opérant a 248 nm présentées au tableau
2.3. La pression partielle lors des dépots de couches minces de BLT fut ainsi fixée a 300 mTorr et
la fréquence de tir du laser a 7 Hz. 300 mTorr constitue une pression partielle d’oxygéne
suffisante pour conserver la stoechiométrie Bisyslag7sTi;Op; de la cible dans nos couches
(principalement pour éviter 1’évaporation du Bi qui est trés volatile), mais assez faible pour ne pas
perdre leur caractére épitaxial, ni réduire démesurément leur vitesse de croissance.''” Bien que la
plupart de la littérature du tableau 2.3 mentionne ’utilisation d’une fréquence de tir de 5 Hz, nous
avons fixé a 7 Hz la fréquence de tir lors du dépo6t de nos couches de BLT. En effet, les couches
minces de BLT réalisées dans cette étude possédent généralement des épaisseurs proches de 200
nm. L’épaisseur moyenne déposée par tir laser est de 0.02 nm pour notre BLT, ce qui indique que
10000 tirs seront nécessaires pour obtenir 200 nm. A 5 Hz, un tel dépot nécessite plus de 30 min,
ce qui constitue une durée importante pour laquelle la couche déposée est soumise a haute
température. Sachant que le Bi est un élément trés volatile, une telle durée a haute température
peut permettre au Bi des couches de BLT de diffuser, voire de s’évaporer, créant ainsi des régions
de défauts de stoechiométrie au sein la couche. De tels défauts affectent les propriétés isolantes
et ferroélectriques des couches de BLT et par voie de conséquence causent une perte d‘efficacité
dans leur role convoité au sein des hétérostructures multicouches finales a base de BLT et de
BFO. Toutefois une fréquence de tir trop élevée réduit la mobilité des atomes en surface et donne

lieu a une perte d’épitaxie et une forte rugosité de surface, principalement non convenable lors de
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la croissance de multicouches épitaxiées. 7 Hz est ainsi le meilleur compromis, d’autant plus que
cette valeur fut utilisée par la référence ''® qui est la meilleure a ce jour concernant la littérature
sur la croissance épitaxiale de couches minces de BLT
." En ce qui concerne la température de dépot, le BLT étant un composé trés stable en fonction de
la température, sa qualité cristalline et ses propriétés isolantes et ferroélectriques varient trés peu

pour une température comprise entre 600 et 800 oC 113120

Tableau 2.3 : Paramétres de dépdt de couches minces de BLT épitaxiées sur SRO ou STO par ablation
laser avec laser eximere KrF opérant a 248 nm.

Température Pression partielle Densité Fréaquence
Référence Type de substrat g’C) d’oxygene d’énergie du de t(i]r (Hz)
(mTorr) laser (J/cm®)
13 SRO / STO (001), (011)
et(111) 775 23 5
118 . 650 - 825 225 - 750 1.7-4 2-10
SRO/YSZ/Si(100) opt. 765 opt. 750 opt. 3.4 opt. 7
1o STO (011) 650 300 5
120 SRO / STO (001), (011) 700 100 17 5
et (111)
s SRO / STO (001) et (011) 750 75
121 . 500 - 825
SRO / YSZ/ Si (100) opt. 750 300 1.7-34 5
122 SRO / YSZ (100) 750 300 23

La sélection des paramétres de dépdt pour la réalisation de couches minces de BFO sera
discutée en détail au paragraphe 3.3. L’objectif de cette étude étant d’obtenir un systéme
multiferroique sous forme d’hétérostructure de couches minces épitaxiales a base BFO possédant
des propriétés multiferroiques plus intéressantes que les couches individuelles de BFO seul, la
discussion de I’influence de la température utilisée pour la synthése de couches de BFO sur les
propriétés structurales et multiferroiques aussi bien des couches de BFO seules que des
hétérostructures sera par voie de conséquence étoffée. Nous verrons également au paragraphe 3.3
que le BFO est un matériau peu stable et que la littérature sur la synthése de couches minces
épitaxiales de BFO indique une forte diversité sur les valeurs de paramétres de dépot optimum
rapportés par les différents groupes de recherche, mais également, comme nous le mentionnions
plus tot au paragraphe 1.2.1, les caractéristiques multiferroiques de ce composé différent d’un

laboratoire a I’autre ou d’une publication a 1’autre.

La référence ''® est & ce jour (décembre 2008) citée 212 fois par la littérature internationale scientifique disponible
en ligne depuis sa date de parution en juin 2002, ce qui constitue une moyenne de plus de 2 citations par mois.
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2.2 La diffraction de rayon X (X-Ray Diffraction, XRD)

La diffraction des rayons X quatre-cercles est une technique extrémement utile pour
déterminer les caractéristiques de la structure cristallographique des couches minces épitaxiées ou
des couches fortement orientées. L’équipement quatre-cercles posséde, en plus des deux cercles
standards (w et 26) de I’équipement classique de diffraction de poudres, deux degrés de liberté
supplémentaires représentés par les angles @ et w. La Figure 2.4 présente la configuration

géométrique d’un diffractométre quatre-cercles.

Détecteur «

- rs
Faisceau .~
incident ,”

V4

Figure 2.4: Schéma représentant la géométrie et les angles utilisés par un dispositif de diffraction avec un
berceau d’Euler ‘quatre-cercles’.

D’un cotg, les cercles w et 20 permettent la détection des plans cristallins d’une couche
paralleles a la surface du substrat, tandis que les cercles @ et y permettent de détecter les
réflexions et les plans non paralléles a la surface du substrat. Contrairement a une poudre ou a une
couche polycristalline ou les cristallites possédent des orientations aléatoires, une couche
épitaxiée présente une seule orientation pour laquelle les familles de plans de diffraction occupent
des positions uniques dans I’espace géométrique, et pour la détection desquelles le détecteur doit
pouvoir se mouvoir selon les angles @ et y. L’analyse de ces réflexions fournit une quantité
d’informations plus riche que par 1’unique étude des plans détectés en configuration 6-26. Pour
cette thése, nous avons utilisés un diffractométre quatre-cercles PANalytical X’Pert MRD
utilisant un tube émettant des rayons X de longueur d’onde A=0.154 nm (radiation Cu K, de la
cathode de cuivre).

Une mesure 6-20 (effectuée pour y=0° et appelée "mesure dans le plan") est une mesure

pour laquelle les trajectoires angulaires w et 26 se déplacent simultanément dans ’espace de
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maniere couplée. Comme dans toutes les méthodes de diffraction, 1’intensité diffractée n’est

détectée que lorsque les conditions de Bragg sont satisfaites [c. a d. nA = 2d,,sin(6,,,); avec n:

nombre entier, d,y: distance interréticulaire des plans (kk/)]. Les angles spécifiques 6, pour
lesquels la loi de Bragg est vérifiée renseignent sur la distance inter-atomique des plans parall¢les
a la surface du substrat. La position, la forme et la largeur des pics (plus particuliérement la
largeur a mi hauteur ou FWHM pour ‘full width at half maximum’ en anglais), fournissent une
information quantitative sur I’orientation cristallographique hors plan, le paramétre de maille hors
plan, les contraintes dans la couche (cohérence ou incohérence), le désordre hors plan le long de
la direction perpendiculaire a la couche et au substrat, et possiblement 1’épaisseur de la couche.
Notamment nous utiliserons fréquemment la formule de Scherrer:
- 0.894 (2.4)
Bcos(6)

avec t: taille des cristallites, et B: largeur a mi-hauteur (ou FWHM) de la réflexion associée a
I’angle @; pour estimer la taille des cristallites de nos couches minces qui constitue un indicateur
représentatif de la qualité cristalline de ces derniéres. L’identification des orientations
cristallographiques des différentes phases présentes au sein de nos hétérostructures fut
principalement réalisée a partir de spectrogrammes de référence PDF (pour ‘powder diffraction
file’ en anglais; consulter I’annexe A pour consulter les spectrogrammes des différents
matériaux discutés dans cette étude) répertoriés par le ICDD (‘International Centre for
Diffraction Data’).

Le second type de mesure utilisée, appelée mesure g-scan, est une mesure pour laquelle
I’échantillon est placé a une position angulaire vérifiant les conditions de Bragg pour une
réflexion skl donnée (et donc pour laquelle les plans de la famille 44/ correspondant a la réflexion
hkl sont paralléles au plan de la surface du substrat a y = 0). Cette famille de plan (hkl) est
soumise a une rotation angulaire autour de I’axe @ (tous les autres angles étant fixés). Cette
mesure révele des informations sur les différentes orientations cristallographiques que prennent
les familles de plan (4kl) dans le plan du substrat, donc de la symétrie dans le plan de la couche
¢épitaxi¢e analysée, ainsi que des données quantitatives sur la mosaicité de la couche, c. a d. la
distribution des déviations autour des orientations cristallographiques étudiées dans le plan de la
couche. Bien que quelques mesures 6-26 et ¢ scans soient suffisantes pour déterminer et
confirmer 1’orientation de la couche par rapport a celle du substrat, il est assez difficile de
préciser si la couche posséde ou non des orientations minoritaires supplémentaires, ne pouvant
étre détectées par une mesure #-26, comme par exemple, a cause d’une intensité de réflexion trop

faible ou a cause de la superposition de pics de la couche par les pics du substrat. C’est pourquoi,
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dans certains cas, pour un angle 26 fixé (c. a d. pour une famille de plan (4kl) fixée), des mesures
pour @ variant de 0 a 360° pour tous les angles v (de 0° a 90°), appelée figure de pole, sont
nécessaires. Ces mesures donnent la possibilité, en plus de confirmer I’orientation de la couche
déterminée auparavant par la mesure 6#-26, de détecter d’autres orientations cristallographiques
présentes dans les couches. Lors de la mesure d’une figure de pole, I’angle 26 est fixé pour une
famille choisie de plan (4kl) de la couche, et les angles o et y varient. Toutes les figures de pole
sont tracées pour une distance angulaire de pole w de 0° (au centre) a 90° (au bord). y = 90°
correspond a une surface du substrat parallele au plan défini par les faisceaux de rayons X

incident et réfléchi.

2.3 La microscopie a force atomique (Atomic Force Microscopy,
AFM) et les techniques de microscopie a balayage de force
(Scanning Force Microscopy, SFM)

2.3.1 Microscopie a force atomique

La microscopie a force atomique ou AFM, est une technique trés utile pour 1’étude de la
morphologie de surface des couches minces, qui fournit aussi indirectement des éclaircissements
sur leur processus de croissance. L’AFM est une technique d’analyse de surface locale, puisque
I’observation est effectuée sur une zone trés petite et trés bien localisée (typiquement pour des
zones de surfaces comprises entre 1 um X 1 um et 100 um X 100 um) et non pas sur une grande
étendue.

Le principe de I’AFM consiste a explorer la surface d’un échantillon avec une sonde
(pointe) montée sur un cantilevier et positionnée a proximité immédiate et a mesurer I’intensité de
différentes interactions qui s’exercent entre la sonde et la surface de 1’échantillon a analyser. La
Figure 2.5 présente un schéma du principe de fonctionnement de I’AFM. Le cantilevier est
généralement en silicium, de méme que le matériau de la pointe. Les principaux modes
d’utilisation de I’AFM sont les modes de contact, de non-contact, et « tapping » (contact
intermittent). Le mode tapping offre la possibilit¢ d’étudier la surface d’un échantillon sans la
modifier tandis que le mode contact permet pour d’autres configurations (voir discussion
ultérieure), d’appliquer un champ électrique, une tension ou un courant. Le mode tapping est

généralement préféré lorsque 1’on souhaite obtenir des images de haute résolution (résolution
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latérale de ’ordre de 10 nm, résolution verticale allant jusqu’a 0.2 A). Nous avons utilisé pour
cette étude un AFM (DI - EnviroScope, Veeco Instruments) principalement en mode tapping avec
pointe ultra fine (cantileviers pMasch NSC15 en Si, avec rayon de pointe > 2 nm) pour étudier la
morphologie des couches minces épitaxiées (taille et disposition des grains) et mesurer la rugosité
des couches minces telles que synthétisées. La pointe de silicium est montée sur un cantilevier
flexible et balaye la surface. Le cantilevier est lui-méme monté sur une céramique
piézoélectrique. La céramique piézoélectrique fait osciller le cantilevier a sa fréquence de
résonance (~ 200 - 400 kHz) et par voie de conséquence fait osciller la pointe a 1’air libre. La
pointe vient périodiquement en contact avec la surface échantillon. L objectif est de conserver
une distance constante entre la pointe et la surface a analyser, autrement dit de conserver une
amplitude d’oscillation du cantilevier constante (typiquement supérieure a 20 nm). Pour cela un
asservissement de la distance entre la pointe et la surface a analyser est nécessaire. La variation
de la hauteur de la pointe nécessaire a la conservation d’une distance pointe-surface de
[’échantillon constante est pilotée par une autre céramique piézoélectrique, (c. a d. ‘balayage en
z’, pour ‘z-scanner’ en anglais). D’autres céramiques pié¢zoélectriques sont également utilisées
pour déplacer la pointe dans le plan de la surface de I’échantillon selon les directions x et y. Lors
du balayage dans le plan du film, les variations de tension a appliquée a la céramique
piézoélectrique nécessaire a 1’asservissement selon z renseignent directement sur les variations
topographiques de la surface de I’échantillon.

Ainsi, ’analyse quantitative de la rugosité des surfaces des couches minces de nos
hétérostructures fut estimée a partir des grandeurs: (i) rugosité Rgys (RMS pour ‘Root Mean

Square’ en anglais) calculée a partir de:

1 & ’

Rus = ﬁ;(z,- ~Z e 2.5)

avec: N: nombre total de points dans I’image - Z;: hauteur au point i - Z,,,yene: hauteur moyenne
des points de I’image; et (i) rugosité maximale R,,: différence entre hauteur maximale et

hauteur minimale des points de I’image.
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Figure 2.5: Représentation schématique du fonctionnement de I’AFM.

2.3.2 Microscopie a balayage de force

La compréhension des propriétés locales des matériaux a 1’échelle nanométrique est de
haute importance, ceci a la fois pour apporter de nouvelles connaissances scientifiques
fondamentales, ainsi que pour pouvoir améliorer les dispositifs électroniques existants ou en
concevoir de nouveaux. Les techniques de microscopie a balayage de force ou SFM (‘scanning
force microscopy’ en anglais) se placent donc parmi les approches les plus prometteuses. Elles
permettent de mesurer les propriétés locales et de caractériser les dispositifs a 1’échelle

nanométrique.

A) Microscopie a force piézoélectrique

La microscopie a force piézoélectrique ou PFM (‘piezoresponse force microscopy’ en
anglais) est une technique SFM pour laquelle le principe de mesure utilise une tension modulée.
La pointe de I’AFM doit étre conductrice et un potentiel électrique doit pouvoir y étre appliqué.
Une fois la pointe en contact avec la surface a mesurer (on utilise donc le mode contact de

I’AFM), un faible signal alternatif (ou AC) de fréquence f (pulsation w = 2-wf) est appliqué entre
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la pointe conductrice de I’AFM, placée sur la surface de 1’échantillon, et une ¢électrode placée
sous 1’échantillon, généralement une couche conductrice déposée sur le substrat avant de le dépot
du film analysé proprement dit (dans notre cas, une couche épitaxiée de SrRuQ;). Cette tension
appliquée génére un champ électrique oscillant dans le matériau piézoélectrique (ou
ferroélectrique) étudié, ce qui engendre, par effet piézoélectrique inverse, une vibration de sa
surface a la méme fréquence. Cette vibration force le cantilevier a osciller, et les vibrations de ce
dernier sont détectées puis converties en signal électrique (par exemple par une photodiode si le
systeme de détection est optique). Le signal obtenu en chaque point balay¢ est alors utilisé pour
générer une image du déplacement pi¢zoélectrique de la surface sous observation (en fait deux
images sont acquises: une image de I’amplitude du déplacement piézoélectrique et une image de
sa phase relativement a 1’excitation électrique). Dans le cas d’un matériau ferroélectrique, ces
images nous informent sur la configuration des domaines ferroélectriques a la surface de
I’échantillon. La PFM permet donc d’obtenir une image de la polarisation spontanée en chaque
point de la surface de I’échantillon observé, avec une résolution spatiale du méme ordre que celle
d’un AFM, c'est-a-dire quelque dizaines de nanométre (ou méme moins dans les meilleurs cas).
Comme I’amplitude du déplacement piézoélectrique de la surface est trés petite par
rapport a la déflexion du cantilevier provenant de la topographie, le signal correspondant a la
réponse piézoélectrique est trés petit. Pour le détecter, une technique de détection synchrone
(lock-in detection en anglais) est utilisée. En pratique, nous avons appliqué au condensateur
ferroélectrique mesuré, une tension alternative de faible amplitude (~ 0.5 V) entre la pointe
conductrice et 1’¢électrode inférieure de SrRuOs, et un amplificateur lock-in connecté au systéme
AFM détecte la composante du signal mesuré de méme fréquence que celle de la tension AC
d’excitation appliquée et filtre ainsi toutes les composantes de fréquences différentes (il est a
noter que le signal correspondant a la topographie de la surface représente du bruit pour la mesure
de la réponse piézoélectrique). Une tension DC (de I'ordre de 1 a 60 V) est superposée a la
tension AC de faible amplitude, afin de commuter la polarisation dans les domaines
ferroélectriques et mesurer le cycle d’hystérésis piézoélectrique. Une hystérése de la réponse
piézoélectrique est une preuve de la commutation de la polarisation spontanée et une
commutation de la polarisation spontanée est une preuve absolue que le matériaux est non—
seulement piézoélectrique, mais bien ferroélectrique. Le cycle d’hystérese de la réponse
piézoélectrique donne d’autres informations comme le champ coercitif et, indirectement,

I’amplitude de la polarisation spontanée a saturation et de la polarisation rémanente.
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Les vibrations du cantilevier a la fréquence d’excitation correspondent donc a la réponse
piézoélectrique. Le signal électrique a cette méme fréquence extrait du signal de déflexion du
photodétecteur est donc le signal associé a la réponse piézoélectrique.

Un AFM peut généralement détecter des déflexions verticales du cantilevier, mais aussi
des mouvements torsions de celui-ci (« friction mode » ou « lateral mode » en anglais). Ce
dernier mode est généralement utilisé en AFM pour évaluer le frottement durant le balayage de la
pointe.

En PFM nous utilisons la déflexion verticale a la fréquence d’excitation, pour mesurer la
réponse piézoélectrique dans la direction perpendiculaire au plan de la surface de la couche
mesurée. Le mode de torsion (toujours a la fréquence d’excitation), la pointe est utilisée en PFM
pour détecter les mouvements latéraux dans le plan de la couche et dans la direction
perpendiculaire a I’axe du cantilevier, qui sont induits par la réponse piézoélectrique. Dans ce
travail, le signal correspondant a la vibration verticale est appelé z-piézoréponse ou z-PFM et le
signal d a la vibration dans le plan (cisaillement) est appelé x-piézoréponse ou x-PFM.

En général, le signal de réponse piézoélectrique hors-plan est directement relié¢ a la
composante de la polarisation spontanée locale dans la direction normale a la surface de la
couche. Un signal de réponse piézoélectrique de forte amplitude correspond généralement a une
grande valeur de la composante selon z de la polarisation, tandis qu’un signal de réponse
piézoélectrique nulle est associé a 1’absence de polarisation normale a la surface de la couche
mince.

Les mesures quantitatives du coefficient piézoélectrique ds; (en nm/V) furent déduite a
partir de I’amplitude du signal de réponse piézoélectrique mesuré v, (en V) vérifiant la relation
suivante:'*

V=0 ds3;3 Ay (2.6)
avec A4,: amplitude de la tension AC d’excitation (en V); J: sensibilit¢ du photodétecteur (en
V/nm, de I’ordre de 10 V/nm) qui correspond a la pente de la courbe de force: rapport entre

signal de déflexion électrique (en V) et déplacement de la pointe (en nm).

Nous avons utilisé pour les travaux présentés dans cette thése, un microscope a balayage
de force (AFM) commercial (DI - EnviroScope, Veeco Instruments) travaillant en mode contact.
Pour mesurer les oscillations piézoélectriques locales de la surface des couches étudiées induites
par la tension d’excitation AC appliquée entre la pointe conductrice et I’électrode inférieure de

I’échantillon, un amplificateur «lock-in» (Signal Recovery, modéle 7265) fut utilisé. Des
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précisions sur la caractérisation PFM de couches minces ferroélectriques peuvent étre trouvées

en références, 124125:126.127

B) Microscopie a force magnétique

La microscopie & force magnétique ou MFM est une variation de la microscopie a force
atomique, qui est utilisée pour imager I’arrangement des domaines magnétiques a la surface de
I’échantillon. Comme pour ’AFM et la PFM, une fine pointe est située a I’extrémité d’un
cantilevier. Cette pointe doit étre magnétique et présenter une aimantation spontanée. La sonde
magnétique utilisée dans 1’étude présentée est constituée d’un cantilevier standard en silicium
recouverte d’une fine couche magnétique de Co (60nm), elle méme recouverte d’une couche
protectrice de 30 nm de Cr (cantileviers pMasch NSC36/Co-Cr en Si, avec rayon de pointe > 90
nm). A la différence de la PFM, le microscope opére dans ce cas en mode ‘non-contact’.
L’interaction entre la pointe magnétisée et les différents domaines magnétiques de 1’échantillon
produit une déflexion du cantilevier. Le détecteur décele soit directement la déflexion du
cantilevier ce qui produit une image de force en mode statique, soit les variations de la fréquence
de résonance du cantilevier, et fournit une image du gradient de force. Le gradient de force
détecté (F’) comprend des informations provenant a la fois de la structure et de 1’aimantation de
la surface. Les signaux provenant de la contribution de la topographie de surface prédominent
pour une distance proche de la surface (interactions a courtes distances), tandis que pour une
distance plus ¢loignée (typiquement supérieure a 100 nm), la contribution magnétique domine

(les interactions magnétiques sont des interactions a longues distances).
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2.4 Mesures ¢lectriques

Les propriétés ferroélectriques (comprenant les cycles d’hystérésis, I’endurance a la
fatigue ferroélectrique, et la résistivité) furent mesurées avec un analyseur de propriétés
ferroélectriques TFA 2000 (AixACCT Systems GmbH). Les plots d’électrode supérieure de Pt et
de SRO - motifs type disques de surfaces S: 0.252 +0.004 mm?, 0.182 +0.003 mm?’ et 0.058
+0.001 mm” - furent déposés sous vide a température ambiante par PLD a travers un masque
métallique. La structure finale de type capacité ferroélectrique des hétérostructures de couches

minces épitaxiées de cette étude est présentée Figure 2.6.

Electrodes supétieures:
Pt/SRO

Yl T Y
0 M oo

Couche (multi-couche)
ferroélactrique L

Electrode inférieure: SrRUD,

Substrat: SrTiC,

Figure 2.6: Représentation schématique d’une hétérostructure capacité ferroélectrique.

La méthode de la mesure du cycle d’hystérésis ferroélectrique, c. a d. de la polarisation P
en fonction du champ électrique appliqué E, se base sur un le principe du montage Sawyer-Tower

représenté sur la Figure 2.7.
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Figure 2.7: Montage Sawyer-Tower pour la mesure du cycle d’hystérésis ferroélectrique (polarisation P en
fonction du champ électrique appliqué E).
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Les grandeurs E et P sont ici estimées indirectement & partir des tensions mesurées V et
Vy. Dans le montage Figure 2.7, la capacité Cr correspond a celle de notre couche ferroélectrique
a mesurer. La capacité fixe Cy d’un tel montage est choisie afin d’&tre trés supérieure a Cr (pour
exemple, la capacité maximale mesurée pour les hétérostructures présentées dans cette étude fut
de I’ordre de 1 nF, et la capacité Cy de notre dispositif ~ 10 pF c. a d. 10000 fois plus grande). Un
générateur de signal délivre a I’ensemble une tension V. Les capacités Cy et Cr sont montés en
série.
La charge emmagasinée Q est identique pour des capacités montées en série, ce qui se

traduit ici par:

0=CyVy=CrVr (2.7)
Autrement dit:
Vo=0Q/Cypet Vi=Q/Cr
or comme Cy>> Cr— Vy<< Vg, donc V=Vy+ V= V.
De plus, la densité totale de charge D pour un ferroélectrique vérifie:

D=¢E+P (2.8)
avec P: polarisation du ferroélectrique, &,: permittivité du vide (g) = 8,85 x10™"* F/m) et ¢y E
négligeable devant P. La densité totale de charge peut donc s’écrire:

D=P=Q/S§ (2.9)
avec S surface des armatures de la capacité ferroélectrique a mesurer, correspondant a la surface
du plot d’¢lectrode supérieure. (2.7) introduit dans (2.9) donne:

P=CyVy/S (2.10)
les paramétres Cj et S de (2.8) étant connus, la mesure de V) donne ainsi acces a la grandeur P.
Lorsque la tension V et balayée de —V,,.. @ + V0 (soit de fagon sinusoidale, soit linéairement en
dent de scie), la valeur de la polarisation mesurée présente une hystérése qui visualisée en
fonction du champ électrique appliqué est le cycle d’hystérésis. Le champ électrique E au sein de
la couche ferroélectrique a mesurer vérifie:

E=Vg/d=V/d (2.11)

ou d est I’épaisseur de la couche mince ferroélectrique. Lorsque ’épaisseur de la couche mince
ferroélectrique est connue, la grandeur £ du cycle d’hystérésis est donc directement estimable a

partir de la valeur de la tension délivrée V.

En pratique la charge Q proportionnelle a la polarisation P est estimée par intégration de
la mesure des courants de commutations / traversant la couche mince ferroélectrique et

s’exprime:
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0 1
P===—|1d 2.12
< SJ t (2.12)

Ces courants de commutation sont caractéristiques de la distribution de domaines commutant leur
polarisation a une amplitude de tension donnée. La mesure des cycles d’hystérésis fut ainsi
réalisée a partir de séquences d’impulsions triangulaires a différentes fréquences. Pour la mesure
du cycle d’hystérésis, une succession de 4 impulsions de tensions triangulaires de quelques volts
d’amplitude est appliquée aux bornes de la capacité ferroélectrique a caractériser. La Figure 2.8
présente le chronogramme de tension correspondant a cette trame d’impulsions. La mesure des
courants de commutation est effectuée lors des deuxiéme (en rouge) et quatriéme (en vert)
impulsions, les deux autres impulsions servant a commuter la polarisation. Ce type de mesure
donne entre autres, accés aux caractéristiques ferroélectriques: champs coercitifs (E.) positif et

négatif, polarisations rémanentes (P,) et maximales (P,,.) positives et négatives.
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Figure 2.8: Réponse d’une capacité ferroélectrique (cycle d’hystérésis et courant de commutation) a une
séquence d’impulsions de tension triangulaire lors d’une mesure dynamique de cycle d’hystérésis.
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Chapitre 3

3 Hétérostructures ¢épitaxiales de couches minces
individuelles ferroélectriques et multiferroiques

3.1 L’¢électrode inféricure de SrRuO; et son rdle

Dans le but de caractériser les propriétés électriques et ferroélectriques des différentes
hétérostructures de couches minces épitaxiées synthétisées lors de notre étude, il nous est
nécessaire de disposer d’un contact conducteur (électrode), aux bornes des couches minces
¢tudiées afin de pouvoir y appliquer une tension ¢électrique et d’en mesurer la réponse électrique.
L’¢lectrode étant, dans I’ordre de croissance des couches synthétisée a partir du substrat avant la
premi¢re couche mince de 1I’hétérostructure a étudier, il est donc fondamental de maitriser sa
croissance sous forme de couche mince épitaxiale ayant une structure et une perfection
cristallines dans le plan telles que nos hétérostructures puissent croitre de manicre épitaxiées.
Cela veut souvent dire que la couche intermédiaire qui sert d’¢lectrode a une structure dans le
plan similaire a celle du substrat.

Nous avons ainsi fait le choix d’utiliser des couches minces d’oxyde conducteur SrRuO;
(SRO) comme ¢lectrodes inférieures et supérieures des hétérostructures présentées dans cette
¢tude. Cet oxyde posseéde une structure orthorhombique de type pérovskite, son groupe ponctuel
est Pbnm et ses paramétres de maille a = 5.53 A, b =5.57 A et ¢ = 7.85 A. 1l peut cependant étre
considéré comme une structure tétragonale légérement distordue avec comme paramétres de
maille a, = 3.93 A, ¢, = 7.85 A et un angle y = 89.6° entre les directions [100]; et [010]; (cf. ref.
128) " ou encore comme pseudo-cubique ayant un paramétre de maille unique a, = 3.93 A.'” Sa
structure cristalline et son paramétre de maille sont proches de ceux des oxydes fonctionnels
caractérisés dans cette étude (BLT et BFO, cf. Tableau 2.1 du paragraphe 2.1.5). Cette couche

intermédiaire épitaxiée de SrRuQ;, en plus de servir d’électrode permettra aussi de transférer la
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structure cristalline du substrat aux couches déposées ultérieurement et contribuera ainsi a la
qualité cristalline de I’hétérostructure.

Nous présentons dans cette section les caractéristiques structurales et électriques de
couches minces de SRO épitaxiées sur substrats SrTiO; monocristallins ayant des orientations
cristallographiques (001) et (111). Comme nous le verrons ultérieurement dans ce mémoire, ce
choix d’orientations du substrat nous permettra de déterminer 1’anisotropie ferroélectrique et les
modes de croissance des couches minces individuelles de BLT et de BFO. Cela permettra (en
plus de controler la qualité et les performances de ces couches individuelles en les comparant
avec les meilleurs résultats reportés dans la littérature pour les mémes orientations) de déterminer
leurs contributions individuelles dans le développement de la phase magnétique y-Fe,Os au sein
des couches de BFO et dans les propriétés multiferroiques des multicouches finales a base de

BFO et de BLT.

=
@ s "':ih\\\:*:!"‘
I
7 O

Figure 3.1: Correspondance entre systémes orthorhombique (a) et pseudo-tétragonal (b) du SrRuO;. Figure
adaptée d’aprés Zakharov et al.'**
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3.1.1 Microstructure

La Figure 3.2 présente les spectrogrammes XRD 6-26 de couches minces de SrRuOs;
déposées sur substrats SrTiO; (STO) orientés (001) et (111), a une température du substrat de 750
°C. Comme le désaccord de maille, (dim-dob)/dsupy, entre SrRUO; (a:=3.928 A) et SrTiO;
(a=3.905 A) n’est que de 0.6%, les orientations du SrRuO; sont identiques a celles du SrTiO;.
Les réflexions de diffractions du SrRuO; sont généralement confondues avec celles du SrTiO;
pour des épaisseurs de quelques dizaines de nanométres puisque la distance inter-angulaire entre
les réflexions est inférieure a la résolution angulaire maximale du diffractométre. C’est pourquoi,
afin de détecter un signal d’intensité suffisante provenant de la couche mince de SrRuO; et de
distinguer les réflexions du SrRuO; (i.e. de la couche mince avec un paramétre de maille du
SrRuO; relaxé), les spectrogrammes ci-dessus ont ét¢é mesurés a partir de couches minces
d’épaisseur ~ 200 nm. Ces épaisseurs furent estimées a 1’aide d’un profilométre Dektak 3030
mesurant la différence de hauteur entre les régions du substrat sans dépdts (sous les fixations du
substrat sur son support) et la surface de la couche déposée.

Pour les deux types d’orientations du substrat SrTiOs: (001) et (111), les réflexions
présentes les plus intenses provenant des couches minces sont les réflexions SrRuO; 00/ et
SrRuO; hhh respectivement (cf. annexe A. Dans la suite du texte les indices de Miller des
réflexions du SrRuQ; sont donnés dans le systéme pseudo-cubique pour simplifier la comparaison
de nos résultats avec ceux de la littérature et sont donc différents de leurs homologues exprimés
en annexe A dans un systéme orthorhombique), comme nous pouvons 1’observer Figure 3.2. Pour
I’orientation (001) du substrat, les réflexions 04/ sont également observables mais leur intensité
reste faible par rapport a celles des réflexions 00/. Ceci indique qu’une fraction minotritaire de
SRO d’orientation (011) existe au sein des films de SRO de 200 nm déposés sur STO (001). Pour
les deux types d’orientation du substrat aucune autre réflexion que celles attribuées aux phases du
substrat STO et du SRO n’est détectée. Les couches minces de SRO sont donc monophasées et
leur croissance se fait donc fidélement selon 1’orientation du substrat STO pour les deux types
d’orientations du substrat. Les faibles valeurs de largeurs a mi-hauteur (FWHM) des pics 002 et
111 du SrRuO; de 0.37° et 0.23°, respectivement, par rapport a 0.11° et 0.08° pour celle des pics
002 et 111 des substrats respectifs, indiquent par ailleurs une bonne qualité cristalline des couches

minces de SrRuO;.
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Figure 3.2: Spectrogrammes XRD 0-26 de couches minces de StTRuO; de 200 nm d’épaisseur déposées sur
substrats SrTiO; orientés (001) et (111), & une température du substrat de 750 °C.

L’analyse de topographies de surfaces de couches minces de SRO de 200nm d’épaisseur,
déposées sur substrats STO (001) et STO (111) fut réalisée par microscopie a force atomique
(AFM). La Figure 3.3 présente des images de la topographie des couches pour ces deux
orientations cristallographiques.

La couche mince orientée (001) présente en surface une structure granulaire a symétrie
carrée (au second plan). Cet arrangement granulaire indique que la croissance de la couche mince
de SRO sur substrat STO (001) est de type ‘cube sur cube’ - comme I’on s’y attend pour la
croissance épitaxiale de couches minces d’un matériau a structure presque cubique sur un substrat
a structure cubique d’orientation (001) - et présente macroscopiquement une symétrie d’ordre 4.
Nous distinguons également une quantité de plus petits grains rectangulaires (au premier plan)
orientés principalement selon deux directions perpendiculaires. La hauteur de ces petits grains
n’excéde pas 40 nm et reste bien inférieure a 1’épaisseur totale de 200 nm de la couche. Le
volume de ces grains est donc plus faible que celui des grains carrés de taille plus importante et la
quantité de ces grains d’orientation différente de celle imposée par le substrat est donc minoritaire
dans le film. Ces grains possédent une orientation (011) correspondant aux réflexions 0h4 de
faible intensité détectées au préalable dans le spectrogramme XRD 6-26. Nous rappelons, que

pour des épaisseurs aussi importantes que 200 nm, la qualité cristalline de la couche mince n’est
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plus optimale (bien que la dégratation ne soit pas trop séveére ici), ce qui se traduit par

I’observation de grains d’orientation minoritaire supplémentaire (011)

De maniére analogue, la couche mince de SRO déposée sur substrat STO (111), présente
une structure granulaire pyramidale a base triangulaire, qui correspond fidélement au mode de
croissance de symétrie d’ordre trois, d’un matériau a structure cubique sur substrat a structure
cubique d’orientation (111).

40.00 nm 40.00 nm

k .
0.00 nm 0.00 nm

Figure 3.3: Images topographiques AFM (a): 1pym X Ipum et (b) : 2um x 2pm), de surfaces de couches
minces de SrRuO; (200nm) synthétisées sur substrats SrTiO; orientés (a) (001) et (b) (111), et déposées a
750 °C.

3.1.2 Propriétés électriques

Indépendamment de sa qualité cristalline, 1’électrode, afin de réaliser son role dans une
hétérostructure fonctionnelle, se doit d’étre une couche mince ayant de bonnes propriétés de
conduction. Il est donc nécessaire pour cet oxyde d’avoir une faible résistivité électrique. Les
mesures de résistivités présentées dans cette partie de 1’étude ont été réalisées en collaboration
avec Frangois Normandin et Dr. Teodor Veres a I'Institut des Matériaux Industriel (IMI NRC-
CNRC, Boucherville, Québec, Canada).
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Figure 3.4: (a) Dépendance de la résistivité p en fonction de la température pour des couches minces de
SrRuO; (200nm) synthétisées sur substrats SrTiO; orientés (001) et (111) et déposées a 750 °C. (b)
Dérivées des courbes (a) indiquant la température de transition de phase TC ~150 K.

La Figure 3.4 présente les mesures de résistivité p (jusqu’aux basses températures) de
couches minces de SrRuQ; (d’épaisseurs identiques d’environ 200 nm) synthétisées sur substrats
SrTiO; d’orientations cristallographiques (001) et (111) déposées a une température de substrat
de environ 750 °C. Les courbes indiquent une transition de phase a ~150 K, qui correspond a la
température de transition 7 ferromagnétique-paramagnétique du SrRuO; en couche mince.'**'*°
La tendance générale de la résistivité en fonction de la température est typique des propriétés de
transport électriques de couches minces de SrRuOj; a caractére métallique.'***"*! De méme les
valeurs de résistivités mesurées (400 - 450 pQecm) sont du méme ordre de grandeur que celles
rapportées dans la littérature pour des couches minces de SrRuO; de bonne qualité cristalline et
steechiométrique.'*"**! Par contre, elles sont plus importante que celle de monocristaux de
SrRuO; haute qualité.”>'** Cette différence peut provenir en partic de 1’incertitude sur
I’épaisseur des couches minces, mais provient plus probablement des contraintes dans les films
dues a I’hétéroépitaxie qui tendent a modifier la structure cristalline et par voie de conséquence
les propriétés physiques, tel que ici, le transport électronique.

On notera que la résistivité de la couche mince de SrRuO; orientée (111) est plus faible
que celle de la couche mince orientée (001). Cette différence peut étre attribuée a la différence de
qualité cristalline entre les couches minces. Les valeurs de taille des cristallites calculées en
utilisant la formule de Scherrer a partir des FWHM des pics des réflexions 002 et 111 des
spectrogrammes XRD des couches minces de SrRuO; orientées respectivement (001) et (111),
sont: ~ 23 nm et 38 nm. Autrement dit, la qualité cristalline de la couche mince de SrRuO;
orientée (111) est légérement supérieure a celle de la couche mince de SrRuO; orientées (001).

Cette différence de qualité cristalline observée, qui résulte en un différence de résistivité, est fort
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probablement issue d’une différence de configuration de croissance selon 1’orientation du substrat
ou possiblement d’une déviation des conditions de synthéses entre les couches (déviation
comprise dans les limites de reproductibilité de notre équipement de déposition PLD), plus qu’a
une anisotropie intrinséque de la résistivité pour ce matériau. Dans le cas d’une différence de
configuration de croissance, nous avons vu précédemment que pour des couches de 200 nm de
SRO synthétisées dans les mémes conditions sur SrTiO; orientés (001) et (111), I’aire supérieure
moyenne des grains des couches déposées sur un substrat orienté (111) est supérieure a celle des
grains déposées sur un substrat orienté (001). Dans ce scénario, la plus grande quantité de joints

de grains des couches déposées sur STO (001) résultera en une plus forte résistivité.
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Figure 3.5: (a) Dépendance de la résistivité en fonction de la température de dépot, de couches minces de
SrRuO; d’environ 200nm d’épaisseur déposées sur substrat SrTiOs;. (b) Dépendance de la résistivité en
fonction de 1’épaisseur des couches minces de SRO déposées sur substrat SrTiO; (111), a une température
de substrat d’environ 750°C.

Les températures de dépot des couches fonctionnelles déposées sur la couche de SrRuO;
qui sont 1’objet principal de notre étude étant comprise entre 600°C et 800°C (cf. annexe B pour
I’estimation de la température réelle des couches minces durant le dépot), nous avons donc
caractérisé la dépendance de la résistivité de nos électrodes en fonction de la température de
dépot pour cette gamme de température. Ces valeurs de résistivités sont présentées Figure 3.5(a) et
indiquent que la résistivité des couches minces de SRO reste inférieure a 3 x 10° Q-cm pour cette
gamme de température, ce qui est plus de 8 ordres de grandeur inférieur a la plus faible résistivité
des couches ferroélectriques présentées dans cette étude qui est de I’ordre de 10° Q-cm. Nos
¢lectrodes remplissent donc largement les conditions requises, en termes de conductivité
¢lectrique, en termes d’orientation cristallographique fidéle a celle imposée par le substrat, et en

termes de haute qualité cristallines, pour la réalisation de leur réle autant comme électrode que
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comme couche aidant le transfert de la structure cristalline du substrat dans les hétérostructures
ferroélectriques épitaxiales présentées dans cette étude.

Afin que la surface initiale de croissance de(s) couche(s) fonctionnelles déposée sur
I’¢lectrode conserve la meilleure qualité possible et permette une croissance hétéroépitaxiale de
celles-ci de la meilleure qualité possible (cohérence des réseaux cristallins), 1’épaisseur de
I’¢lectrode ne doit pas étre trop importante. En effet, comme nous le mentionnions aux
paragraphes 2.1.4 et 2.1.5, la qualité des couches minces hétéroépitaxiées se dégrade lorsque leur
épaisseur augmente (au-dela de I’épaisseur critique ~ 100nm), cela étant di a 1’augmentation du
nombre de défauts cristallins (dislocations, joints de grains, fissures) apparaissant lors de la
relaxation du paramétre de maille de la couche mince déposée. D’autre part, pour de trop faibles
épaisseurs, la couche mince n’est pas continue, ceci vient du fait que la croissance du SRO sur
STO se réalise premiérement par formation d’ilots jusqu’a = 10 nm "** suivi de la coalescence des
grains pour une épaisseur plus importante. En considérant 1’expression de la conductivité
électrique ¢ (0 =1/ p) dans un métal selon le modele de Drude:

o =Ne’t/m (3.1)
avec N: nombre de porteurs par unité de volume, e: charge de 1’électron, 7: temps moyen entre
deux collisions consécutives d’un méme électron, m: masse de 1’électron; 1’augmentation du
nombre d’impuretés dans le matériau diminue N ainsi que 7 et par voie de conséquence o. Les
discontinuités de la couche de SRO, considérées comme des impuretés, limiteront alors le
transport électrique. Ce qui se traduit sur la Figure 3.5(b) par une augmentation de la résistivité
pour les faibles épaisseurs.

Le choix de I’épaisseur adéquate de notre électrode de SRO se fait donc en considérant
le compromis résistivité minimale/qualité cristalline maximale. Notre choix de valeur d’épaisseur
s’est donc porté sur des valeurs environnant 40 nm, qui est également I’ordre de grandeur
d’épaisseur le plus répandu dans la littérature des hétérostructures épitaxiales fonctionnelles a

: \ . . 113,114,115,135,116,120
base de couches minces d’oxyde a structure pérovskite.” ™ > 7>
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3.2 Couches minces ferroélectriques de Bi;»5Lag 75T1301,

Ce paragraphe présente les propriétés structurales et ferroélectriques de couches minces
de Bi;;sLlag75Ti301, (BLT) épitaxiées sur substrats SrTiO; (001) et (111) recouverts d’une couche
mince de SrRuO; (SRO) servant d’électrode. Ces résultats constitueront une base de comparaison
pour les couches composant les hétérostructures et un indicateur précieux sur la qualité cristalline
de nos couches minces et sur leurs performances en termes de propriétés ferroélectriques. Nous
discuterons aussi des différents modes de croissance des couches minces épitaxiales de BLT
selon I’orientation du substrat et de 1’anisotropie ferroélectrique obtenue, qui nous permettrons
d’appréhender leurs contributions au sein des multicouches finales a base de BiFeO; (BFO) et de

BLT.

3.2.1 Analyse structurales de couches minces de Biszslag75TizO12 sur SrRuQOs /
SrTiO; (001) et (111)

A) Structure cristalline (orientations cristallographiques et relations d’épitaxie)

La Figure 3.6 présente les spectrogrammes XRD 6-20 de couches minces de BLT
déposées sur substrats SrTiO; orientés (a) (001) et (b) (111) recouverts de SrRuO;, a une
température du substrat de 700 °C. L’observation mentionnée au paragraphe 3.1.1 concernant les
réflexions du SrRuQO; généralement confondues a celles du SrTiO; est également valide pour la
Figure 3.6.

Pour une orientation (001) du substrat, les seules réflexions du BLT présentes sont les
réflexions 00/ (cf. annexe A), comme I’indique la Figure 3.6(a). Elles apparaissent de manicre
claire et distincte. La croissance de la couche mince de BLT sur substrat SrTiO; (001) recouvert

de SrRuOj; se réalise donc selon 1’axe ¢ avec une haute qualité cristalline de la couche mince
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monophasée. La largeur a mi-hauteur (FWHM) du pic 0014 est 0.31°, et celle du pic 002 du
substrat est 0.14°.

Le spectrogramme XRD 0-26 Figure 3.6 (b) d’une couche mince de BLT sur substrat
SrTiOs (111) recouvert de StRuO; présente principalement la réflexion 104 pour le BLT ainsi que
la réflexion 4016. Ceci indique que la croissance de la couche mince de BLT se réalise selon
(104), ce qui correspond bel et bien a I’orientation (111) du substrat, comme reporté dans la
littérature.'>'*° La FWHM du pic 104 du BLT est 0.28° et celle du pic 111 du substrat est 0.12°

ce qui indique une bonne qualité cristalline de la couche.
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Figure 3.6: spectrogrammes XRD 0-28 de couches minces de BLT sur substrats SrTiO; orientés (a) (001)
et (b) (111) recouverts de SrRuOs.
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Afin d’établir les alignements de I’orientation dans le plan des couches minces de BLT
par rapport au substrat, des mesures de diffraction X en mode ¢ scan de couches minces de BLT
déposées sur substrats orientées (001) et (111) sont présentées Figure 3.7.

Dans le cas des couches de BLT orienté selon I’axe c, i.e. déposées sur substrat (001),
nous avons analysés les mesures ¢ scans des réflexions 118 du BLT et 011 du SrTiO; présentées
Figure 3.7 (a) et (b) respectivement. L.’axe de rotation ¢ est parallele a ’axe ¢ du BLT et a I’axe
[001] de SrTiO;. Les positions des pics de BLT 118 sont identiques a celles des pics de SrTiOs
011, ce qui indique que la maille unitaire pseudo-tétragonale du BLT se superpose a celle du
substrat STO, et donc que la maille unitaire orthorhombique est tournée de 45° dans le plan par
rapport au substrat SrTiO; :

BLT[1 1 0] || SrTiO5[100] (3.2).
En effet, rappelons que la maille du BLT peut étre indexé soit dans un systéme ortorhombique
soit dans un systéme pseudo-tétragonal.[cf. Figure 3.8(c)]. L’apparition de pics tous les 90°
indique la présence d’une symétrie d’ordre 4 qui correspond bien & une croissance épitaxiale de la
couche de BLT sur le substrat STO. La FWHM des pics associée a la réflexion 118 du BLT est de
1.3° et celle des pics associée a la réflexion 011 du STO de 0.2°.

Les mesures o scans du BLT 0014 et de SrTiO; 002 présentés respectivement Figure
3.7(c) et (d) nous permettent quant a elles, de déterminer la relation d’épitaxie dans le plan de la
couche mince de BLT orienté (104) sur SrTiO3(111). On observe trois pics aux mémes positions
o a la fois pour la couche mince de BLT et pour le substrat SrTiO;. Ceci indique une orientation

d’épitaxie dans le plan de la couche mince de BLT (104) sur substrat SrTiO;(111) :
BLT [010] || StTiO5 [ 110], BLT [010] || SrTiO; [0 11], ou BLT [010] ||SrTiO; [101] (trois

domaines azimutaux) (3.3).
La FWHM des pics associ¢e a la réflexion 0014 du BLT est de 2.1° et celle des pics associée a la
réflexion 002 du STO de 0.2°.

En comparant les FWHM des pics associés aux réflexions 118 et 0014 du BLT, nous
constatons que la qualité cristalline des couches de BLT déposés sur un substrat STO
d’orientation (001) est meilleure que celles déposées sur un substrat d’orientation [111]. Nous
attribuons la moins bonne qualité cristalline des couches de BLT déposées sur STO (111) par
rapport a celle des couches de BLT déposées sur STO (001) a la plus grande complexité du mode
de croissance des couches de BLT déposées sur STO (111) qui s’effectue selon trois variantes de

domaines azimutaux.
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Figure 3.7: [(a) et (b)] @ scans de couches minces de BLT sur substrats SrTiO; orientés (001) recouverts de
SrRuO;: (a) réflexion BLT 118 a y = 50.7° et (b) réflexion STO 011 a y = 45°. [(c) et (d)] & scans de

couches minces de BLT sur substrats SrTiO; orientés (111) recouverts de SrRuOs: (c) réflexion BLT 0014
ay =156.4°et (b) réflexion STO 002 a y = 54.7°.

Les résultats de caractérisations XRD (6-26 et o scans) obtenus pour les couches minces
de BLT déposées sur substrats SrTiO; (001) et (111) réalisées dans cette étude et recouvert de 40
nm de SrRuO; épitaxié, sont identiques a ceux obtenus références.'’'** Nous considérons que
nos couches minces de BLT sont de méme nature que celles décrites dans ces deux références
(une confirmation supplémentaire sera apportée lors de la discussion des propriétés
ferroélectriques, paragraphe 3.2.2) et que nos couches satisfont également aux mémes relations
d’épitaxie. Nous considérons ainsi que le modele utilisé pour représenter les relations

d’orientations épitaxiales dans ''>'*°

est également valable pour toutes les couches minces de
BLT présentées dans cette étude. La représentation des relations d’épitaxie du BLT sur SrTiO; est
résumée de facon schématique sur la Figure 3.8, qui nous permet ainsi de mieux visualiser la
configuration des superpositions des mailles cristallographiques de BLT sur celles du substrat
SrTiO; pour les orientations (a) (001) et (b) (111) du substrat.

La Figure 3.8(a) présente la relation d’orientation dans le plan d’une couche mince de
BLT orientée (001) déposée sur SrTiO; orienté (001). On peut voir que le plan (001) du BLT est

tournée de 45° par rapport au plan (001) du SrTiO; afin de respecter I’alignement nécessaire a

I’épitaxie et assurer la continuit¢é du réseau des octaédres d’oxygeéne, a savoir
BLTJ[1 TO] || SrTiO;[100], discuté précédemment. Les désaccords de maille dans les directions de

BLT[100] || StTiOs[110] et BLT[010]||StTiOs[110] sont d’environ -1.3% et -2.0%
respectivement.

La situation correspondant a 1’orientation (111) du substrat est illustrée sur la Figure

3.8(b). Les désaccords de mailles dans les directions BLT[ZO]]" SrTiO3[T T2] et
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BLT[010] || SrTiog[T 10] valent a peu prés +2.8% et -2%, respectivement. De plus, la direction
[001] du SrTiO; est inclinée a 55° par rapport a la normale a la surface du substrat. Les plans du
BLT correspondants (paralléles) aux plans (111) du SrTiO; sont les plans (104), comme on
I’observer Figure 3.6 et Figure 3.7. De maniére analogue, 1’angle entre ces plans et les plans (001)
du BLT est £(001): (104) = 56.4° [cf. £ (001): (111) = 54.7° pour le substrat SrTiOs]. La
Figure 3.9 illustre 1’observation de cet angle de ~ 56.5° pour une hétérostructure épitaxiale BLT
(104) / SRO (111) / STO (1111).

Compte tenu de la similarité des paramétres de maille a et b du BLT, il est difficile de
pouvoir différencier les plans (100) des plans (010), ainsi que les plans (104) des plans (014) par

XRD, a moins de disposer des méthodes hautes résolutions.
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Figure 3.8: Représentation schématique des relations d’épitaxie du BLT sur SrTiOs; (a)
BLT(001) || SrTiO3(001) et (b) BLT(104)||StTiOs(111) avec indexation crystallographique du BLT en
systéme orthorhombique. (a) et (b) adaptées d’aprés.'”® (c) Correspondance entre systémes tétragonal et
orthorhombique du BLT.
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Figure 3.9: Image haute résolution en champ sombre annulaire (o ADF pour Annular Dark Field) réalisée
par microscopie électronique en transmission (ou TEM pour Transmission Electron microscopy), a
I’interface BLT/SRO de la coupe transverse d’une hététostructure épitaxiale BLT / SRO déposée sur
STO(111).

B) Morphologies de surface

La morphologie de surface des couches minces de BLT fut étudiée a partir d’images
obtenues par AFM, qui sont présentées sur la Figure 3.10.
La Figure 3.10(a) présente la morphologie d’une couche de BLT déposée sur substrat SrTiO;
(001) recouvert de SRO. La rugosité de surface est trés faible: dénivellation maximale R«
inférieure a 12 nm et rugosité Rrms de 1.4 nm. Les joints de grains (si existants) sont difficiles a
distinguer, indiquant une haute qualité en ce qui concerne la continuité du cristal de BLT. Afin de
confirmer cette haute qualité cristalline, et d’écarter I’hypothése qu’une mauvaise qualité de la
pointe AFM réduisant la résolution de 1’image nous empécherait d’observer des joints de grains,
nous avons acquis une image a plus faible grossissement a I’aide d’un microscope optique (cf.
Figure 3.11). La nature rectangulaire des grains clairement visible sur la Figure 3.11, indique une
symétrie carrée pour I’arrangement granulaire du BLT et confirme que la croissance du BLT est
réalisée fidélement au mode de croissance épitaxiale de couches minces de matériau a structure
cubique [structure pseudo carré pour les plans (001) du BLT] sur substrat a structure cubique
d’orientation (001). On remarquera aisément que 1’ordre de grandeur de la taille des grains est de
la dizaine de microns et donc que les variations de morphologie en dega de cette dimension seront

minimes, ce qui confirme les observations faites a la Figure 3.10(a).
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L’analyse de la topographie de la surface d’une couche de BLT déposée sur substrat
StTiO; (111) recouvert de SRO est présentée sur la Figure 3.10(b). La distribution des grains se
fait selon trois principales directions, a 120° les unes des autres, et indique une symétrie d’ordre 3
témoignant de la croissance du BLT selon une structure a triple domaines azimutaux. La rugosité
de surface RMS et de 13 = 1 nm, de beaucoup supérieure a celle de la couche mince de BLT sur
substrat STO (001) recouvert de SRO. Cela confirme la plus forte complexit¢é de mode de
croissance, des couches minces de BLT déposés sur STO (111) par rapport a celles déposées sur

STO (001), discutée précédemment lors de I’analyse des résultats de diffraction X.

12.00 nm

TO.00 nm

Figure 3.10: Images topographiques AFM (2um x 2um) de surfaces de couches minces de couches minces
de BLT sur substrats SrTiO; orientés (a) (001) et (b) (111) recouverts de SrRuO;.

Figure 3.11: Image, réalisée par microscopie optique, de la surface de la couche mince de BLT sur substrat
SrTiO; (001) recouvert de SrRuO; présentée Figure 3.10(a).
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3.2.2 Propriétés ferroélectriques de couches minces de Bi;zsLag75TizO12 sur
SrRuQj; / SrTiO; (001) et (111)

Le vecteur de polarisation spontanée du BLT étant pratiquement selon I’axe a, sa
projection sur I’axe normal a la couche est trés différente pour les couches orientées (001) et
(104) et il est clair que les propriétés ferroélectriques mesurées dans ces deux orientations seront
trés différentes. Nous avons donc dans ce paragraphe caractérisé I’influence de 1’orientation
cristallographique du substrat sur les propriétés ferroélectriques des couches minces de BLT et
déterminé ainsi 1’anisotropie de celles-ci en fonction des orientations du substrat utilisées dans
cette étude. La caractérisation des propriétés ferroélectriques se faisant a partir de mesures de

polarisations selon 1’axe perpendiculaire a la surface du substrat, nous rappelons que les

directions du vecteur P de polarisation spontanée de couches minces de BLT orientées (001) et
(104), conformément aux orientations (001) et (111) du substrat SrTiO; recouvert de SrRuQO;, se
situent respectivement a 90° et~34° de la normale a la surface du substrat [cf. angles
Z BLT(001) : BLT(100) =90° et £ BLT(104) : BLT(100) =33.6°]. Ainsi les composantes de

polarisations perpendiculaires des couches minces de BLT possédant différentes orientations

peuvent étre estimées a partir de ces angles. Les composantes du vecteur P perpendiculaires a la

surface du substrat, pour les orientations (001) et (104), sont proportionnelles aux valeurs

P =|P|ecos90°=0 et P/* = R

®Cc0s34°~ OS‘R‘ comme I’indique la représentation

schématique de la Figure 3.12.
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Figure 3.12: Représentation schématiques des composantes normales “ P, ’de la polarisation de couches
minces de BLT d’orientations (001), (104) et (100).
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Des cycles d’hystérésis ferroélectriques: polarisation en fonction du champ électrique (P-
E), ont été mesurés afin d’évaluer la dépendance des propriétés ferroélectriques, notamment la
polarisation spontanée rémanente et a saturation ainsi que les champs coercitifs, en fonction des
différentes orientations cristallographiques du BLT. La Figure 3.13 présente des cycles
d’hystérésis ferroélectriques enregistrés pour des couches minces de BLT orientées (a) -(001), et
(b) -(104) déposées respectivement sur substrats SrTiO; orientés -(001), et -(111) recouverts
d’une électrode de SrRuO; d’épaisseur ~ 35 nm. L’anisotropie ferroélectrique du BLT est trés
nettement observable a partir des Figure 3.13(a) et (b) : la polarisation rémanente (P,) de la
couche de BLT orientée (001) est nulle, tandis que la polarisation rémanente et le champ coercitif
(E.) de la couche de BLT orientée -(104) sont respectivement 12 xC/cm’ et 280 kV/cm (pour un
champ électrique appliqué maximum de 1000 kV/cm). Ces observations sont consistantes avec la
discussion du paragraphe précédent, et nous noterons que les valeurs de polarisations rémanentes
obtenues pour la couche mince de BLT orientée (104) sont équivalentes aux meilleures valeurs de
polarisations rémanentes de couche minces de BLT orientées (104) de la littérature.'*'***! De
plus la polarisation rémanente des couches minces de BLT orientées (001) est inférieure a 0.02
uC / em?, ce qui indique que le comportement de notre couche mince de BLT orientée (001) est
purement diélectrique.
Nos couches minces épitaxiées de BLT possédent donc, pour les deux types d’orientations de
substrat utilisées dans cette étude, les caractéristiques ferroélectriques typiques des meilleures
couches minces épitaxié¢es de BLT rapportées dans la littérature.''>'*°

Des mesures de cycles d’hystérésis réalisées a différentes fréquences et pour une valeur
fixe de champ électrique appliqué (400 kV/cm), ayant permis d’étudier la tenue en fréquence des
propriétés ferroélectriques de nos couches minces de BLT orientées (104), sont présentées Figure
3.13(c). La fluctuation de la polarisation rémanente estimée pour cette gamme de fréquence fut
inférieure a 6% indiquant une bonne stabilit¢ de la polarisation en fonction de la fréquence. On
constate également Figure 3.13(c), une légeére augmentation de la coercivité a plus haute
fréquence comme déja rapporté précédemment.*®'*""*¥ Le temps de montée/descente plus
important des faibles fréquences, implique une réduction de la tension a appliquer nécessaire pour
faire commuter la polarisation du matériau. D’autre part, le fait que 1’¢largissement du cycle
d’hystérésis sur 1’axe des champs électriques ne soit accompagné que d’une trés faible variation
de la polarisation rémanente souligne la contribution du phénoméne de relaxation ' dans les

mesures.”>® Pendant I’application de la tension, le temps de relaxation est d’autant plus grand que

" La polarisation, pour une partie de la structure du domaine ferroélectrique retourne a son état initial une fois le

champ électrique appliqué disparu réduisant la valeur de polarisation résultante issue de 1’alignement de toutes les
polarisations dans la direction de consigne (i.e. selon ’axe normal a la surface du substrat).
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la fréquence est faible, ce qui permet en partie d’expliquer la dépendance fréquentielle du champ
coercitif.

La Figure 3.13(d) présente I’endurance a la fatigue ferroélectrique des couches minces de
BLT orientées (104). La valeur de la polarisation de commutation Py, (Ps, = Pua+ - P)
normalisée par rapport a sa valeur initiale avant applications de cycles de commutation, est
représentée en fonction du nombre de cycles de commutation appliqués jusqu’a 10° cycles. Les
cycles de commutations ont été appliqués a une fréquence de 1 MHz pour minimiser le temps de
mesure, P,.,+ et P, correspondent respectivement aux valeurs de polarisation a saturation
maximale positive et polarisation rémanente négative des cycles d’hystérésis (cf. paragraphe 2.4).
Conformément a la propriété bien connue du BLT, d’avoir une forte résistance a la fatigue

r . 11 1,139
ferroélectrique, 331,13

nos couches minces de BLT présentent une trés faible fatigue indiquée par
une réduction de la polarisation normalisée inférieure a 4% aprés 10° cycles, ce qui témoigne de

leur grande qualité.
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Figure 3.13: Cycles d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 2 kHz pour plusieurs valeurs de champ
électrique appliqué E, pour des couches minces de BLT sur substrats SrTiOs orientés (a) (001) et (b) (111)
recouverts de SrRuO;. (¢) Dépendance fréquentielle du cycle d’hystérésis et (d) caractérisation de la fatigue
ferroélectrique pour une couche mince de BLT déposée sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuO;.
L’insert Figure 3.13(d) présente les cycles d’hystérésis avant (courbe noire) et aprés (courbe rouge)
application des cycles de commutation.

80



Chapitre 3. Héterostructures épitaxiales de couches minces individuelles ferroélectriques et
multiferroiques

3.3 Couches minces multiferroiques de BiFeO;

L’objectif de notre étude étant d’élaborer un systéme multiferroique a température
ambiante a base de couches minces épitaxiales de BiFeO; conservant les caractéristiques
prometteuses des couches minces épitaxiales de BiFeO; (multiferroisme a température ambiante,
fortes polarisations électriques rémanente et a saturation) et remédiant a ces limitations (faible
résistivité, forte coercivité ferroélectrique, faible résistance a la fatigue ferroélectrique, et faible
aimantation a saturation), il est fondamental de bien maitriser la synthése et la croissance
épitaxiale de couches minces individuelles de BiFeO; de fagon a ce que leurs caractéristiques
multiferroiques soient aussi prometteuses, aussi performantes que celles des meilleurs résultats
reportées dans la littérature. Ainsi, la distinction entre les propriétés de notre systéme
multiferroique final [c. a d. multicouche a base de BiFeO; (BFO) et de Bi;;sLag75Ti301, (BLT)]
et celles des couches individuelles de BFO et de BLT et I’interprétation de leurs origines seront
facilitées.

Ce paragraphe présente a ce propos, I’étude de la synthése et de la croissance épitaxiales
de couches minces de BiFeO; déposées sur substrats SrTiO; (001) et (111) recouvert d’une
couche mince électrode SrRuO; ainsi que la caractérisation et I’interprétation des propriétés
multiferroiques de ces couches minces de BFO. Nous verrons au cours de ce paragraphe, sous
quelles conditions la phase de BiFeO; se stabilise ou au contraire, sous quelles conditions les
contraintes épitaxiales imposées par le substrat SrTiO; relaxent, causant le développement de
phases secondaires au sein des couches minces de BFO. La répercussion de la présence de telles
phases secondaires sur les propriétés ferroélectriques sera également discutée dans ce paragraphe
et permettra d’établir les limitations des performances des couches minces individuelles

épitaxiales de BFO.
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3.3.1 Analyse structurales de couches minces de BiFeO3 sur SrRuQO; / SrTiO; (001)
et (111)

La synthése de couches minces de BFO monophasées est réputée &tre délicate. C’est
pourquoi la détection ainsi que ’influence des phases secondaires présentes dans les couches
minces de BFO sur leurs propriétés multiferroiques fut ces derniéres années 1’objet de
nombreuses discussions dans la littérature spécialisée. La plage dans laquelle la gamme des
parameétres de synthése pour laquelle les couches minces de BFO monophasées peuvent étre
obtenues est trés restreinte. De plus, les valeurs optimales des paramétres pour lesquelles les
couches minces de BFO seront monophasées différent considérablement d’une étude publiée a
I’autre (cf. tableau 3.1) et semble dépendre de paramétres cachés supplémentaires liés a
I’infrastructure spécifique utilisée dans chaque cas.

Nous avons ainsi décidé d’étudier la nature de couches minces de BFO synthétisées dans
nos laboratoires selon deux types de procédés différents (cf. annexe C). Le premier procédé¢, ou
procédé A, utilise une cible stoechiométrique de BiFeO;, une pression partielle d’oxygéne de 20
mTorr, ainsi qu’un recuit de cristallisation post dépot (refroidissement lent contrélé a 5°C/min);
tandis que le second procéd¢, ou procédé B, utilise une cible possédant un exces stoechiométrique
de Bi par rapport a BiFeO;, c. a d. BijFeOs;, une pression partielle d’oxygene de 8 mTorr, et
aucune procédure spécifique de recuit de cristallisation (refroidissement rapide d’environ
20°C/min). Ces procédés sont les deux principaux types de procédés distincts pour lesquels -
selon les études publiées dans la littérature - les couches minces de BFO peuvent étre

monophasées et/ou présenter des propriétés multiferroiques intéressantes.
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Tableau 3.1 : Températures de synthése, pressions partielles d’oxygene, et épaisseur des couches les plus
utilisées dans la littérature pour la synthése par ablation laser (PLD) de couches minces de BiFeOj;
monophasées ayant de bonnes propriétés multiferroiques.

Lo . Epaisseur
Référence Cible Tsynthese (°C)  Poxygene (mTorr) Refroidissement (nm)
nm
140 BiFeO; 700 20
0.1-100
141 BilAlFCO3 600 ~300
opt. 20
0.1-20
142 BiFeO; 650 35-500
opt. 20
) 450 - 650 0.075-75 Recuit 1h a 450°C sous
143 Bll_1F603 200
opt.: 600 opt. 7.5 380 Torr O,
) 20
144 BiFeO; 675 155
X ) 0.075-9 25-240
BIL15FCO3 580 Sous 02
opt. 9 opt. 70
145
670 20 200
550 -750 0.025 - 100 300
146 BiFeO;
opt. >5
520 - 750 0.075-175
147 Bi1A15FCO3 Sous 225 Torr 02 70
opt. 7.5
) 1-100
148 B11‘1F603 450 350
opt. 10 - 50
5 ) 20 5°C/min — 390°C + 1h a
BiFeO; 670 50 - 500
390°C sous 760 Torr O,
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A) Structure cristalline (phases en présence, orientations -cristallographiques et
relations d’épitaxie)

e Influence de la pression partielle d’oxygeéne et de la température de synthése

Des couches minces de BFO ont été synthétisées sur des substrats de SrTiO; orientés
(001) recouvert de SrRuOs, et selon les deux types de procédés A et B (cf. annexe C) évoqués
précédemment. Les spectrogrammes XRD 6-26 mesurés pour ces couches minces de BFO d’une
épaisseur proche de 200 nm ont permis d’analyser leurs orientations cristallographiques ainsi que
les différentes phases en présence [Figure 3.14(a) pour le précédé A et Figure 3.14(b) pour le
procédé B].

Pour le premier procédé (procédé A, c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement
lent, cf. annexe C), on remarque sur la Figure 3.14(b) qu’une quantité¢ de phase Bi,O; (cf. annexe
A) existe au sein de nos couches minces de BFO déposées a une température de syntheése de
595°C et diminue lorsque la température de synthése augmente. La présence de Bi,O; au sein des

148,147,1,143,141 . . \ o
O; ™" apparait pour des températures de synthése modérées, et/ou

couches minces de BF
pour des pressions partielles d’oxygeéne importantes et/ou pour des épaisseurs de couche minces

de BFO importantes (c.-a-d., dans notre cas, supérieure a 100 nm).

La phase de Bi,O; disparait a haute température a cause de la plus importante volatilité
du Bi par rapport aux autres é€léments composant le BiFeO;, soit le Bi n’est pas oxydé et se ré-
évapore soit compte tenu du fait que Bi,O3 n’est pas stable a haute température, il se décompose
en O, et Bi qui est ensuite facilement évaporé. De plus, a faible température et/ou forte pression,

71 et selon un modéle thermodynamique tenant

Bi,0; est une phase plus stable que BiFeOs,
compte de la différence d’énergie de formation entre une phase stable et une phase métastable, le
développement de la phase stable (Bi,O; dans ce cas) au dépens de la phase métastable (ici,
BiFeO;) est favorisée lorsque la phase métastable relaxe. En effet, ’expression de la différence

d’énergie de formation entre une phase stable et une phase métastable AE s’écrit:'

AE:{(AgS_AgM)_ﬁgz}—"(aé_0-1{/1) (3.4
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ou: ¢ est I’épaisseur de la couche mince; Ags, I’énergie de formation de la phase stable; Agy,,
1’énergie de formation de la phase métastable; o, I’énergie d’interface de la phase stable avec le
substrat; o,/ I’énergie d’interface de la phase métastable avec le substrat; ¢, la contrainte; u, le

coefficient de cisaillement et v, le coefficient de Poisson;

avec en principe, le premier terme de 1’expression: {(Ags —-Ag M)—ILEZ} , toujours négatif.
-V

Ainsi le second terme de I’expression: (O'é —O'[{,I), est positif si I’interface entre la phase

métastable et le substrat est cohérent (c. a d., si la phase métastable croit dans un état totalement
contraint) et que I’interface entre la phase stable et le substrat ne 1’est pas (par exemple, lorsque le
désaccord de maille entre la phase stable et le substrat est important). Ainsi lorsque ¢ est faible,
AE peut étre positif et la croissance de la phase métastable favorisée; cependant il existe une
épaisseur critique ¢, (généralement ~ 100 nm) au-dela de laquelle AE devient négatif ce qui
conduit a la formation de la phase stable. Compte tenu de 1’épaisseur importante de 200 nm des
couches minces réalisées lors de cette étude, la formation de Bi,O; considéré comme la phase
stable, est trés probable. La présence d’une faible quantité de BiFe;Oy déduite de la présence
d’un pic proche de la position angulaire de la réflexion BiFe;O9 002 (cf. annexe A) est visible
sur le spectrogramme de la couche mince de BFO déposée a 595°C. Le Bi,Fe Oy est une phase
orthorhombique - dont la structure cristalline n’est pas de type perovskite - qui est susceptible de
se développer au sein des couches minces de BFO pendant la synthése, lors d’une réaction
incompléte de la formation de BiFeO3.149 A 595°C, la formation de la phase Bi,O; au sein de la
couche mince de BFO, entraine effectivement une décomposition de la phase de BiFeOs, et
favorise ainsi la formation de BiFe,Oy comme proposé dans I’équation 3.5. Lorsque la
température augmente, 1’évaporation du Bi cause une déficience en Bi qui n’est plus présent en
quantité suffisante pour la formation de Bi,Fe Oy, ce qui conduit a la formation de Fe,O; comme
proposé dans équation 4.6, &4 11961819214 T 5 yrésence de Fe,Os est indiqué par les réflexions
a-Fe,O5 110 et a-FeyO5 220 (cf. annexe A. Ici les indices de Miller des réflexions du a-Fe,O; sont
donnés dans le systéme trigonal pour simplifier la comparaison de nos résultats avec ceux de la
littérature et sont donc différents de leurs homologues exprimés en annexe A dans un systéme
hexagonal) a 640°C et 715°C. A plus haute température (au-dela de 715°C), la phase BiFeO; est
plus stable que la phase Bi,O;. La décomposition du BiFeO; est donc minimisée et la
composition de la couche déposée évolue vers celle d’une couche mince de BiFeO; monophasée.
Ceci se traduit par la disparition des réflexions issues des phases Bi,O; et a-Fe,O; dans les
spectrogrammes de rayons X.

BiFeO; — 0.25 Bi,05 + 0.25 BiyFe Oy (3.5)
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BiFeO; — 0.5 Bi,0; [évaporation] + 0.5 Fe,0; (3.6)

Les seules réflexions de la phase BiFeO; des couches minces de BFO déposées selon le
procédé A (c. a d. cible BiFeOs;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C) dans les
spectrogrammes de rayons X sont les réflexions 00/ (cf. annexe A), quelque soit la température de
synthése présentée. Ceci indique que la croissance de la phase de BFO se fait fidelement en
suivant 1’orientation imposée par le substrat SrTiO5 (001).

Par ailleurs, les positions angulaires des réflexions BFO 001 des couches minces
déposées selon le procédé A, se situent a 22.5 £0.1°, position proche de celle de la réflexion 001
du BFO massif a 22.42°. Cette observation indique que la phase de BFO des couches minces
déposées entre 595°C et 725°C se trouve dans un état trés proche de la relaxation, ce qui est

cohérent avec I’ordre de grandeur d’épaisseur utilisé ici (c. a d. dgro ~ 200 nm).

Pour le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe
C), et des températures de synthése comprises entre 600°C et 765°C, les spectrogrammes XRD 6-
20 Figure 3.14(b) indiquent la présence systématique d’une phase o-Fe,O;. Comme évoqué
précédemment, le Bi est I’élément le plus volatile, ainsi, bien que 1’on utilise une cible possédant
un exces de Bi, I'utilisation d’une pression de synthése modérée et 1’absence de procédé de recuit
favorisant la recondensation du Bi évaporé, limitent I’oxydation du Bi et favorisent son
¢vaporation. Ce qui se traduit par la présence de a-Fe,O; dans les couches dés 600°C.
Comparativement au cas ou la pression d’oxygéne utilisée était plus conséquente et le recuit post
déposition pouvait favoriser la recondensation du Bi, c. a d. dans notre cas du procédé A [Figure
3.14(a)]; a des températures aussi basses que 600°C, la quantité de Bi,O; dans la couche déposée
est également beaucoup plus faible voire difficilement observable [Figure 3.14(b)]. Une faible
quantité¢ de BiyFe,Oq est également détectée dans le spectrogramme a 600°C, conformément au
spectrogramme de la Figure 3.14 (a) correspondant a une couche mince de BFO déposée a 595°C
selon le procédé A.

Fide¢lement a I’observation faite pour le procédé A, lorsque la température augmente
jusqu’a 730°C, plus aucune présence de BiO; n’est observée, et la quantité de a-Fe,O3 diminue.
Cependant, I'utilisation d’une pression d’oxygene plus faible et 1’absence de recuit, augmente
considérablement la quantité de Bi évaporée par rapport au procédé A, et pour cet ordre de
grandeur d’épaisseur (~200 nm), les couches minces de BiFeO; déposées ne peuvent étre
monophasées et contiennent une quantité non négligeable de o-Fe,Os. A plus haute température,

la quantité de a-Fe,Os est si importante qu’elle dégrade considérablement la qualité cristalline et
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donc la qualité de 1’épitaxie de la couche mince déposée (cf. valeurs des FWHM des réflexions
00l du BFO tableau 3.2). Cette dégradation se traduit par 1’apparition d’orientation(s)
supplémentaire(s) pour la phase BiFeO; [indiquée(s) par la réflexion BFO 011, correspondant a la
réflexion la plus intense du spectrogramme de poudre de BFO], ainsi que 1’apparition des
réflexions supplémentaires appartenant aux phases secondaires développées:

(1)  BiyFe 04 002;

(i)  eta-Fe,O; 211 [réflexion la plus intense du spectrogramme de poudre de a-Fe,Os].

Tableau 3.2 : Relation entre température de synthése et qualité cristalline de la phase de BiFeO; pour des
couches minces de BFO de 200 nm d’épaisseur, déposées selon le procédé B (cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C) sur substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuOs.

Température de synthése FWHM gro oo

(C) ©)

600 0.38
705 0.29
730 0.27
765 0.37
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Figure 3.14: Spectrogrammes XRD 0-20 de couches minces de BFO de 200 nm d’épaisseur, déposées sur
substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuOs. Les couches minces ont été déposées a différentes températures
pour les types de procédés A (a) et B (b) (respectivement: cible BiFeOs, 20 mTorr O,, refroidissement lent;

et cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C)."?" désigne les pics n’appartenant a
aucune phase identifiable.
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e Stabilisation du BiFeQO; par contraintes

Afin de vérifier le phénomeéne de stabilisation de la phase BiFeO; par des contraintes,"'*

lorsque la pression partielle d’oxygeéne utilisée est réduite, nous avons comparé les
spectrogrammes XRD 6-20 de couches minces de BiFeO; d’épaisseurs 100 nm et 200 nm,
déposées selon le procédé B (c. a d. cible BijFeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf.
annexe C) dans des conditions de synthése identiques, c. a d. vers 700°C, sur substrat SrTiO;
(001) recouvert de SrRuOs (cf. Figure 3.15).

La couche mince de 200 nm comporte, en plus de la phase de BiFeOj; orientée selon 1’orientation
du substrat SrTiO; (001), une quantité facilement détectable de a-Fe,Os (réflexions 110 et 220),
ainsi que de faibles quantités de Bi,Os (réflexion 020) et possiblement de Bi,Fe,Oq (réflexion
002). Contrairement a la couche mince de 200 nm, la couche mince de 100 nm ne présente quant
a elle, aucune autre réflexion que les réflexions 00/ du BiFeO;. Ce qui indique que la couche
mince de 100 nm est en majeure partic monophasée et orientée selon (001), suivant fidélement
I’orientation imposée par le substrat SrTiO; (001).

Le décalage vers les positions angulaires faibles de la réflexion BFO 002 de la couche
mince de 100 nm par rapport & celle de la couche mince de 200 nm (insert de la Figure 3.15),
indique que la distance interréticulaire transverse du BiFeO; ([001] perpendiculaire a la surface
du substrat) augmente de maniére significative lorsque 1’épaisseur de la couche mince de BFO
varie de 200 nm a 100 nm. Ceci indique que la phase de BiFeO; de la couche mince de 100 nm
est sous contraintes de traction importantes dans la direction perpendiculaire a la surface du
substrat, et fort probablement, sous contraintes de compression importantes dans le plan de la
surface du substrat.

Comme mentionné aux paragraphes 2.1.4 et 2.1.5 la qualit¢ des couches minces
hétéroépitaxiées se dégrade lorsque I’épaisseur augmente, compte tenu de 1’augmentation du
nombre de défauts cristallins (dislocations, joints de grains, fissures) lors de la relaxation du
paramétre de maille de la couche mince déposée, ce qui favorise le développement de phase

secondaire dans les zones de défauts cristallins.

Cela nous permet de constater - pour le procédé B et pour une température de synthése fixe lors
du dépdt de couches minces de BiFeOs - que:
(1) pour une épaisseur plus faible, la phase de BiFeO; est fortement contrainte [contraintes

issue du désaccord de maille entre le substrat et la couche mince de BFO (c. a d., a0 =
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3.96A > a.°"° =3.91A) afin de suivre une croissance hétéroépitaxiale] et la couche mince
déposée ne contient pas de phase secondaire détectable sur le spectrogramme XRD 6-26;
(i1) pour une épaisseur plus importante, une relaxation des contraintes s’opére, accompagnée
du développement de phases secondaires en quantité non négligeable.
Ces observations confirment que la phase de BiFeOs; peut bel et bien étre stabilisée par de

contraintes de compression dans le plan.
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Figure 3.15: Comparaison de spectrogramme XRD 6-20 de couches minces de BiFeO; de 100 nm et 200
nm d’épaisseur, déposées a une température de synthése de ~ 700°C selon le procédé B (cible Bi; ;FeO;, 8
mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C) sur un substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuQ;."?"
désigne les pics n’appartenant a aucune phase identifiable. La réflexion Pt 111 provient des plots de Pt
déposés sur la couche de 100 nm en tant qu’électrodes supérieures pour les caractérisations électriques

ultérieures. L’insert de la Figure 3.15 permet de mieux visualiser la différence de I’état de contraintes du
BFO sur la position angulaire des réflexions.
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e Synthése sur SrTiO; (001) et (111)

La comparaison, selon I’orientation du substrat, de la nature et de la proportion des
différentes phases en présence au sein de nos couches minces de BFO, fut réalisée a partir de
I’analyse de spectrogrammes XRD 6-26 de couches minces de 200 nm de BFO déposées sur
substrats SrTiO; (001) et (111) (recouverts de StTRuOs) pour une température de synthése fixée a
~ 700°C et pour les deux types A et B de procédés (respectivement: cible BiFeOs, 20 mTorr O,,
refroidissement lent; et cible Bi; ;FeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C). Ces
spectrogrammes, présentés sur la Figure 3.16, nous permettent ainsi de constater que les couches
minces de BiFeO; déposées selon le procédé A présentent une quantité de phase(s) secondaire(s)
plus faible (principalement a-Fe,Os), quelque soit ’orientation du substrat (c.-a-d. les intensités
des réflexions provenant des phases secondaires sont plus faibles pour le procédé A que pour le
procédé B). On notera également que, pour cette valeur de température, a savoir ~ 700°C, seules
les réflexions associées aux orientations imposées par le substrat, sont observables pour la phase
BiFeO; [c.-a-d, BFO 00/ et BFO [ [ [ respectivement pour STO (001) et STO (111)]. Autrement
dit, la croissance de la phase de BiFeO; a cette température, se fait uniquement selon 1’orientation
imposée par le substrat jusqu’a des épaisseurs d’au moins 200 nm et les couches semblent étre

épitaxices.
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Figure 3.16: Spectrogramme XRD 0-20 de couches minces de 200nm de BiFeO; déposées a une
température de synthése de ~ 700°C selon les procédés A et B (respectivement: cible BiFeOs;, 20 mTorr
0,, refroidissement lent; et cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C) sur substrats
(a) SrTiO; (001) et (b) SrTiOz (111) recouverts de SrRuO;."?" désigne les pics n’appartenant a aucune
phase identifiable.

Les orientations cristallographiques, dans le plan, de la phase de o-Fe,O; furent
déterminées a partir des figures de pole présentées a la Figure 3.17. Ces figures de pdle furent
réalisées sur les couches minces de BFO déposées selon le procédé B sur substrats STO
recouverts de SRO et orientés (001) et (111) présentées a la Figure 3.16. La mesure de ces figures
de pole fut réalisée pour une position angulaire 26 fixée a 33.15° correspondant a la réflexion a-

F6203 211.
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Dans le cas d’une couche mince de BFO orientée (001), Figure 3.17(a), 8 pics sont
observés a y = 47° correspondants a I’angle de 47° entre les plans a-Fe,O; (211) et a-Fe,O; (110).
Ces 8 pics espacés de Ap = 90° peuvent &tre considérés comme deux séries de quadruplets situées
a Ap = £ 3° du quadruplet a y = 45° issu de la réflexion BFO 001 de symétrie d’ordre 4 (pics
espacés de Agp = 90°) correspondant fidelement une croissance cube sur cube du BFO sur STO
001. Ces deux quadruplets a Ap = + 3° indiquent que deux variantes de domaines azimutaux des
plans (110) du a-Fe,O; tournées respectivement de + 3° dans le plan de la surface du substrat, se
superposent aux plans (001) du STO.

En ce qui concerne les couches minces de BFO orientées (111), Figure 3.17(b), 3 pics
espacés de Ap = 120° sont observés a w = 34.5° correspondant a I’angle entre les plans a-Fe,O3
(211) et 0-Fe,O; (200) de 34.2°, et montrent que la phase de a-Fe,O; posséde une bonne
orientation dans le plan c. a d. a-Fe,O5 (200), et une symétrie d’ordre 3 (pics espacés de Ap =
120°) fidélement a une superposition des mailles de a-Fe,O; avec celles du STO pour une

orientation (111).

(a) (b)

&Cﬁ/ A A

Figure 3.17: Figures de pdle XRD de la réflexion a-Fe20; (211) d’hétérostructures BFO/SRO sur STO
orienté (a) (001) et (b) (111). L’angle 26 fut fixé a 33.15° correspondant a la réflexion a-Fe20; 211. Le
centre et le bord extérieur des couronnes des figures de pole correspondent respectivement a y=0° et 90°;
y=90° correspond a la configuration pour laquelle la surface du substrat est parall¢le au plan défini par les
faisceaux de rayons X incident et réfléchi.

Non seulement, 1’orientation de la phase secondaire Fe,O; développée au sein des
couches de BFO varie selon le type de support de croissance de la couche mince de BFO, mais sa
structure cristalline varie aussi. Nous verrons ultérieurement au paragraphe 4.1.2, que dans le cas
d’une surface support de croissance de BLT orientée (104), la maghémite ou y-Fe,O; se
développe au sein de la couche de BFO et non I’hématite a-Fe,O;, comme cela est le cas lorsque

la surface support de croissance est STO (ou SRO).
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Indépendamment des jeux de contraintes a I’interface entre la couche de BFO et la
surface support de croissance, les contraintes de surface, issues des désaccords de mailles avec la
couche supérieure, peuvent contribuer a cette modification structurale de la phase de Fe,O;
développée au sein des couches minces de BFO.

En d’autres termes, la nature de la phase Fe,O; formée au sein de la couche de BFO dépendra:

) des conditions thermodynamiques (température, pression d’oxygeéne) lors de
croissance, déterminant la probabilité de formation de la phase secondaire (Bi,Os,
Bi,Fe,Oq et/ou Fe,0;) ainsi que sa quantité;

(i1) de la dimension des défauts cristallins (dislocations, joints de grains), déterminant la
taille du germe de phase secondaire et donc la nature de la phase secondaire (a-Fe,O;
ou y-Fe,03);

(iii))  de la cohérence des sous-résecaux d’oxygeéne entre les différentes phases aux
interfaces, déterminant les orientations cristallographiques de la phase secondaire.

En effet, y-Fe,05; ou maghémite, est une phase d’oxyde Fer métastable, qui peut se stabiliser

sous contraintes épitaxiales,'”” pour les mémes conditions thermodynamiques de synthése

favorables a la formation de a-Fe,03,"" et pour une taille de germe supéricure a 15 nm 152 en
dessous de laquelle a-Fe,O; reste stable.

La maghémite correspond a la forme entiérement oxydée de la phase stable Fe;O, ou

magnétite. Elle posséde comme la magnétite, une structure de type spinelle inverse (a = 8.35

A, groupe Fd-3m) et est ferrimagnétique au dessous de sa température de Curie proche de

620°C.

e Orientations dans le plan de la surface du substrat

Des mesures de diffraction X en mode o scan ont été réalisées pour des couches minces
de BFO déposées selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf.
annexe C) a une température de synthése de ~ 700°C (cf. Figure 3.18), afin de confirmer le
caractere épitaxial de la croissance de couche mince de BiFeO; sur substrats SrTiO; (001) et
(111) recouvert de SrRuQOs.

Les Figure 3.18(a) et (b) montrant les mesures ¢ scans d’une couche mince de BFO orientée
(001) sur un substrat SrTiO3(001) recouvert de SrRuO; (111) ont été enregistrées en utilisant
respectivement les réflexions BFO 111 de la couche et SrTiO; 111 du substrat. L’axe de rotation
o est paralléle aux axes [001] du BFO et [001] du SrTiOs. Les quatre pics fins (FWHM des pics
associée a la réflexion 111 du BFO de 0.97° par rapport a 0.2° pour la FWHM des pics associée a
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la réflexion 111 du STO) du o scan de BFO 111 présents aux mémes positions que les quatre pics
correspondant a SrTiO; 111 démontrent une croissance épitaxiée (cube sur cube) du BFO fidéle a
I’orientation imposée par le substrat et cela se traduit par la relation d’épitaxie:
BFO(001) || SrTiO5(001) et BFO [100] // STO [100] 3.7).

L’apparition des pics tous les 90° indique que la couche mince posséde un axe de symétrie
d’ordre quatre (ou une symétrie trés proche de celle d’ordre quatre) et la faible largeur des pics
indique une bonne qualité de I’orientation du BFO dans le plan.

Concernant la relation d’épitaxie dans le plan des couches minces de BFO orientées (111)
sur SrTiO; (111) (recouvert de SrRuO; (111)), cette derniére fut déterminée par les mesures o
scans des réflexions BFO 002 et SrTiO; 002 présentées aux Figure 3.18(c) et Figure 3.18(d). On
observe une fois encore pour la couche mince de BFO et le substrat SrTiOs, trois pics fins
(FWHM des pics associée a la réflexion 002 du BFO de 0.79° par rapport a 0.2° pour la FWHM
des pics associée a la réflexion 002 du STO) aux mémes positions g, indiquant une bonne qualité
d’orientation dans le plan du BFO par rapport au substrat SrTiO; et I’existence pour la couche
mince de BFO d’un axe de symétrie d’ordre trois. Ceci se traduit par une orientation d’épitaxie

dans le plan de la couche mince de BFO (111) sur substrat SrTiO; (111):

BFO(111)|| SrTiOs(111) et BFO [110]// STO [110] (3.8).
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Figure 3.18: [(a) et (b)] o scans de couches minces de BFO sur substrats SrTiO; orientés (001) recouverts
de SrRuOs: (a) réflexion BFO 111 a y = 55.1° et (b) réflexion STO 111 a y = 54.7°. [(c) et (d)] @ scans de
couches minces de BFO sur substrats SrTiO; orientés (111) recouverts de SrRuOs: (c¢) réflexion BFO 002 a
y = 55.1° et (b) réflexion STO 002 a y = 54.7°. Les couches minces de BFO furent déposées a une
température de synthése de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement
lent, cf. annexe C).
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B)

(1)

(i)

(iii)

(iv)

Bilan des propriétés structurales des couches minces épitaxiées de BiFeO;

L’étude de la dépendance en température nous indique qu’une augmentation de la
température de synthése jusqu’a des valeurs proche de 700°C stabilise la phase de
BiFeOj; au détriment des phases secondaires (Bi,0s, Bi;Fe; Oy, a-Fe,0;) présentes a plus
faibles températures.

Une épaisseur réduite de la couche mince déposée (c. a d. 200nm — 100nm) permet de
maintenir les contraintes imposées par la relation d’hétéroépitaxie issues du désaccord de
maille entre BiFeO; et le substrat, et de ce fait favorise la stabilisation de la phase BiFeQO;
au sein de la couche mince déposée.

La diminution (voire la disparition) de la quantité de phase(s) secondaire(s) lors de
I'utilisation du procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf.
annexe C) par rapport au procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement
rapide, cf. annexe C), évoquée lors de la discussion de la Figure 3.14, est confirmée pour
les deux types d’orientations de substrat utilisés dans cette étude [c.-a-d. SrTiO; (001) et
(111) recouverts de SrRuOs].

Les mesures XRD présentées dans cette section témoignent du succés acquis dans
I’objectif de réaliser des hétérostructures BiFeQOs/SrRuOs/SrTiO; épitaxiées pour les

deux types d’orientations du substrat utilisés.
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(6)) Morphologies de surface

La morphologie des surfaces des couches minces de BFO fut caractérisée par
microscopie a force atomique (AFM), afin de comparer leur microstructure et de corréler cette
derniére avec les différentes phases en présence, 1’épaisseur, et I’orientation des couches minces
de BFO. Les Figure 3.19 a Figure 3.21 présentent les résultats de quelques unes de ces études

comparatives.

La Figure 3.19, présente une étude comparative en fonction de la température de dépot,
des morphologies de surface de couches minces de BFO déposées selon le procédé A (c. a d.
cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C) et le tableau 3.3 présente les

valeurs des rugosités Rgys et R, estimées a partir des images AFM de la Figure 3.19.
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4000 rm

125.00 rim

A |
Figure 3.19: Images topographiques AFM (3um % 3um) de surfaces de couches minces de couches minces
de BFO de 200 nm d’épaisseur déposées selon le procédé A (c. a d. cible BiFeOs;, 20 mTorr O,,
refroidissement lent, cf. annexe C) a (a) 595°C, (b) 640°C, et (c) 715°C sur des substrats de SrTiO; (001)
recouverts de SrRuO;. (d): Zoom (0.9um x 1.2um) extrait de la région encadrée de la Figure 3.19(b)
présentant les excroissances a base carrée de Bi,0; avec une meilleure résolution.

Table 3.3 : Rugosités Rpys et R, de couches minces de BFO de 200 nm d’épaisseur déposées selon le
procédé A (c. a d. cible BiFeOj;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C) a 595, 640 et 715 °C.

Température de synthése

(oC) RRMS (nm) mec (nm)
595 8 68
640 18 141
715 22 124

La cristallisation augmente avec 1’accroissement de la température Ce développement
cristallin est indiqué par une taille de grain croissante, dont I’augmentation de la rugosité Rgys
constitue un bon indicateur. On remarquera également sur la Figure 3.19(b) la présence
d’excroissances a base carrée (~ 400nm de coté) pour la morphologie de la couche déposée a

640°C. Ces excroissances de taille micronique sont la signature de la présence du Bi,O; détectée
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sur le spectrogramme XRD de cette couche [Figure 3.14(a)], conformément aux observations
faites par Béa et al. lors de la caractérisation morphologique de couches minces de BFO

contenant du Bi,05.'"’

La Figure 3.20 présente les différentes morphologies de surfaces des couches minces de
BFO déposées selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf.
annexe C) a différentes températures et le tableau 3.4 présente les valeurs des rugosités R et

R,..x estimées a partir des images AFM de la Figure 3.20.

- .
Figure 3.20: Images topographiques AFM (3um X 3um) de la morphologie de surface de couches minces
de BFO de 200 nm d’épaisseur déposées selon le procédé B (c. a d. cible Bi;FeOs;, 8 mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C) et a (a) 600, (b) 705, (c) 730, et (d) 765°C, sur des substrats de SrTiO;
(001) recouverts de SrRuOs.

Tableau 3.4 : Rugosités Rzys et R, de couches minces de BFO de 200 nm d’épaisseur déposées selon le
procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C) a 600, 705 et 730 et
765 °C.

Température de synthése Rpys (nm) R0 (M)
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600 27 157
705 26 170
730 30 183
765 52 275

Pour cette gamme de température, aucune excroissance micronique similaire a celles
observée sur la Figure 3.19 (b) et (d) n’est distinguable. Cette observation est consistante avec
I’analyse comparative des Figure 3.15(a) et (b), indiquant que la quantité de Bi,O; détectée sur les
spectrogramme des couches minces déposées selon le procédé B, est inférieure (voire inexistante)
a celle détectée sur les spectrogrammes des couches minces déposées selon le procédé A pour des
températures de synthese voisines.

A 765°C, la rugosité de la couche déposée est remarquable (on pourrait méme parler de couches
discontinues) malgré la taille conséquente des agglomérats [Figure 3.20(d)]. Comme mentionné
lors de I’analyse du spectrogramme de cette couche a la Figure 3.14(b), pour cette haute valeur de
température de dépdt, en plus de la rugosité trés importante, la quantité de Bi évaporée est si
importante que la décomposition du BiFeO; en Bi,O; (ultérieurement évaporé) et a-Fe,O; est trés
importante (faible densité d’agglomérats) et s’accompagne d’une dégradation conséquente de la
qualité cristalline [cf. tableau 3.4 et Figure 3.20(d)] et épitaxiale de la couche [détection de grains

de petite taille et de géométrie quelconque entre les agglomérats, présence d’agglomérats orientés

(110)].

L’analyse de la localisation des phases de BiFeO; et d’oxyde de Fer au sein des couches
minces de BFO, qui fut réalisée par microscopie électronique en transmission (ou TEM) sera
présentée ultérieurement au paragraphe 4.1.2, paragraphe traitant de la formation de composites
multiferroiques nanostructurées lors de dépots de multicouches de BFO et de BLT sur substrat
STO recouvert de SRO. L’analyse indique que la phase d’oxyde de Fer se développe aux joints
de grains de la phase de BiFeOs;, et reste localisée au dessous du sommet des grains de BiFeOs.
Autrement dit, la hauteur de la surface de la phase d’oxyde de Fer est inférieure a celle des
sommets des grains de BiFeOs;. Nous attribuons ainsi, par analogie qualitative avec les
observations issues de caractérisations TEM, avec les spectrogrammes de la Figure 3.14 et
conformément a leurs densités respectives dans les images des Figure 3.19 etFigure 3.20.

(1.)  les agglomérats majoritaires a la phase de BiFeOs,
(ii.)  les régions de contraste intermédiaire marron localisées entre les agglomérats a la phase

de a-Fe, 03

(1a phase de Bi,O; étant identifiée par des excroissances a base carrée).
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La Figure 3.21 confirme les hypothéses précédentes concernant la distribution des phases
de BiFeO; et de a-Fe,Os;. La proportion de régions de contraste intermédiaire marron (c. a d.
attribuée a la phase de a-Fe,0;) est beaucoup plus importante dans le cas de la couche mince de
BFO déposée sur STO 111 selon le procédé B [Figure 3.21(a)], que celle pour la couche déposée
selon le procédé A [Figure 3.21 (b)], conformément aux observations faites Figure 3.14(b).
D’autre part, nous avons également vu précédemment que la quantité de phase a-Fe,O; formée au
sein de la couche de BFO déposée est beaucoup plus importante dans le cas d’une couche mince
de 200 nm d’épaisseur pour laquelle le BFO relaxe que dans le cas d’une couche mince de 100
nm d’épaisseur pour laquelle le BFO est contraint (cf. Figure 3.15). La proportion de région de
contraste intermédiaire marron est alors plus importante - pour les mémes conditions de synthese
utilisées - pour une couche mince de 200nm que pour une couche mince de 100 nm comme le

montrent respectivement les Figure 3.19(b) et Figure 3.20(c).
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Figure 3.21: Images topographiques AFM (3pum % 3pum) de surfaces de couches minces de 200 nm de BFO
déposées a ~ 700°C et a (a) selon le procédé A (c. a d. cible BiFeOs, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf.
annexe C) et (b) selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeO;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe
C) sur des substrats SrTiO; (111) recouverts de SrRuQ;, et (¢) d’une couche mince de 100nm de BFO
déposée a ~ 700°C selon le procédé B sur un substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuO;.

102



Chapitre 3. Héterostructures épitaxiales de couches minces individuelles ferroélectriques et
multiferroiques

3.3.2 Propriétés ferroélectriques de couches minces de BiFeO3; sur SrRuQ; /
SrTiO; (001) et (111)

Cette section est consacrée a la présentation et a la discussion des propriétés
ferroélectriques de couches minces de BiFeOs;, afin d’évaluer les performances et les limitations
de ce matériau en fonction de sa microstructure. Nous présentons ainsi, les caractéristiques
ferroélectriques effectuées sur les couches minces de BiFeO; déposées sur des substrats de

SrTiO; (001) et (111) recouverts de SrRuOs, discutées dans la section précédente.

A) Anisotropie ferroélectriques du BiFeQO; en couche mince

Ce paragraphe présente la caractérisation des propriétés ferroélectriques des couches
minces de BFO selon leur orientation cristalline. Cette caractérisation nous permettra d’évaluer si
la polarisation spontanée du BFO se situe rigoureusement selon la direction cristallographique
[111].

La Figure 3.22 présente 1’influence de la fréquence du champ électrique appliqué sur la
forme des cycles d’hystérésis mesurés, pour les deux types d’orientations (001) et (111) du
substrat de SrTiO; (recouvert d’une couche mince épitaxiée de SrRuQOj; servant d’électrode pour
les mesures électriques), pour des couches minces de 200 nm de BFO déposées a ~ 700°C selon
le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeO;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C).

Indépendamment de 1’orientation du substrat, la courbure circulaire sur les bases du
cycle d’hystérésis - typique des courants de fuite importants - diminue lorsque la fréquence
augmente, permettant ainsi de mesurer vers 20 kHz des cycles bien saturés sans la composante
due a la conduction. La détermination de la polarisation P lors de la mesure des cycles
d’hystérésis étant réalisée a partir de I’intégration sur le temps de la valeur du courant / (cf.
paragraphe 2.4), lorsque des courants de fuite important existent, ils contribuent a la valeur de la
polarisation résultante estimée qui est alors supérieure a la valeur de la polarisation issue de

I’unique contribution de la commutation de la polarisation des domaines ferroélectriques. Lorsque
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la fréquence augmente, la durée d’application du champ électrique diminue, et la mobilité¢ des
charges provenant de la contribution des défauts chargés est insuffisante pour que ces charges
contribuent a la valeur de polarisation mesurée.

Comme nous I’avons vu au paragraphe 1.2.1, le déplacement relatif des ions de la
structure du BiFeOs par rapport a leurs positions symétriques, est théoriquement selon la direction
[111]. Les dipdles électriques issus de ces déplacements seront alors orientés selon cette méme

direction [111] (cf. paragraphe 1.1.1). Le vecteur de polarisation spontanée Pdu BiFeOs; sera

—

également orienté selon [111]. Ainsi, les composantes P*' et P!'"' du vecteur P

perpendiculaires a la surface du substrat, respectivement pour les orientations (001) et (111) de

couches minces de BFO, devraient respecter les relations: PX' =|P|ecos55°~0.57|P,| et

PI''=|P|, conformément & £ BFO(001): BFO(111) = 55.1°. Les valeurs de polarisations

rémanentes P%' et P''! extraites des cycles d’hystérésis des couches minces de BFO, orientées
(001) et (111), sont respectivement 31 et 55 uC/cm’ pour une valeur de champ électrique
maximal appliqué de E,.. = 550 kV/cm (Figure 3.22). Le rapport %!/ Pr111 ~ 0.56 correspond

remarquablement bien a 1’estimation théorique de 1’anisotropie ferroélectrique du BFO. Ce
résultat confirme que la polarisation est bien orientée selon la direction cristallographique [111] et
indique que pour différentes orientations du substrat utilisées, les couches minces de BFO

déposées a des conditions de synthése fixées, possédent une qualité cristalline identique.
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Figure 3.22: Dépendance fréquentielle du cycle d’hystérésis de couches minces de 200 nm de BiFeO;
déposées a une température de synthése de ~ 700°C selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C) sur des substrats (a) SrTiO; (001) et (b) StTiO; (111) recouverts
d’une mince couche de SrRuO; épitaxiée.
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B) Influence de la qualité cristalline et de la stoechiométrie

e Densité de courant résistivité

Les caractéristiques de commutation de la polarisation telles que le champ coercitif £, et
la polarisation rémanente P, dépendent de la facilité avec laquelle la polarisation d’un domaine
ferroélectrique commute et avec laquelle les domaines ferroélectriques croissent.
Indépendamment des propriétés électriques intrinséques d’un matériau, sa mise en ceuvre sous
forme de couches minces, méme épitaxiées, introduit des défauts au sein de sa microstructure, qui
modifient les propriétés de transport électriques a travers la couche mince et par voie de
conséquence, affectent les phénoménes de commutations. La densité de courant traversant la
couche soumise a un champ électrique ou encore la résistivité des capacités ferroélectriques
¢tudiées, sont donc des indicateurs précieux qui nous renseignent sur les origines possibles des
variations des caractéristiques de commutation de la polarisation et facilitent la compréhension de
la nature de ces variations.

Nous avons donc analysé, la densité de courant J en fonction du champ électrique
appliqué E pour des couches minces de 200 nm de BFO. Ces couches ont été déposées sur
SRO/STO (001) selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide,
cf. annexe C) a différentes températures [Figure 3.23(a)]. L’analyse de ces propriétés de transport
¢lectrique facilite 1’interprétation des différences de caractéristiques de commutations de la
polarisation en fonction de la température de synthése, qui seront ultérieurement discutées et
présentées sur les Figure 3.23 (f) a (h).

Premiérement, on remarque que les couches minces de BiFeO; déposées a plus faibles
températures présentent une plus faible résistivité, que nous attribuons principalement a la plus
forte quantité de a-Fe,O; présente dans les couches déposées a plus faibles températures, le a-
Fe,O; étant un semiconducteur de type N, de faible résistivité en couche mince, c. a d.
typiquement avec p < 10° Qecm.'”® D’autre part, le caractére asymétrique des courbes J-E,
observé pour les températures de synthése 600 et 730 °C présentées sur la Figure 3.23(a),
témoigne de la différence de mécanismes dominant les phénomeénes de conduction, pour des
valeurs positives ou négatives de la tension appliquée. Cette asymétrie des courbes J-E provient
en partie de la différence des fonctions de travail et des affinités d’électron entre 1’électrode

supérieure de Pt, et I’¢lectrode inférieure de StRuO:s.
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Une grande quantité de mécanismes de conduction - pouvant participer au courant de
fuite dans le BFO et d’autres similaires oxydes ferroélectriques a structures perovskite - ont été
discutés dans la littérature. Ces mécanismes sont référencés selon deux catégories distinctes: les
scénarii ou le courant est limité par des mécanismes de conduction du matériau (massif)
lui.méme, et les scénarii ou le courant est limit¢é par des mécanismes d’interface. Nous
considérons dans cette étude, pour ’interprétation des limitations contribuant aux courants de
fuite, trois mécanismes possibles distincts: (i) le courant limité par la charge d’espace (space-
charge-limited current ou SCLC), (ii) ’émission de Poole-Frenkel, et (iii) ’effet tunnel Fowler-
Nordheim. Ces trois mécanismes ont récemment permis a Yang et al. une modélisation compléte
du courant de fuite dans des couches minces épitaxié¢es de BFO."** Le SCLC et I’émission Poole-
Frenkel sont des scénarii de volume, et 1’effet tunnel Fowler-Nordheim un scénario d’interface.

(i)  La limitation SCLC provient de la formation de charges d’espace empéchant un courant
important lorsque des charges sont injectées (depuis I’électrode vers le film) a un taux
plus rapide que leur vitesse de traversée du film. Qi et al. ont démontré que les charges
d’espaces au sein des couches minces de BFO, sont facilement piégées dans la couche de
BFO par des pi¢ges dans la bande interdite générés par les lacunes d’oxygéne.'”

(i)  L’émission de Poole-Frenkel est considérée comme mécanisme de courant de fuite

commun dans les couches minces de BFO,"** "’

provenant de 1’ionisation thermique des

porteurs de charges pié¢gés dans la bande de conduction des couches minces, assistée par

le champ électrique. Pabst et al. ont suggéré que les ions Fe*', si ils sont présents au sein

des couches minces de BFO (Fe est généralement présent dans le BFO stoechiométrique

sous la forme de Fe"), peuvent constituer des centres de piégeage de charges."”’ Ainsi,
deux différents type de pieges induits soit par les lacunes d’oxygene soit par la formation
d’ions Fe*" peuvent tous les deux contribuer au fort courant de fuite des couches minces
de BFO. Mentionnons également que la présence de lacunes d’oxygene dans les couches
minces de BFO induit la formation d’ions Fe*"."*”'®

(i)  D’autre part, I’injection de porteurs de charge depuis les électrodes vers la couche
isolante peut également exister par effet tunnel a travers une barriére d’énergie
d’interface. C’est ce que 1’on appelle I’effet tunnel Fowler-Nordheim. Cet effet a été
identifi¢ comme le mécanisme de conduction dominant pour plusieurs oxydes

ferroélectriques, comme par exemple le (Ba,Sr)TiOs."”
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La densité de courant J issue des mécanismes de conduction: courrant limité par la charge
d’espace, émission de Poole-Frenkel et effet tunnel Fowler-Nordheim, peut respectivement étre

exprimée en fonction du champ électrique £ de la forme:

EZ
J=§8r8‘0ﬂ7€ (3.9)
— (¢ —enJeE/
J = AEexp| O~ NCET7E & (3.10)
P kT
3/2
J = BE” exp % (3.11)

Ou:

A, B et C sont des constantes; ¢, , la constante diélectrique de la couche mince; e, la charge de
I’électron; d, I’épaisseur de la couche mince; ¢, , I’énergie d’ionisation de piége; k, la constante
de Boltzmann; 7, la température (ici 300 K); et ¢,, la hauteur de la barriére de potentiel.

En représentant graphiquement les résultats des mesures de courants de fuite de
différentes maniéres en fonction du champ électrique, nous pouvons rapidement déterminer la
nature du mécanisme dominant du courant de fuite.

Ainsi, selon 1’équation 3.9 ci-dessus, la conduction limitée par la charge d’espace ou
SCLC, peut s’étudier a partir de la représentation Log(J/) en fonction de Log(E). Si le mécanisme
de conduction dominant est SCLC, une dépendance linéaire de coefficient directeur 2 sera
observé avec pour Log(J/) en fonction de Log(F).

L’émission Poole-Frenkel peut quant a elle, s’étudier, selon 1’équation 3.10, & partir de la
représentation In(J/E) en fonction de £, pour laquelle une dépendance linéaire sera obtenue si la

contribution dominante du courant de fuite est 1’émission Poole-Frenkel. Le coefficient directeur

de la dépendance linéaire correspondra alors a e e/ we, &, / kT . A partir de cette pente nous

pouvons extraire 1’indice de réfraction n de la couche mince, puisque n=,/&, . Les valeurs

d’indice de réfraction du BFO rapportées dans la littérature sont n = 2.5;'®

n = 2.5 pour des
hétérostructures symétriques SRO/BFO/SRO et n = 2.3 pour des hétérostructures asymétriques
Pt/BFO/SRO," ainsi que et n ~ 3.3 pour des hétérostructures asymétriques Pt/BFO/SRO (n =
3.3 2300 K et ne[3.2 ; 3.7] lorsque T diminue depuis 350 K vers 200 K "**). Les valeurs

expérimentales calculée du coefficient directeur nous permettrons selon les cas, d’estimer la

107



Chapitre 3. Hétérostructures épitaxiales de couches minces individuelles ferroélectriques et
multiferroiques

crédibilit¢ d’une contribution majoritaire de 1’émission Poole-Frenkel envisagée a partir de
I’observation d’une dépendance linéaire de In(J/E) en fonction de E'2.

Selon I’équation 3.11, si le courant de fuite est dominé par la contribution de I’effet
tunnel Fowler-Nordheim, la dépendance de In(J/E?) en fonction de (1/E) sera linéaire.
Nous rappelons ¢également que Yang et al. lors de leur étude d’hétérostructures
Pt/BiFeO;/SrRuO;/SrTiO5 (001), observerent que pour des champs ¢électriques supérieures a 45
kV/cm, la contribution de I’émission de Poole-Frenkel est majoritaire pour les tensions négatives,

tandis que pour les tensions positives c’est 1’effet tunnel Fowler-Nordheim qui domine."'>*

Les représentations Log(J) en fonction de Log(E), In(J/E) en fonction de E'? et In(J/E?)
en fonction de (1/E) sont présentées respectivement Figure 3.23(b), (¢) et (d) pour les couches
minces de BFO discutées Figure 3.23(a), afin d’estimer respectivement, les contributions de la
conduction limitée par la charge d’espace, de I’émission de Poole-Frenkel ainsi que de I’effet
tunnel Fowler-Nordheim.

Pour les films déposés a 600°C, on remarque que la densité de courant pour des champs
¢électriques appliqués positifs est supérieure a la densité de courant pour des champs électriques
appliqués négatifs (un ordre de grandeur supérieur a 200 kV/cm). Ceci indique que la conduction
pour des champs électriques positifs est meilleure que pour des champs électriques négatifs, en
accord avec la dépendance de la conductivité en fonction du champ appliqué des semi-
conducteurs de type N. Observation consistante avec la détection d’une quantité significative de
0-Fe,O; dans les films déposés a cette température. De plus pour des champs positifs, la
dépendance de Log(J) en fonction de Log(E) ne correspond pas a celle du mode de conduction
limit¢é par la charge d’espace, contrairement au cas des champs négatifs (pour

Log(E) €[1.97;2.37]kV/cm, c. a d., entre 90 et 230 kV/cm). Cependant pour des champs
positifs supérieurs a 90 kV/em [ou E'? > 2640 (V/m)"?] la dépendance In(J/E) en fonction de £

correspond remarquablement a une dépendance linéaire pour laquelle I’indice de réfraction » vaut
3.3, valeur identique a celle estimée par Yang et al. pour leurs couches minces de BFO."** Ces
observations suggerent que pour les champs positifs, I’émission Poole-Frenkel est le mécanisme
de conduction dominant. La médiocre interpolation linéaire de la dépendance In(J/E) en fonction
de E'” ainsi que la valeur relativement différente d’indice de réfraction associée a I’interpolation
linéaire, indique que 1’émission Poole-Frenkel n’est pas le mécanisme de conduction dominant
pour les champs négatifs. En ce qui concerne la représentation In(J/E”) en fonction de (1/E), une
dépendance linéaire a fort champ de nature similaire a celle discutée par Yang et al. Figure

3.23(e) pour leurs couches minces de BFO n’est observée que pour les champs négatifs.">* Ce qui
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suggere que 1’effet tunnel Fowler-Nordheim est le mécanisme de conduction dominant a forts
champs pour des champs négatifs et non pour des champs positifs. Les résultats obtenus pour
600°C sont donc différents de ceux obtenus par Yang et al. et confirment que la nature de nos
couches minces déposées selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement
rapide, cf. annexe C) a cette température est différente de celle des couches minces de BiFeOs
monophasées.'>*

Pour les films déposés a 705°C, la densité de courant pour des champs positifs est
légeérement supérieure a celle pour des champs négatifs (1.6 fois supérieure vers 200 kV/cm).
Cette tendance reste de méme nature que la conductivité des semi-conducteurs de type N
(conformément a la présence de a-Fe,Os), et la diminution flagrante de la différence de
conductivité entre les champs positifs et négatifs pour les films déposés a 705°C par rapport a
celle des films déposés a 600°C est consistante avec la diminution de quantité de a-Fe,Os entre
les films déposés a 600°C et ceux déposés a 705°C. La dépendance de Log(J) en fonction de
Log(E) correspond remarquablement a celle du mode de conduction limité par la charge d’espace,
pour Log(£) > 1.97 kV/cm ou £ > 90 kV/cm pour les champs positifs et Log(E) > 2.07 kV/cm ou
E > 115 kV/cm pour les champs négatifs. Compte tenu des valeurs d’indice de réfraction 5.5 et 9
estimées a partir des interpolations linéaires sur les représentations In(J/E) en fonction de E'2,
respectivement pour des champs positifs et négatifs, et bien supérieures a celles reportées dans la
littérature (c. a d., entre 2.3 et 3.7), nous considérons que 1’émission Poole-Frenkel n’est pas le
mécanisme de conduction dominant pour les films déposés a 705°C. Les représentations In(J/E?)
en fonction de (1/E) ne présentent pas de dépendances linéaires a forts champs similaire a celles
observées par Yang et al.,"* ce qui indique que I’effet tunnel Fowler-Nordheim n’est pas non plus
le mécanisme de conduction dominant pour les films déposés a 705°C. Ainsi seul le mécanisme
de SCLC est dominant ce qui est différent des résultats obtenus par Yang et al."** et qui confirme
que la nature de nos couches minces déposées selon le procédé B a 705°C est différente de celle
des couches minces de BiFeO; monophasées.

Pour les films déposés a 730°C, la densité de courant pour les champs positifs est
inférieure a celle pour les champs négatifs (plus de 4 fois plus faible a 200 kV/cm). La
conductivité ne correspond donc plus a celle des semi-conducteurs de type N. Ce résultat peut
étre interprété par la diminution conséquente de quantité de a-Fe,O; au sein des films de BFO
déposés a 730°C par rapport a ceux déposés a 705°C ou 600°C. Autrement dit, la conductivité du
a-Fe,O; n’a plus de contribution significative dans la conductivité totale des films déposés a
730°C. De plus, aucune interpolation linéaire de coefficient directeur 2 n’est envisageable sur les

représentations Log(J) en fonction de Log(E), indiquant que la conduction limitée par la charge
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d’espace n’est pas le mécanisme de conduction. Cependant, les représentations In(J/E) en
fonction de E'? et In(J/E*) en fonction de (1/E), indiquent que le mécanisme de conduction
dominant pour les champs négatifs est 1’émission Poole-Frenkel pour E > 46 kV/cm [ou E'* >
2156 (V/m)"*] (indice de réfraction associé a I’interpolation linéaire de 2.3, similaire a celui

157

reporté par Pabst et al. '), et celui pour les champs positifs, 1’effet tunnel Fowler-Nordheim

(tendance a fort champ similaire a celle observée par Yang et al. '**

). Pour les films déposés a
730°C, présentant la plus faible quantit¢ de a-Fe,O;, les mécanismes de conductions dominant
pour des champs positifs et négatifs sont de méme nature que ceux déterminés par Yang et al.

pour leurs films de BFO.'**

Nous constatons donc, pour nos films de BFO, que les mécanismes de conduction sont
dominés par la nature de la conduction du a-Fe,0s, lorsque la quantité de a-Fe,O; est importante.
Lorsque cette quantité diminue suffisamment, les mécanismes dominant la conduction sont de

méme nature que ceux des couches minces standard de BFO reportés dans la littérature.'>*
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Figure 3.23: (a) Densité de courant de fuite J en fonction du champ électrique appliqué E, (b) Log(J) vs
Log(E), (c) Ln(J/E) vs E'2, (d) Ln(J/E®) vs 1/E pour des couches minces de 200 nm de BFO déposées sur
substrat SrTiO3 (001) recouvert de SrRuO; a différentes températures selon le procédé B (c. a d. cible
Bi; ;FeO;, 20 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C). (¢) Extrait de la référence Yang et a
2007: Ln(J/E®) vs 1/E pour E > 0 mesurés a différentes températures sur des hétérostructures de couches
minces polycristallines Pt/BFO/SRO/STO(001). (f) Cycles d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 20 kHz
— dépendance de la polarisation rémanente 2P, = P," - P, (g), du champ ccercitif 2E. = E." - E. (h), en
fonction du champ électrique maximum appliqué Emax - des films discutés (a) - (d). Pour (g) et (h), les
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valeurs ont été estimées a partir de cycles d’hystérésis mesurés a 20 kHz.
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e Cycles d’hystérésis

Nous avons ensuite mesuré les cycles d’hystérésis de ces couches pour une valeur fixe de
champ maximum appliqué (E,... ~ 700 kV/cm), a une fréquence de 20 kHz [Figure 3.23(f)]. La
comparaison de ces cycles d’hystérésis, ainsi que des dépendances de la polarisation rémanente
2P, (différence des polarisations rémanentes positive P, et négative P,.) et du champ coercitif 2F.
(différence des champs coercitifs positif E.. et négatif E.) en fonction du champ électrique £,
[respectivement Figure 3.23(g) et Figure 3.23(h)], nous indique que les couches minces déposées
a des températures plus faibles présentent une polarisation rémanente plus importante, et une
coercivité ainsi qu’une asymétrie des cycles (ou «imprint») vers les valeurs négatives de E, plus
faibles.

En ce qui concerne la coercivité, Fujino et al.'*' ont observé récemment que leurs couches
minces de BFO monophasées possédaient une coercivité plus importante que leurs couches de
BFO contenant du o-Fe,O;, résultats confirmant la forte coercivité intrinséque du BiFeOs
évoquée dans les rapports d’études antérieures réalisées par Cheng et Cross '°' et Yuan et al. '
Compte tenu de la réduction de la quantité de phases secondaires au sein de nos couches minces
déposées a des températures proche de 715°C (en particulier pour a-Fe,Os), nos résultats
semblent en accord avec Fujino et al.'*" Cette réduction de la coercivité est interprétée comme ce
qui suit, fidélement aux observations faites par Yuan et al. dans le cas de la comparaison de films
de BFO par rapport a des films de BFO dopés au Nd, c. a d., Bigsy;sNdg17sFeO; (BNFO)
présentant une plus faible coercivité que les films de BFO.'® Briévement, leurs films de BFO
possédaient une structure rhomboédrique du méme type que la structure rhomboédrique du BFO
massif, tandis que leurs films de BNFO présentaient une variation de la structure rhomboédrique,
possiblement de type triclinique, induite par la substitution des ions Bi*" par les ions Nd**. Les
films de BNFO présentaient également de plus important courants de fuite que les films de BFO,
compte tenu d’une plus importante quantité de défauts chargés et/ou d’une plus forte rugosité
d’interface film/électrode. Yuan et al.,'® mentionnérent alors que la réduction significative du
champ coercitif des films de BNFO par rapport a leur films de BFO pouvait provenir de deux
facteurs:

1) le rapport du nombre de domaines ferroélectriques a 180° sur le nombre de domaines
ferroélectriques total est plus important pour leurs films de BNFO que pour ceux de BFO.

Dans les couches minces de BFO de structure rhomboédrique, il existe différents types de

commutation de domaines ferroélectriques telles que: a 71°, a 109°, et a 180°.'%-1%*

Comme la commutation des domaines a 71° et a 109° est plus difficile, leur contribution
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dans la commutation se situe pour des fortes valeurs de champs ¢lectriques. La
commutation des domaines a 180° étant relativement facile, leurs contributions domine
donc pour les plus faibles valeurs de champs. Dans les couches minces de BFO
totalement stoechiométrique en oxygene, la plus faible proportion de domaines a 180° par
rapport & la quantité totale de domaines est un des facteurs fondamentaux dans
I’explication de la présence de forts champs coercitifs. La modification de la structure
cristalline des films de BNFO par rapport aux films de BFO de structure rhomboédrique,
augmente principalement la proportion de domaines a 180°. Ce qui réduit la difficulté
dans la commutation des domaines et induit une diminution du champ coercitif.'%>-'**

(i1) Une augmentation de défauts chargés ne fait pas seulement qu’augmenter la densité de
courant fuite, mais favorise également la germination de domaines ferroélectriques aux
interfaces film/électrodes lors de la commutation de défauts chargés, et induit aussi une
diminution de la coercivité.

Dans notre cas, les paramétres cristallographiques du BFO peuvent étre modifiés par la contrainte

imposée par la relation d’hétéroépitaxie avec le substrat et/ou de la présence importante de phase

secondaire. A ce propos, le tableau 3.5, récapitule les positions angulaires 26 des réflexions BFO

001 de nos films de BFO déposés a 600°C, 705°C et 730°C, et nous permet en comparant avec la

position angulaire 26 de la réflexion BFO 001 du BFO massif, de comparer la modification des

parameétres cristallographiques de la phase de BFO dans ces couches par rapport a ceux de
référence du matériau massif. Nous observons ainsi que les paramétres cristallographiques de la

phase de BFO des films déposés a 600°C et 705°C sont différents de ceux des films déposés a

730°C proche de ceux de référence. De plus, comme la quantité de phase secondaire de a-Fe,O;

est plus importante pour les films déposés a plus faibles températures, la quantité de défauts
chargés introduits par la présence de défauts structuraux est également plus importante pour les
films déposés a plus faibles températures. Ainsi, nos films de BFO déposés a plus faibles
températures présentent des parameétres cristallographiques différents de ceux du BFO massif et
une plus forte quantité de défauts chargés, ce qui, conformément aux observations faite par Yuan
et al.,'®® limite la proportion de domaines ferroélectriques a 71° et 109° et favorise la germination
des domaines ferroélectriques aux interfaces lors de la commutation des défauts chargés et, par

voie de conséquence, diminue la valeur des champs coercivifs observés.
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Tableau 3.5 : Position angulaire 26 de la réflexion BFO 001 des couches minces de 200nm BFO déposées
a différentes températures selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide,
cf. annexe C) sur substrats STO (001) recouverts de SRO.

Température de synthése 26sr0 001 (°)
(°C) (22.42° pour BFO massif)
600 22.53
705 22.56
730 22.49

L’imprint observé peut étre associé a la présence de lacunes d’oxygeéne au sein des
couches mince de BFO (provenant de la déficience de la stoechiométrie en oxygene), qui comme
pour les mécanismes de conductions mentionnée précédemment, constituent un écrantage au
champ ¢électrique appliqué et donc rendent la commutation de la polarisation au sein des
domaines ferroélectriques plus difficile.'® Les lacunes d’oxygénes sont trés susceptibles de se
développer au sein de couches minces de BFO déposées a pression réduite,®'*® comme par
exemple a 8 mTorr dans notre cas, et leur quantité augmente fort probablement pour des
températures de synthése plus importantes. A haute température la mobilité des atomes est plus

grande, et comme le Bi, ’oxygéne est un élément volatile susceptible de s’évaporer, ou de se

délier et de diffuser, créant ainsi une lacune d’oxygeéne.

e Compromis coercivité / résistivité

Nous avons vu précédemment, dans le cas des films déposés sur SRO/STO (001) a
différentes températures, que les couches minces de BFO possédant la plus grande proportion de
BiFeO; présentaient une plus forte résistivité mais également une plus forte coercivité, par
rapport aux couches minces possédant une plus grande proportion de phase secondaire. La
présente section, compare les propriétés ferroélectriques de couches minces de BFO déposées sur
SRO/STO (111) selon les deux différents types A et B de procédé (respectivement: cible BiFeOs,
20 mTorr O,, refroidissement lent; et cible Bi; ;FeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf.
annexe C) et déterminent les conditions de déposition permettant d’obtenir un compromis ‘forte
resistivité/ faible coercivité’ et relie celles-ci a la proportion de phase pure BiFeOs;. La
répercussion de ce compromis sur les caractéristiques de commutation est également discutée en
détail.

La Figure 3.25 présente les caractéristiques ferroélectriques pour des couches minces

déposées selon les deux différents type A et B de procédé. Les résultats présentés sur la Figure

114



Chapitre 3. Héterostructures épitaxiales de couches minces individuelles ferroélectriques et
multiferroiques

3.25 proviennent de mesures effectuées sur des couches minces de BiFeO; de 200 nm d’épaisseur
déposées sur substrat STO (111) a une température proche de 700°C.

La plus faible amplitude des courants de fuite Figure 3.25(a) des couches minces
déposées selon le procédé A par rapport aux courants de fuite des couches minces déposées selon
le procédé B, souligne a nouveau le role de la stabilisation de la phase de BiFeO; dans
I’augmentation de la résistivité des couches minces déposées. La résistivité des couches minces
déposées selon le procédé A, possédant une quantité négligeable de phase secondaire [Figure
3.16] est plus élevée que celle des couches minces déposées selon le procédé B et contenant
principalement du o-Fe,Os;. Nous soulignons également que pour les films déposés selon le

procédé B possédant une quantité non négligeable de a-Fe,Os, la densité de courant pour des

champs positifs est supérieure a celle pour des champs négatifs (pour |E | proche de 200 kV/cm; J

pour E > 0 est plus d’un ordre de grandeur supérieur a J pour E < 0), tandis que pour les films

déposés selon le procédé A, pour lesquelles la présence de a-Fe,O; n’est pas détectée, c’est le

contraire (pour |E| proche de 200 kV/cm; J pour £ > 0 est environ deux fois plus faible que J

pour E < 0). Ceci indique de nouveau que la contribution du mécanisme de conduction du a-
Fe,0; semi-conducteur de type N est majoritaire dans la conduction des couches minces de BFO
possédant une quantité non négligeable de o-Fe,O;. Nous avons par ailleurs réalisé les
représentations Log(J) en fonction de Log(E), In(J/E) en fonction de E'* et In(J/E”) en fonction
de (1/E), respectivement Figure 3.25(b), (c) et (d), de ces films, afin de détailler 1’analyse des
mécanismes de conductions dominant.

Pour le procédé A, le mécanisme de conduction dominant semble &tre la conduction
limité par la charge d’espace pour les valeurs a la fois positives et négatives de champs appliqués
[compte tenu de la dépendance linéaire de Log(J) en fonction de Log(£) et du coefficient
directeur proche de 2], tandis que pour le procédé B, le mécanisme de conduction dominant
semble étre 1’émission Poole-Frenkel pour les valeurs a la fois positives et négatives de champs
appliqués [compte tenu de la dépendance linéaire de In(J/E) en fonction de E'* et des valeurs
d’indice de réfraction n associées proche de 2.3]. Nous ne pouvons cependant exclure totalement :
(1) la présence de la contribution de I’émission Poole-Frenkel dans la conduction des films

déposés selon le procédé A, plus particuliérement pour les valeurs positives de champs

appliqués [compte tenu de la dépendance linéaire de In(J/E) en fonction de E' et des

valeurs d’indice de réfraction n associées proche de 3.7];

(i1) la contribution de la conduction limitée par la charge d’espace dans la conduction des

films déposés selon le procédé B pour des valeurs de champs appliqués comprises entre
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40 et 150 kV/em (ou Log(E) €[1.57;2.17]kV/cm) [compte tenu de la dépendance

linéaire de Log(J) en fonction de Log(E) de coefficient directeur proche de 2].

D’autre part, pour les deux types de procédés et pour des valeurs négatives du champ
appliqué, la représentation In(J/E®) en fonction de (1/E) présente une tendance linéaire a fort
champ similaire a la tendance a fort champ s’apparentant a ’effet tunnel Fowler-Nordheim des
résultats obtenus par Yang et al.">* Il est donc délicat de préciser si le mécanisme dominant la
conduction pour des valeurs négatives de champ appliqué est un scénario de limitation de
conduction d’interface (effet tunnel Fowler-Nordheim) ou dans le volume (SCLC ou émission
Poole-Frenkel), tandis que pour les valeurs de champs positives, pour les deux type de procédé un

scénario de limitation de conduction dans le volume domine.

Les cycles d’hystérésis [Figure 3.25(a)] ainsi que leurs caractéristiques en fonction du
champ appliqué [Figure 3.25(b) et (c)] sont en accord avec les observations faites a partir de la

Figure 3.23
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Figure 3.24: (a) Densité de courant de fuite J en fonction du champ électrique appliqué E, (b) Log(J) vs
Log(E), (c) Ln(J/E) vs E"% (d) Ln(J/E?) vs 1/E, pour des couches minces de 200 nm de BFO déposées sur
substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuO; a une température de synthése de ~ 700°C selon les procédés A
et B (respectivement: BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent; et cible Bij;FeO;, 8§ mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C).
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Figure 3.25: (a) Cycles d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 20 kHz — dépendance de la polarisation
rémanente 2P, = P," - P, (b), du champ ccercitif 2E, = E." - E.” (c), en fonction du champ électrique
maximum appliqué E.x - pour des couches minces de 200 nm de BFO déposées sur substrat SrTiO; (111)
recouvert de StTRuO; a une température de syntheése de ~ 700°C selon les procédés A et B (respectivement:
BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent; et cible Bi; ;FeOs3;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf.
annexe C). Pour (b) et (c), les valeurs ont été estimées a partir de cycles d’hystérésis mesurés a 20 kHz. (d)
Cycles d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 1 kHz pour différentes températures pour les films déposés
selon le procédé A et (e) Caractérisation de la fatigue ferroélectrique des couches minces discutées (a) -

(©).
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En effet, les couches minces possédant une plus importante proportion de phase pure de
BiFeO;, comme c’est le cas des couches minces déposées selon le procédé A par rapport aux
couches minces déposées selon le procédé B, présentent une plus forte coercivité et une plus
faible polarisation rémanente. Nous ajoutons que la position angulaire 26 de la réflexion BFO
(111) vaut 38.90° pour les films déposés selon le procédé A et 39.05° pour les films déposés selon
le procédé B, et 38.95° pour les parametres cristallographiques de référence du matériau massif.
Bien qu’il soit délicat de savoir lequel des deux procédés procure les parameétres
cristallographiques les plus proche de ceux de référence, une différence de paramétres
cristallographiques existe entre les films déposés selon le procédé A et ceux déposés selon le
procédé B. Ceci procure sirement une différence de proportion de domaines ferroélectriques a
71° et 109° par rapport au nombre total de domaines ferroélectriques entre les films déposés selon
le procédé A ou selon le procédé B. Nous prenons comme hypothése que les films déposés selon
le procédé A posséde des paramétres cristallographiques plus proche de ceux du BFO de
référence que ceux des films déposés selon le procédé B. De plus, comme la quantité de phase
secondaire de a-Fe,O; est plus importante pour les films déposés selon le procédé B, la quantité
de défauts chargés introduits par la présence de défauts structuraux en est également plus
importante (comme I’indique la plus forte amplitude des courants de fuite). Ainsi, nos films de
BFO déposés selon le procédé B présentent des paramétres cristallographiques différents de ceux
du BFO massif et une plus forte quantité de défauts chargés, ce qui, conformément a la discussion
précédente de la Figure 3.23, limite la proportion de domaines ferroélectriques a 71° et 109° et
favorise la germination des domaines ferroélectriques aux interfaces lors de la commutation des
défauts chargés et réduit ainsi I’amplitude du champ coercitif.

Bien qu’il ne fut pas possible de polariser les couches minces déposées selon le procédé
B au-dela de 560 kV/cm compte tenu de leur plus faible résistivité, la polarisation rémanente des
couches minces déposées selon le procédé A méme a plus de 1100 kV/cm, reste trés inférieure a
celle des couches minces déposées selon le procédé B [Figure 3.25(b)]. Cette faible polarisation
rémanente des couches minces déposées selon le procédé A est a relier a la forte coercivité de ces
derniéres, empéchant la saturation compléte de la polarisation, comme le souligne la Figure
3.25(c). De tels cycles d’hystérésis, mesurés avec E,,,, inférieur au champ électrique nécessaire a
la saturation de la polarisation, sont appelés cycles mineurs.

Afin de s’affranchir de la contribution des courants de fuite limitant la polarisation
rémanente et révéler la polarisation intrinséque latente des couches minces déposées selon le
procédé A, nous avons mesuré pour des températures inférieures a 300K (jusqu’a 50K)

I’évolution du cycle d’hystérésis [Figure 3.25(d)]. Ces mesures ont été réalisées en collaboration
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avec Dr. Marin Alexe et Dr. Lucian Pinitlie du Max Planck Institute for Microstructure Physics
(Halle/Saale, Allemagne). A faible température, la mobilité ainsi que la densité de porteurs de
charges (majoritairement lacunes d’oxygeéne) diminuent, la résistivité de la couche augmente, ce
qui permet d’appliquer un plus fort champ électrique (jusqu’a 2900 kV/cm, entre 50 et 100K).
Au-dela de 200K, la contribution des courants de fuite devient si importante (cf. augmentation de
la courbure circulaire sur les bases du cycle d’hystérésis) qu’elle réduit la valeur maximale du
champ électrique et empéche par voie de conséquence la saturation du cycle d’hystérésis et la
détermination de la polarisation rémanente. La polarisation rémanente maximale intrinseque des
films de BiFeO; put ainsi étre évaluée a partir des cycles d’hystérésis mesurés a basses
températures (< 200K) et P, =36 + 3 uC/cm’.

Nous soulignons également que le cycle mesuré a 300K présente un phénoméne
d’imprint vers les valeurs négatives, qui s’atténue lorsque la température de mesure diminue
conformément a la réduction de I’écrantage dus aux défauts chargés, et que les valeurs de champs
coercitifs, déterminées a partir des cycles ayant permis 1’observation de la polarisation intrinséque

(pour une température < 200K), sont supérieures a 900 kV/cm.

La caractérisation de I’endurance a la fatigue ferroélectrique de ces couches minces est
présentée sur la Figure 3.25(e). La valeur de la polarisation de commutation normalisée (Py,/ P,
@0 cycle) €St présentée jusqu’a 10® cycles de commutation appliqués a une fréquence de 1 MHz. La
couche déposée selon le procédé B montre une résistance a la fatigue jusqu’a 1.1x 107 cycles
avant claquage, tandis que pour la couche déposée selon le procédé A, le claquage ne fut pas
atteint, méme aprés 10° cycles (non présenté sur la figure). Nous noterons que deux principales
contributions de la variation de la polarisation de commutation normalisée, obsrevées sur les
cycles d’hystérésis mesurés au cours du cyclage:

e la diminution du courant de commutation : directement li¢ a la diminution de la quantité de
domaines commutés,'®’* causant une diminution de la polarisation de commutation observée;
e [’augmentation progressive des courants de fuite: due a la faible résistivité du matériau (c.-a-
d. transport et mobilit¢é des charges), induisant au contraire une augmentation de la
polarisation de commutation observée (qui n’est cependant qu’un artefact et n’est pas relié a

la vraie valeur de la polarisation)

L’application a répétition de cycles de commutation induit des contraintes mécaniques qui détériorent le matériau.
Les régions concernées par cette dégradation sont généralement les zones de défauts cristallins comme les joints de
grains, les lacunes et les interfaces. Ces zones constituent alors des centres de piégeage de charges qui constituent
un écrantage pour la polarisation.
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Pour la couche déposée selon le procédé A, la contribution majoritaire sur la valeur de la
polarisation mesurée jusqu’a 10" cycles appliqués (partic "i" de la courbe), provient de la
diminution du courant de commutation. Au-dela de 10" cycles appliqués (partie "ii" de la courbe),
la contribution des courants de fuite domine bien que la valeur du courant de commutation
continue a diminuer. La dégradation du matériau au cours du cyclage engendre une diminution de
la résistivité de la couche. Cette résistivité en constante diminution, permet qu’une quantité de
charges de plus en plus importante circule a travers la couche, et que la contribution de la quantité
de charges piégées participant a 1’écrantage (c.-a-d. & une diminution de la polarisation
macroscopique observée) devienne négligeable. Mentionnons ici qu’aprés 10° cycles, bien
qu’aucun claquage ne fut atteint, la valeur du courant traversant la couche devint plus importante
que la valeur maximale de courant fixée pour la mesure des cycles d’hystérésis lors du test de

cyclage.

Pour la couche déposée selon le procédé B, seule la contribution de I’augmentation des
courants de fuite est observable. La résistivité étant significativement inférieure a celle des
couches déposées selon le procédé A [Figure 3.25(a)], soit la diminution du courant de
commutation est négligeable par rapport a la forte valeur initiale du courant de fuite, soit encore,
la forte mobilité des charges, permise par la faible résistivité, contrarie le piégeage des charges et
donc I’écrantage de la polarisation, a 1’origine de la diminution du courant de commutation dans

un processus de fatigue sans courant de fuite.

e Limitations sur I’épaisseur

La caractérisation des propriétés ferroélectriques de couches minces de 100 nm et 200 nm
de BFO déposées a une température proche de 700°C selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8
mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C) (Figure 3.26) nous a permis d’appréhender
I’influence de 1’épaisseur sur les propriétés ferroélectriques des couches minces de BFO. Nous
mentionnons que la couche de 200nm déposée a une température proche de 700°C est identique a
la couche déposée a 705°C commentée Figure 3.23.
Nous rappelons, que ce film contenait une quantité non négligeable de a-Fe,O; procurant:
(1) une contribution majoritaire de conduction typique des semi-conducteurs de type N dans
la conduction du film (densité de courant pour des champs positifs supérieure a celle pour

des champs négatifs, c. a d., 1.6 fois supérieure vers 200 kV/cm);
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(i1) une résistivité plus faible, une coercivité plus faible, ainsi qu’une plus forte polarisation
rémanente que celle des films possédant une plus importante proportion de BFO phase
pure.

D’autre part, nous avons vu Figure 3.15, que [’épaisseur réduite de la couche de 100 nm

permettait la stabilisation du BFO par contrainte, et donc qu’aucune quantité significative de a-

Fe,O; n’existait au sein du film. La faible différence de densité de courant entre les valeurs

positives et négatives de champ appliqué, e.g., moins de 9% a 200 kV/cm, est également

consistante avec 1’absence de a-Fe,Os dans le film.

Les représentations Log(J) en fonction de Log(E), In(J/E) en fonction de E'? et In(J/E?) en

fonction de (1/E), respectivement Figure 3.26(b), (c) et (d), de ces deux films, rappellent que le

mécanisme de conduction dominant pour la couche de 200nm était SCLC [pour Log(E) > 1.97

kV/em ou E > 90 kV/cm pour les champs positifs et Log(E) > 2.07 kV/cm ou £ > 115 kV/cm

pour les champs négatifs], et indiquent que la conduction du film de 100nm est de type ohmique

[compte tenu de la dépendance linéaire de Log(J) en fonction de Log(E) de coefficient directeur

proche de 1 indiquant une conduction de type ohmique].

La couche mince de 100 nm présente non seulement une plus faible résistance, mais aussi
une plus faible résistivité que la couche mince de 200 nm [Figure 3.26(a) etFigure 3.26(b)]. Cette
plus faible résistivité peut étre attribuée a la plus importante contribution de I’interface couche
mince/électrode a des épaisseurs réduites. A plus faibles épaisseurs, la distance entre les
¢lectrodes est réduite, et les régions ou les charges sont injectée injectées ont un influence
relativement plus grande et augmentent la densité de porteurs de charge libres dans la couches et
donc leurs transport d’une électrode a 1’autre, pour une méme amplitude de champ électrique
appliqué.

Cette plus faible valeur de résistivité se traduit sur le cycle d’hystérésis par une plus importante

courbure circulaire sur les bases du cycle d’hystérésis du cycle de la couche de 100 nm par

rapport a la couche de 200 nm. On remarque ¢galement que pour la couche mince de 100 nm, la
polarisation rémanente est plus faible et la coercivité plus importante que pour une couche mince
de 200 nm d’épaisseur [Figure 3.26(f-h)]. La réduction de polarisation peut étre expliquée par le
fait que, pour des couches relativement peu épaisses, le champ coercitif d’une couches mince et
plus grand que celui d’une couche plus épaisse (effet de taille) et que la compléte saturation n’est
pas atteinte (on observe une boucle mineure). Il est en effet connu que les valeurs plus
importantes de champ coercitif des couches minces de 100 nm par rapport a celles de 200 nm

sont un effet de taille, pouvant étre modélisé par la dépendance semi-empirique du champ
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2
coercitif £, en fonction de 1’épaisseur d étant: E_ (d) cd * 98199 Cela peut étre expliqué par la

présence d’un champ dépolarisant au sein de la couche d’interface couche mince/substrat. La
courbe en trait plein noir «2E.'® ™« 2%° calculée a partir des valeurs de champs coercitifs de la
couche de 100 nm, indique que la loi semi-empirique est en effet relativement bien respectée en
ce qui concerne la différence d’ordre de grandeur de I’amplitude du champ coercitif pour les
deux valeurs d’épaisseur de nos couches.

Il est intéressant de mentionner que pour le film de 100 nm, bien que ses paramétres
cristallographiques soient bien plus différents de ceux de référence du BFO que ceux de la couche
de 200 nm [cf. positions angulaires des réflexions BFO 001 Figure 3.15], et que sa résistivité soit
plus forte que celle du film de 200 nm, sa coercivité demeure plus forte. Ce qui suggére que bien
que la quantité de domaines ferroélectriques a 180° soit augmentée, et que la faible résistivité
procure une quantité plus importante de charges dans le film et donc améliore la germination des
domaines ferroélectriques aux interfaces lors de la commutation des défauts chargés, le flux trop
important de charges traversant le film constitue fort probablement un écrantage a la croissance
des domaines ferroélectriques.

Cette observation souligne 1’existence d’un compromis germination/écrantage des
domaines ferroélectriques lors de la réduction de la résistivité des films de BFO, a considérer
lorsque 1’on convoite la réduction de la coercivité.

Le phénomeéne d’imprint détecté Figure 3.26(f) pour le cycle d’hystérésis de la couche mince de
100 nm, peut quant a lui provenir de contributions d’écrantage provenant de défauts chargés dans
I’épaisseur du matériau (lacunes d’oxygenes) et/ou de 1’écrantage issu des charges présentes dans

la couche d’interface couche mince/électrode.
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Figure 3.26: (a) Densité de courant de fuite J et (b) résistivité p en fonction du champ électrique appliqué
E; (c) Log(J) vs Log(E); (d) Ln(J/E) vs E"; (e) In(J/E®) vs 1/E; (f) cycles d’hystérésis ferroélectriques
mesurés a 20 kHz; dépendance de la polarisation rémanente 2P, = P, - P,_(g), du champ ccercitif 2E. =E,, -
E. (h), en fonction du champ électrique maximum appliqué E.,; pour des couches minces de 100 nm et
200 nm de BFO déposées sur substrat SrTiOz (001) recouvert de SrRuO; a une température de synthése de
~ 700°C selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C). Pour

(g) et (h), les valeurs ont été estimées a partir de cycles d’hystérésis mesurés a 20 kHz.
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Bilan des propriétés ferroélectriques des couches minces épitaxiées de BiFeQOs

De fortes valeurs de polarisations rémanentes simultanément avec des champs coercitifs
d’amplitudes modérées peuvent étre obtenus pour des couches minces d’épaisseur
suffisante (~ 200 nm) pour s’affranchir des contributions aux interfaces couche
mince/¢lectrodes. Les valeurs de polarisation rémanente et de champ coercitif furent
respectivement 31 uC/cm® et 240 kV/cm pour une orientation (001) du substrat et un
champ électrique appliqué de 550 kV/cm. Pour une orientation (111), la polarisation
rémanente et le champ coercitif valent respectivement 55 uC/cm® et 335 kV/em,
¢galement pour champ électrique appliqué de 550 kV/cm

Ces caractéristiques intéressantes ont été obtenues pour les deux types d’orientations de
substrat utilisées dans cette étude, et I’anisotropie ferroélectrique du BiFeOs;, caractérisée
a partir de ces deux orientations, démontre que la polarisation spontanée dans nos
couches est orientée selon la direction cristallographique [111] et correspond
remarquablement aux estimations théoriques pour ce type de structure cristalline.
Cependant, ces couches minces possédent des résistivités relativement faibles (< 10°
Qecm sans champ électrique appliqué), causés par la présence de défauts cristallins dans
la microstructure de ces couches minces, fort probablement localisés autour des régions
de phases secondaires qui se développent dans les conditions de synthése utilisées et pour
cet ordre de grandeur d’épaisseur. Cette faible résistivité réduit de maniére considérable
la stabilité des caractéristiques de commutation de la polarisation au cours de cyclages a
répétitions (claquage aprés 107 cycles appliqués).

Réciproquement, les couches minces possédant une meilleure stabilisation de la phase
pure de BiFeOs au sein de la couche déposée, présentent une résistivité plus forte (> 10"
Qecm sans champ électrique appliqué) mais aussi une forte coercivité (>> 400 kV/cm
pour un champ électrique appliqué de 550 kV/cm), réduisant la possibilité d’obtenir une
polarisation complétement saturée dans la couche mince, et par voie de conséquence une
polarisation rémanente satisfaisante a des champs appliqués d’amplitude convenable pour

les applications.
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3.3.3 Propriétés magnétiques de couches minces de BiFeO;

L’objectif de ce paragraphe est de présenter comment les propriétés magnétiques de nos
couches minces épitaxiales de BiFeQOj; ne possédant pas de phases secondaires détectées, différent
des propriétés du matériau massif. Des mesures magnétiques réalisées sur nos couches minces de
BiFeO; déposées sur SrTiO; (111) recouvert de SrRuO; et possédant une quantité de phase
secondaire non détectée (discutées dans la section précédente) sont présentées ici afin d’appuyer
la discussion de I’origine du magnétisme au sein de couches minces épitaxi¢es de BFO du
paragraphe 1.2.1 et d’évaluer les performances et les limitations de ces couches minces pour leur
utilisation au sein de dispositifs a base de couches minces. Cette partie de I’étude a été réalisée en
collaboration avec Frangois Normandin et Dr. Teodor Veres a I’Institut des Matériaux Industriel
(IMI NRC-CNRC, Boucherville, Québec, Canada) et Dr Mangala Prasad Singh et Prof Patrick
Fournier du département de physique a I’Université de Sherbrooke (Sherbrooke, Québec,

Canada).

Contrairement aux monocristaux massifs de BiFeOs;, de minces cycles d’hystérésis
typique du ferromagnétisme faible furent observées pour nos films résistifs de 200 nm BiFeOs
déposées sur STO (111) recouvert de SRO. La Figure 3.27 présente les réponses M en fonction de
H pour un champ magnétique longitudinal (c. a d. appliqué dans le plan de la surface du substrat)
et pour un champ magnétique transverse (c. a d. appliqué selon la direction perpendiculaire a la
surface du substrat) afin d’étudier I’anisotropie magnétique.

Nous pouvons résumer les principales caractéristiques intéressantes concernant ces résultats par

les points suivants:

) pour les deux types d’orientations du champ magnétique appliqué, les films présentent un
comportement magnétique hystérétique;

(i1) une aimantation a saturation d’environ 14 emu/cc;

(i)  une aimantation rémanente M, et un champ coercitif H. de la réponse transverse

supérieurs a ceux de la réponse longitudinale (c. a d.: respectivement M,= 3 emu/cc et H,

=200 Oe pour la réponse transverse contre M, ~ 0 emu/cc et H. ~ 0 Oe - inférieure a la

limite de détaction - pour la réponse longitudinale).
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Figure 3.27: Cycles d’hystérésis magnétiques (aimantation M en fonction du champ magnétique appliqué
H) en réponses longitudinale et transverse d’une couche mince de 200 nm de BFO déposée sur substrat
SrTiO; (111) recouvert de SrRuO; a une température de synthése de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d.
cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C).

Ces résultats indiquent clairement que le comportement magnétique de ces couches
minces résistives de BiFeO; est différent de celui antiferromagnétique d’un monocristal comme

e 170
pour le cas de la référence

(cf. Figure 3.28). Ces résultats sont consistants avec les travaux
antérieurs reportés dans la littérature et réalisés par de nombreux groupes sur des couches minces
de BiFeQs."*>!143146.147.17051 Noyg mentionnons également que pour les deux orientations du champ
magnétique appliqué, les films présentent un caractére saturés au dela de 2000 Oe. De plus, la
légere différence de rémanence et de coercivité entre la réponse transverse et longitudinale
indique une faible anisotropie magnétique correspondant a une configuration pour laquelle 1’axe
facile est perpendiculaire a la surface du substrat, autrement dit selon la direction [111]. Cette
type d’anisotropie est contraire a celle prévue pour un monocristal présentant un
antiferromagnétisme de type G, pour lequel la direction [111] est celle de I’antiferromagnétisme
et la direction facile selon 1’axe présentant la composante de ferromagnétisme faible c. a d.
perpendiculaire a [111] (cf. paragraphe 1.2.1). Nous attribuons ce comportement a 1’anisotropie
cristalline dues a la déformation du réseau cristallin de la couche épitaxiée, laquelle est provoquée
par les contraintes issues du désaccord de maille entre le film et le substrat. En effet, pour les film
de BFO phase pure déposée sur STO (111) selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO3, 20 mTorr O,,
refroidissement lent, cf. annexe C), la position angulaire 26 de la réflexion 111 vaut 38.90° par
rapport a 38.95° pour le matériau massif de référence. Ceci indique que la distance inter-

réticulaire dans la direction perpendiculaire a la surface du substrat est plus grande que dans le
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cas du matériau massif , et donc que fort probablement la couche est sous contraintes de

compression dans le plan de la surface du substrat.
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Figure 3.28: Comparaison de la réponse magnétique (aimantation ‘Long moment’ en fonction du champ
magnétique appliqué H) d’une couche mince de BFO et d’un monocristal orientés (111). . Figure adaptée
d’aprés Bai et al.'”
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Chapitre 4

4 Composites multiferroiques nanostructurées
d’hétérostructures bicouches épitaxiales

Le chapitre précédent présentait la caractérisation des propriétés structurales et

fonctionnelles de couches minces individuelles des matériaux SrRuO; (SRO), Bi;sLag75Ti301;
(BLT) et BiFeO; (BFO).
En particulier, la derniére section du chapitre précédent présentait en détail, les propriétés et les
limitations des films de BiFeO; pour l’intégration de ce composé¢ en tant que systéme
multiferroique ou magnétoélectrique. Pour mémoire, la synthése de couches minces de BiFeO;
monophasées n’est réalisable que pour une plage tres restreinte de conditions de synthése ou
d’épaisseurs de la couche, rendant délicate sa compatibilité avec la plupart des procédés de
synthése d’hétérostructures de couches minces d’oxydes fonctionnels. En outre, la résistivité des
couches de BFO demeure faible, malgré des caractéristiques de commutations de la polarisation
exceptionnelles (forte polarisation rémanente), ce qui compromet la stabilité des caractéristiques
de commutation de la polarisation lors de sollicitations a répétition (trés faible résistance a la
fatigue ferroélectrique). De plus, I’aimantation a saturation intrinséque des couches minces de
BiFeOs;, bien que non-nulle a température ambiante, reste trop faible pour pouvoir prétendre a
leur utilisation comme matériau magnétique au sein de dispositifs magnétiques, multiferroiques
ou magnétoélectriques.

C’est pourquoi, notre intérét s’est porté sur le développement d’un systéme basé sur les
propriétés multiferroiques a température ambiante prometteuses du BFO, mais s’affranchissant de
ses limitations. Nous présentons, dans ce chapitre les études réalisées a partir d’hétérostructures
multicouches de BFO et de BLT, la couche de BLT jouant le réle d’isolant pour 1’amélioration
des propriétés ¢électriques du BFO. Compte tenu du fort désaccord de maille entre BFO et BLT, la
relaxation du BFO lorsque ’épaisseur de la couche augmente cause le développement de la phase
magnétique Fe,O; en son sein. Plus particuliérement nous verrons que pour une orientation (111)
du substrat, la phase de y-Fe,0; stabilisée sous contrainte nous permet d’améliorer les propriétés

magnétiques du systeme.
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4.1 Formation de composites multiferroiques nanostructurées

Nous avons vu précédemment au paragraphe 3.3.1 que lors de la croissance de couches
minces de BFO épitaxiales déposées selon le procédé B (c. a d. cible Bi; FeO;, 8 mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C), une phase de a-Fe,O; se développait systématiquement lors
de la relaxation de la phase de BFO. D’autre part, pour une épaisseur réduite de la couche mince
de BFO, la phase de BFO ¢tait fortement contrainte a cause des relations d’hétéroépitaxie
imposées par son support de croissance, c. & d. STO ou SRO, et se stabilisait sans la formation de
cette phase secondaire. Nous proposons dans ce paragraphe, 1’étude de I’influence de 1’insertion
d’une couche mince de BLT - qui posséde un désaccord de maille bien supérieur au désaccord de
maille entre BFO et STO ou SRO - sur la relaxation de la phase de BFO ainsi que sur le
développement de phases secondaires en son sein. Nous introduirons également la notion de
nanocomposite, constitué de la matrice de BFO et des inclusions de phase secondaire de taille
nanométrique au sein de la couche de BFO. Ce paragraphe permettra également de présenter et
discuter le contrdle de la sélection de la phase d’oxyde de Fer développée au sein de la couche de

BFO dans le cas des multicouches de BFO - BLT, c. a d.a-Fe,O; ou y-Fe,05,

4.1.1 Croissance de multicouches BiFeO; - Bis »51.a¢.75Ti30;, sur SrTiO; (001)

A) Influence des conditions de synthése sur les phases en présence au sein des
multicouches, sur leurs structures cristallines et sur leurs orientations
cristallographiques

Dans un premier temps, nous avons identifié les différentes phases présentes au sein des
couches de BFO ainsi que les orientations cristallographiques de ces phases ainsi que des couches
intermédiaires de BLT, pour des multicouches (100nm)BiFeQO;/ (120nm)Bij 5sL.ag 75Ti301, (BLT)
déposées sur substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuO; (SRO) a une température de synthése de
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la couche de BFO proche de 700°C et selon les procédés A et B (respectivement: cible BiFeOs;,
20 mTorr O,, refroidissement lent; et cible Bi; ;FeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf.
annexe C. Les spectrogrammes XRD 6-26 utilisés pour cette identification sont présentés a la
Figure 4.1. L’épaisseur de la couche de BiFeO; (BFO) ainsi que la température de syntheése,
correspondent a des valeurs pour lesquelles les couches minces individuelles de BFO déposées
sur SRO/STO (001) ne présentent pas de phase secondaire détectable sur les spectrogrammes
XRD 6-26 (cf. Figure 3.15), ce qui nous permet ainsi d’évaluer I’influence directe d’une couche
support de BLT (001) sur la croissance d’une couche mince de BFO et sur le développement des
phases en présence au sein de cette couche (cf. discussions des Figure 3.14 et Figure 3.15 du
paragraphe 3.3.1).

Les relations d’épitaxies des couches minces individuelles de BFO et de BLT déposées

sur STO (001) recouvert de SRO sont:

BLT[1 10]]|SrTiOs[100] et BFO[100] || SrTiOs[100] [cf. relations (3.2) resp. (3.7) aux
paragraphes 3.2.1 et 3.3.1],
et suggerent que la relation d’épitaxie du BFO avec le BLT dans le cas des multicouches
BFO/BLT déposées sur STO (001) recouvert de SRO sera:

BiFeO;(001)|| BLT(001) || SrTiO5(001) (4.1a)

BiFeO,[100] | BLT[1 1 0] (4.1b),

Les désaccords de mailles associés a cette relation sont d’environ +3.2% et +2.9% respectivement

dans les directions BLT[100] || BiFeOs[110] et BLT[010]]| BiFeOs[ 1 10].

L’orientation préférentielle (001) obtenue pour les deux phases BFO et BLT (identifiée par les
réflexions 00/ de la Figure 4.1) et identique a celle imposée par le substrat seul, indique que la
relation (4.1) régit bel et bien la croissance des couches minces de telles hétérostructures. D’autre
part la plus forte incohérence a I’interface BFO/BLT par rapport a celle d’une interface de type
BFO/STO (désaccords de maille > +2.9% par rapport a un désaccord de maille de +1.4%) crée
une contrainte de compression plus forte et donnera lieu a une épaisseur critique plus faible,
¢épaisseur a laquelle la couche cesse d’étre cohérente et se relaxe par formation de dislocations
coins. La relaxation des contraintes au sein d’une couche mince hétéroépitaxiée (contraintes
imposées par les relations d’hétéroépitaxie entre couches) s’effectue progressivement lorsque
1I’épaisseur de la couche mince déposée augmente. Toutefois, lorsque la cohérence entre la phase
d’une couche mince en croissance et la phase de la couche support est faible (comme entre le
BFO et le BLT), I’épaisseur pour laquelle la superposition des mailles (imposée par
I’hétéroépitaxie) est conservée est réduite. Autrement dit, I’épaisseur pour laquelle les contraintes

imposées par la couche précédente sont intégralement conservées est plus faible, et la majorité de
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I’épaisseur de la couche déposée se trouve dans un état de contrainte relaxé. Donc ce désaccord
de maille plus important entre BFO et BLT favorise une couches de BFO majoritairement relaxée
[réflexion 002 du BFO sur la Figure 4.1(b) située a la méme position angulaire 26 de 45.75°
+0.05° pour les deux types de procédé et proche de la position de la réflexion 002 du BFO massif
(45.76°)]. Cette relaxation s’accompagne du développement d’une faible quantit¢ de BiFesOq
[Figure 4.1(a) et (b), principalement Bi,FesOy 001] 1égérement plus importante dans le cas des
multicouches déposées selon le procédé B. Bien que pour le procédé B nous utilisons une cible
possédant un exces de Bi, 'utilisation d’une pression de synthése modérée et I’absence de recuit
favorisent 1I’évaporation du Bi et défavorisent son oxydation et sa recondensation. C’est pourquoi
la quantité¢ de BiFeO; décomposé ainsi que la quantité¢ de phase secondaire formée (qui est

déficiente en Bi), sont plus importants pour le procédé B que pour le procédé A.
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Figure 4.1: Spectrogrammes XRD 6-20 de multicouches de (100nm)BFO/(120nm)BLT, déposées sur
substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuO; a une température de synthése de ~ 700°C selon les procédés A
et B (respectivement: cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent; et cible Bi; ;FeO;, 8 mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C). "?" désigne les pics n’appartenant a aucune phase identifiable. (b) est
un zoom des spectrogrammes autour de la réflexion SrTiO; 002, permettant de mieux visualiser la
distribution des phases en présence de cette région.
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Chapitre 4. Composites multiferroiques nanostructurées d’hétérostructures bicouches épitaxiales

Toutefois, cette quantité de phase secondaire formée reste faible par rapport a celle développée au
sein de couche mince individuelle de BFO pour lesquelles la relaxation s’établit & une épaisseur
critique plus importante de la couche de BFO (cf. Figure 3.15). Cette différence de quantité de
phase secondaire développée lors de la relaxation de la phase de BFO peut étre attribuée aux
facteurs suivants:

(1) La faible épaisseur de la couche de BFO du systéme multicouche réduit la quantité¢ de
défauts structuraux se développant lors de la relaxation et donc la quantité de sites
favorable au développement de phase secondaire;

(i1) la durée pendant laquelle la couche mince de BFO est soumise & une haute température
est plus faible dans le cas d’une couche de 100 nm que dans celui d’une couche de 200
nm ainsi que, par voie de conséquence, la quantité de Bi susceptible de s’évaporer (d’ou
une quantité moindre de BFO décomposé).

La FWHM de la réflexion BFO 002 (indicateur de qualité cristalline de la couche de BFO) de

0.21° pour la couche de BFO de la multicouche comparée a 0.46° pour la couche individuelle de

200nm de BFO (déposée sur SRO/STO (001) vers 700°C selon le procédé B - Figure 3.15), ainsi
que les stoechiométries des phases secondaires (BiFe,O9 pour la couche sur BLT et Fe,O; pour

la couche seule) sont consistants avec les hypothéses (i) et (ii).

Mentionnons également que la position de la réflexion BLT 0016 a 44.7° = 0.05° pour les
deux types de procédé indique que la couche mince de BLT a un parameétre de maille hors-plan
beaucoup plus petit que le BLT massif, et est sous contraintes de traction importantes dans le plan
de la surface du substrat (position angulaire 26 référence de la réflexion 0016 a 44.13° pour le
BLT massif). Cette configuration d’état de contraintes de traction du BLT dans le plan de la
surface, imposée par la relation d’hétéroépitaxie avec le substrat et par les contraintes a 1’interface

BFO/BLT, est consistante avec les désaccords de maille -1.3% et -2.0% du BLT par rapport au
STO (dans les directions de BLT[100] || SrTiOs[110] et BLT[010]|| StTiOs[ 1 10], cf. paragraphe

3.2.1 ainsi qu’avec les désaccords de maille associ¢s a (4.1).
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B) Influence de la séquence de dépot des multicouches sur les phases en présence au
sein des multicouches, sur leurs structures cristallines et sur leurs orientations
cristallographiques

Selon I’ordre de croissance des couches de BFO et de BLT des systémes multicouches BFO -
BLT, la configuration des contraintes de désaccords de mailles exercées sur la couche de BFO
ainsi que les conditions thermodynamiques de synthése de la couche de BFO différent. Comme
nous 1’avons vu précédemment, 1’état de contrainte de la phase de BFO ainsi que les conditions
thermodynamiques de synthéese, constituent des facteurs déterminant sur la nature et la quantité de
phases secondaires développées au sein de la couche de BFO. Nous avons ainsi réalisé des
multicouches BFO - BLT pour deux séquences distinctes de la croissance des couches de BFO et
de BLT afin d’en étudier I’influence sur le développement de phase secondaire au sein de la
couche de BFO.

L’¢étude des états de contraintes et des orientations cristallographiques des différentes
phases présentes pour ces deux configurations de multicouches - BFO sur BLT et BLT sur BFO -
fut réalisée a partir de spectrogrammes XRD 6-260 présentés sur la Figure 4.2. Il s’agit des
spectres 6-260 de diffraction de rayons X des systémes multicouches (100nm) BFO / (120nm)
BLT et (120nm) BLT / (100nm) BFO déposés sur substrat SRO / STO (001). La température en
début de dépot de la couche de BFO fut fixée a 700°C et le procédé de synthese utilisé fut le
procédé A (c. a d. cible BiFeOs, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C).

L’orientation préférentielle (001) obtenue pour les deux phases BFO et BLT (identifiée
par les réflexions 00/ de la Figure 4.1) est identique a celle imposée par le substrat (001), ce qui
indique que la relation (4.1) régit la croissance des couches minces de telles hétérostructures, pour
les deux configurations.

Les importants désaccords de maille entre le BFO et le BLT favorisent la relaxation
presque compléte de la phase de la couche supérieure de I’hétérostructure, c. a d. BFO pour
BFO/BLT et BLT pour BLT/BFO [cf. Figure 4.2(b), positions des réflexions BFO 002 a 45.78°
par rapport a 45.76° pour le BFO massif et BLT 0016 a 44.18° par rapport a 44.13° pour le BLT
massif, respectivement pour le BFO dans BFO/BLT et le BLT dans BLT/BFO].

137



Chapitre 4. Composites multiferroiques nanostructurées d’hétérostructures bicouches épitaxiales

(aj 3 SFTEG;. Cu-k §
1o° 5 : SITIO,, W-Lar e
530 # BFO, Cu-Kp }
gs: “BFO,W-Le 3 o 8
S L R
© 10?2 g HAnL ; Ch
) 2 o ' 5
3 =8 :
© 3 2 T T
.(,T} . § & . Ill ’ :
c 10 sromLT [| 4 i WHY S
ﬂ} H"'&I | * | \,‘;'H,H"b ;\r
e S N
—_ o &
10° & , %
BLT/BFO '
! | F Nt W Iﬁ
. ! e : -"1\".-"'1'1‘-“1"'"" ) t’i I.Mx* : : ; i = L
20 25 30 35 40 45 50
20 (°)
5 3
S o
107k o
= ) :
© 2f :
- 5%k ¢
= 3
% 107 f
& % EBFO/BLT
L 10°F
= F
10°
F BLT/'BFO
10°F

435 440 445 450 455 460 465 47.0
26 (°)

Figure 4.2: Spectrogrammes XRD 60-20 de multicouches (100nm)BFO/(120nm)BLT et
(120nm)BLT/(100nm)BFO, déposées sur substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuO; & une température de
synthése de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe
C). "?" désigne les pics n’appartenant a aucune phase identifiable. (b) est un zoom des spectrogrammes (a)
autour de la réflexion SrTiO; 002, permettant de mieux visualiser la distribution des phases en présence de
cette région.
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Puisque les deux couches de BLT et BFO sont déposées a une température élevée, la
durée pour laquelle la couche mince de BFO est soumise a haute température est plus longue pour
BLT/BFO que pour BFO/BLT. La quantité de phase secondaire développée au sein de la couche
de BFO dans le premier cas est donc plus importante et la steechiométrie de la phase secondaire
principale détectée plus pauvre en Bi (Fe,O; par rapport a Bi,Fe,Oy). L’état relaxé de la phase de
BFO de la multicouche BLT/BFO [cf. position de la réflexion BFO 002 sur la Figure 4.2(b)] est
¢galement consistant avec la détection de Fe,O; développé au sein de la couche de BFO.

Contrairement au BFO pour lequel de faibles déviations de conditions de synthése
optimale favorisent le développement de phase secondaire, le BLT est un composé relativement
stable pour une large gamme de température;*>'"® rapportent une meilleure cristallisation et une
amélioration de la qualité cristalline du BLT pour des température de synthese allant de 500°C a
800°C, ainsi que 1’observation d’une possible phase secondaire au-dela de 800°C). C’est pourquoi
la relaxation du BLT dans BLT/BFO ne semble pas s’accompagner de la formation d’une phase
secondaire au sein de la couche de BLT. C’est également la raison pour laquelle 1’état de
contrainte de la couche inférieure de la multicouche (c. a d. BLT pour BFO/BLT et BFO pour
BLT/BFO) différe d’une configuration a 1’autre. En effet, nous avons constaté précédemment que
la couche de BLT pour les multicouches BFO/BLT ¢était sous contraintes de traction du méme
type que les contraintes imposées par les désaccords de maille issue de la relation d’épitaxie entre
le BFO et le BLT, tandis que la couche de BFO des multicouches BLT/BFO est proche de la

relaxation.

Nous avons pu observer a partir des spectrogrammes présentes sur les Figure 3.15, Figure
4.1, Figure 4.2, que les états de contrainte des différentes couches minces composant une
hétérostructure de couches minces épitaxiées différent selon I’épaisseur des couches, I’ordre de
croissance des couches et les amplitudes des désaccords de mailles aux interfaces entre les
couches. Pour des matériaux a la stabilité précaire comme le BFO, le développement de phases
secondaires est favorisé dans les régions ou se trouvent des défauts cristallins (dislocations, joints
de grains) créés lors de la relaxation des contraintes. Nous emploierons dorénavant le terme de
composite ou nanocomposite pour désigner les couches de BFO au sein desquelles une quantité
de phase(s) secondaire(s) s’est(se sont) développée(s) et est(sont) détectée(s). Le composite est
donc la couche mince constituée du systéme formé par la phase de BiFeO; et la(les) phase(s)

secondaire(s) développée(s) au sein de la couche de BiFeOs. Le terme nanocomposite est utilisé
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dans cette étude compte tenu de la taille nanométrique (de I’ordre de la dizaine de nanométres)

des agglomérats monophasés (grains) formant la dite couche mince composite.

0 Influence du jeu de contraintes a ’interface BFO/BLT sur les phases en présence au
sein des multicouches, sur leurs structures cristallines et sur leurs orientations
cristallographiques

Comme la quantité de phases secondaires au sein d’un nanocomposite a base de BiFeOs
dépend de la relaxation des contraintes de la phase de BiFeOs, pour une épaisseur fixe de la
couche mince de BFO déposée, une variation de désaccord de maille entre le BFO et la couche
¢épitaxiale servant de support de croissance engendrera une variation de quantité de phases
secondaires au sein du composite. Nous avons ainsi réalisé des multicouches BFO/BLT pour une
¢épaisseur fixe de la couche mince de BFO et différentes épaisseurs de la couche de BLT, afin
d’étudier la variation de quantité de phase secondaire au sein de la couche nanocomposite en
fonction de 1’état de contrainte de la couche de BLT.

La Figure 4.3 présente a ce propos, les spectrogrammes XRD #-20 de multicouches
BFO/BLT pour une épaisseur de 100 nm de la couche de BFO et différentes épaisseurs de la
couche de BLT: 0 nm (sans couche de BLT), 30 nm, 60 nm et 120 nm. Ces multicouches furent
synthétisées a une température de synthése de la couche de BFO proche de 700°C selon le
procédé B (c. a d. cible Bi; FeOs;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C) sur des

substrats de STO(001) recouverts d’une couche épitaxiale de 40 nm de SRO.
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Figure 4.3: Spectrogrammes XRD 0-20 de multicouches (100nm)BFO/BLT pour différentes épaisseurs de
la couche de BLT: 0, 30, 60 et 120nm, déposées sur substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuO; a une
température de synthése de ~ 700°C selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement
rapide, cf. annexe C). "?" désigne les pics n’appartenant a aucune phase identifiable. (b) est un zoom des
spectrogrammes (a) autour de la réflexion SrTiO; 002, permettant de mieux visualiser la distribution des
phases en présence de cette région.
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Le tableau 4.1 récapitule, a partir des spectrogrammes présentés a la Figure 4.3, les
valeurs des positions 26 des réflexions BFO 002 et BLT 0016, spécifie la qualité cristalline de la
couche de BLT (taille des cristallites du BLT estimées a partir des réflexions 0016 du BLT) et
indique la présence de phase secondaire ou non au sein de la couche de BFO.

Tableau 4.1 : Relation entre état de contrainte / qualité cristalline des phases de BFO et de BLT et nature

de la phase secondaire développée au sein de couches minces de BFO pour des multicouches BFO/BLT
déposées sur STO 001 recouvert de SRO.

. 2051 0016 ©) Taille des cristallites du 20510 002 ) Phase secondaire au
Configuration  (44.13° pour BLT (nm) (45.76° pour sein de BFO
BLT massif) BFO massif)
(Onm)BLT - - 45.47 Aucune
(30nm)BLT 44.45 120 45.53 Aucune
(60nm)BLT 44.50 230 45.76 Bi, Fe, 0Oy (tres faible
quantité)
(120nm)BLT 44.70 190 45.74 Bi, Fe Oy

La multicouche BFO/BLT pour laquelle 1’épaisseur de BLT est nulle est la couche mince
individuelle de BFO de la Figure 3.15 précédemment discutée au paragraphe 3.3.1. Nous
rappelons que pour cette couche aucune phase secondaire de BiFeO; n’a été détectée compte tenu
de 1’état fortement contraint de la couche de BiFeO;.

Pour 30nm d’épaisseur de BLT, les faibles intensités et fortes FWHM des réflexions 00/

du BLT et du BFO indiquent que la couche de BLT est peu cristallisée. 30nm étant une épaisseur
relativement faible, la coalescence des grains de la phase BLT cristallisée est réduite si 1’on
considére que le mode croissance du BLT est tridimensionnel ou mixte compte tenu de
I’amplitude relativement élevé du désaccord de maille avec le STO."*'”"'7* La continuité du
réseau cristallin de la phase de BLT est donc réduite, ce qui réduit par la méme occasion la
densité de phase de BFO cristallisée.
Compte tenu de la faible dimension des grains de BiFeOj; cristallisés, la contrainte imposée par le
support de croissance du BFO est facilement conservée au sein de ces grains (cf. position des
réflexions BFO 00/), et peu de défauts cristallins (tels que des joints de grains ou des dislocations)
sont susceptibles de se former, et donc de générer des sites favorables au développement de
phases secondaires (d’ou I’absence de phase secondaire).

Pour une épaisseur de 60nm de BLT, la couche mince de BLT est sensiblement
contrainte, la phase de BFO est relaxée (cf. tableau 4.1), et on devine la présence d’une faible

quantité de Bi,Fe4Oy sur la Figure 4.3(b) [forme du spectre a gauche de la réflexion BFO 002,
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présentant de larges pics d’intensité modérée attribuées aux réflexions Bi,Fe O 003 et BirFe Oy
132].

Le spectrogramme de la multicouche (100nm)BFO/(120nm)BLT présenté sur la Figure
4.3(b), indique une forte conservation de contrainte dans la couche mince de BLT et également
un état relaxé de la phase de BFO (cf. tableau 4.1). Les réflexions Bi,Fe,O9 003 et Bi,Fe,Oy 132
sont clairement visibles sur la Figure 4.3(b), ainsi que la réflexion de faible intensité attribuée a

BiyFe O9 211, et témoignent d’une quantité détectable de BiFe Oy au sein de la couche de BFO.

Les différences d’états de contraintes des phases de BLT et de BFO entre les
multicouches BFO/BLT pour lesquelles 1’épaisseur de la couche de BLT est soit de 60nm soit de
120nm peuvent é&tre interprétées comme suit: 1’état de contrainte d’une couche mince
hétéroépitaxiée située entre un substrat et une couche mince supérieure, provient principalement
de la contribution des contraintes imposées par le substrat. Toutefois pour une épaisseur plus
importante, a partir de laquelle la relaxation des contraintes imposée par le substrat commence, la
couche peut également subir au niveau de I’interface supérieur, I’influence des contraintes
imposées par la couche épitaxiée supérieure lors du refroidissement du systéme multicouches
hétéroépitaxié, si la couche supérieure est suffisamment épaisse. Dans notre cas, on sait que le
désaccord de maille a I’interface BFO/BLT est plus fort qu’a I’interface BLT/STO, donc lorsque
la couche subit les contributions des deux interfaces, 1’état de contrainte global au sein de la
couche de BLT est plus important que dans le cas ou seul le substrat impose sa contribution. C’est
pourquoi, pour une épaisseur de 120 nm le BLT est plus contraint que pour une épaisseur de 60
nm (la majorité de la contrainte venant de la couche supérieure de BLT). On remarque également
que la qualité cristalline de la couche de 120 nm de BLT est considérablement dégradée (cf.
¢largissement FWHM réflexion BLT 0016) par une telle sollicitation de double jeu de contraintes
d’interfaces non uniformes.

Bien qu’au prime abord la phase de BFO semple plus contrainte pour 120nm de BLT que
pour 60nm de BLT, nous estimons qu’au-dela d’une certaine épaisseur de BLT < 60 nm, le BFO
est relaxé. Ainsi, I’état de contrainte du BFO est identique pour 60 et 120nm de BLT, c. a d.

relaxé, et 1’écart observé provient de 1’incertitude de la mesure.
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4.1.2 Croissance de multicouches BiFeQO; - Bi;»sL.ag75Ti301, sur SrTiO; (111)

Le paragraphe précédent nous a permis d’étudier I’influence de I’introduction d’une
couche mince de BLT sur les états de contraintes d’une couche mince de BiFeO;. Le désaccord
de maille entre BLT et BFO étant plus important que celui entre BFO et STO, la relaxation du
parametre de maille du BFO est accélérée lorsqu’une couche mince de BLT est introduite entre le
substrat et la couche de BFO, créant ainsi une plus grande quantit¢ de défauts cristallins
constituant des sites favorables au développement de phase secondaire. Nous avons également
observé que la séquence de déposition des couches de BFO et de BLT dans le procédé de
synthése de multicouches a base de BFO et de BLT, donnait lieu a une variation de la nature et de
la quantité de phase secondaire formée au sein de la couche de BFO sans différence significative
de I’état de contrainte du BFO. Cette variation fut attribuée a la différente durée pour laquelle la
couche de BFO était maintenue a haute température, modifiant la quantité de Bi évaporé et ainsi
la nature de la phase secondaire développée.

La présente section traite de 1’étude de multicouches de BFO et de BLT sur des substrats
des STO ayant une orientation cristalline différente, soit une surface orientée (111). Ces substrats
de STO(111) sont comme auparavant recouverts d’une couche mince épitaxiée de SRO. Nous
verrons ici I’influence de 1’état de surface de la couche mince de BLT, puisqu’il différe selon
I’orientation du substrat (cf. paragraphe 3.2.1), et de la séquence de syntheése des couches pour
cette orientation (111) du substrat, sur la nature et la quantité de phase secondaire formée au sein

de couches de BFO.
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A) Influence de la séquence de dépot des multicouches sur les phases en présence au
sein des multicouches, sur leurs structures cristallines et sur leurs orientations
cristallographiques

Des hétérostructures multicouches BFO/BLT et BLT/BFO ont été synthétisées selon le
procédé A (c. a d. cible BiFeOs, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C) et a ~ 700°C sur
substrats STO(111) recouverts de SRO(111) épitaxié afin d’étudier I’influence de I’ordre de
croissance des couches lors du procédé de synthése sur les états de contraintes résultants, ainsi
que sur les orientations cristallographiques et la nature des phases en présences. La Figure 4.4 en
présente les spectrogrammes XRD 6-26.

Les relations d’épitaxies des couches minces individuelles de BFO et de BLT déposées sur

STO(111) recouvert de SRO(111) sont:
BLT(104)[| SRO(111) || STO(111) et BLT [010]||SrTiO; [ 110], BLT [010] | SrTiO; [011], ou

BLT [010] || SrTiO; [10 1 ] (trois domaines azimutaux) ainsi que
BFO(111)||SRO(111)||STO(111) et BFO [110] // STO [110] [cf. relations (3.3) et (3.8) resp. aux
paragraphes 3.21 et 3.3.1]. Elles suggerent que la relation d’épitaxie du BFO avec le BLT dans le
cas des multicouches BFO - BLT déposées sur STO(111) recouvert de SRO(111) sera:

BLT(104)||BFO(111) [|SRO(111)||STO(111) ou
BFO(111)||BLT(104)) | SRO(111)||STO(111) (4.2a)

et BLT [010] || BiFeOs [ 110], BLT [010] || BiFeOs [0 1 1],
ou BLT [010] || BiFeO; [IOT] (trois domaines azimutaux) (4.2b),

et les désaccords de mailles associés a cette relation sont d’environ +3.1% et -2.2%

respectivement dans les directions BLT [ZOl] || BiFeO; [T 12] et BLT [010] || BiFeO; [T 10].
Les orientations préférentielle (104) et (111) obtenues respectivement pour les couches des deux
phases BLT et BFO (Figure 4.4) correspondent a celles qui sont imposées par le substrat dans le
cas des couches individuelles, et indiquent que la relation (4.2) régit bien la croissance des
couches minces de telles hétérostructures hétéroépitaxiées.

Nous rappelons que le mode de croissance des couches minces individuelles de BFO et

de BLT, et plus particulicrement de BLT, est plus complexe pour une orientation (111) du
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substrat STO recouvert de SRO epitaxial que pour une orientation (001) (cf. paragraphe 3.2.1).
Cette différence est illustrée par de plus fortes valeurs de rugosité Rrys (Root Mean Square en
anglais) et rugosité maximale R« (estimées par microscopie AFM) particulierement pour des

couches de BLT ayant une orientation (104) que pour une orientation (001) (cf. tableau 4.2).

Tableau 4.2 : Rugosités RMS et maximales de couches minces individuelles de 200nm de BFO et de BLT
déposées sur substrat SrTiO; recouvert de SRO pour les orientations (001) et (111) du substrat.

Substrat SrTiO;3 (001) recouvert d’une Substrat SrTiO; (111) recouvert d’une

couche épitaxiée de SrRuO, couche épitaxiée de SrRuO,

RRMS (nm) Rmax (1’11’1’1) RRMS (1’11’1’1) Rmax (1’11’1’1)
(200nm) BFO 17+5 130 £ 27 21+3 130+ 17
(200nm) BLT 2+0.5 20+ 7 131 105 +£25

C’est pourquoi la croissance des couches minces composant ces hétérostructures

multicouches est plus complexe [cf. trois domaines azimutaux pour BLT et une variante de

domaine supplémentaire du BFO: BFO (lTl), pour la couche de BFO de la multicouche
BFO/BLT Figure 4.4(b)] et la qualité cristalline de ces couches minces inférieure pour une
orientation (111) du substrat que pour une orientation (001) de celui-ci. La quantité de défauts
structuraux ainsi que la quantité de phase secondaire développée au sein des couches de BFO des
multicouches sera donc plus importante pour une orientation (111) du substrat que pour une
orientation (001). Ainsi, nous obtenons une quantité significative de y-Fe,O; contre une trés faible
quantité de Bi,Fe O, respectivement pour les multicouches BFO/BLT d’orientations (111) et
(001) du substrat; ainsi qu’un développement de y-Fe,O; au lieu de a-Fe,O; pour les

multicouches BLT/BFO d’orientations (111), et respectivement (001), du substrat.
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Figure 4.4: Spectrogrammes XRD 60-20 de multicouches (200nm)BFO/(220nm)BLT et
(220nm)BLT/(200nm)BFO déposées sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuO; & une température de
synthése de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe

C). "S" désigne SrTiO;. (b) est un zoom des spectrogrammes (a) autour de la réflexion SrTiO; 111,
permettant de mieux visualiser la distribution des variantes de domaines de cette région.
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Nous rappelons également (cf. paragraphe 3.3.1) que y-Fe,O; ou maghémite, est une

phase d’oxyde de Fer susceptible de se stabiliser sous contraintes "*° pour les mémes conditions
thermodynamiques de synthése que celles favorables a la formation de a-Fe,Os °' et pour une
taille de germe supérieure a 15 nm. Pour une taille de germe inférieure, a-Fe,O; reste stable.”* La
quantité¢ de défauts structuraux au sein d’une couche mince détermine généralement si la taille
minimale d’un germe de phase secondaire peut étre obtenue et si la concentration de ceux-ci
augmente. Ainsi, si la quantité de défauts structuraux au sein d’une couche de BFO est suftisante,
et que les inclusions épitaxiées de Fe,O; de taille nanométriques sont sous contraintes de
compression, la maghémite pourra alors se développer.
Le tableau 4.3 illustre bien les conditions de développement de a-Fe,O; et de y-Fe,O; au sein de
couches minces de BFO. Les positions angulaires 26 des pics dans les spectrogrammes XRD
fournissent des renseignements sur 1’état de contrainte des phases et leurs FWHM renseignent sur
leur qualité cristalline. Lorsque la phase de BFO est contrainte (cf. BFO déposé selon le procédé
A) aucune phase secondaire ne se développe, lorsqu’elle relaxe et que la qualité cristalline de la
couche reste convenable [cf. BFO déposé selon le procédé B (c. a d. cible Bi; FeOs, 8 mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C)], a-Fe,O; se forme; puis lorsque BFO est relaxée et que la
qualité cristalline se dégrade, y-Fe,O; se développe lorsque la phase Fe,O; elle-méme est sous
contrainte (cf. BFO appartenant aux multicouches BFO — BLT).

Nous noterons que la maghémite semble étre soumise a des contraintes de compression
selon la direction de croissance, c. a d. qu’elle est soumise a des contraintes de traction dans le
plan, contrairement a I’état de contrainte de compression dans le plan que prévoit la valeur du
désaccord de maille fentre la maghémite et la couche support de croissance de la couche de BFO
(c. a d. pour le cas du STO: amaghomire / 2 ~ 4.18 A; agro =3.91A — f=+ 6.8%). Cependant cette
compression selon la direction de croissance est consistante avec 1’état sous contrainte de
compression qui serait imposé par le BFO pour une relation d’épitaxie verticale entre le BFO et la
maghémite (selon la valeur du désaccord de maille entre le BFO et la maghémite de + 5.4%). Ces
observations suggerent que le BFO, et non la couche support de croissance de la couche de BFO,
dicte 1’état de contrainte de la maghémite et indique que le BFO et la maghémite entretiennent
une relation d’épitaxie. Nos résultats sont remarquablement en accord avec les états de
contraintes relatifs des phases spinelle (CoFe,0,4) et BiFeOs de couches nanocomposites BiFeOs-
CoFe,04 hétéroépitaxiées sur SrTiO; (111) pour lesquelles la phase de BFO est proche de la
relaxation et la phase spinelle sous contrainte de compression selon la direction de croissance,

pour laquelle le BFO et non le substrat STO dicte 1’état de contrainte de la phase spinelle.'”
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Tableau 4.3 : Relation entre état de contrainte / qualité cristalline de la phase de BFO et nature de la
phase secondaire développée au sein de couches minces de BFO.

28BFO 111 (0)

Configuration (38.95° pour FWHl\f FWHI\{,[ FWHMgro 111/ Phase
BFO massif) Bro 111 (°) sto 111 (%) FWHMgsro 111 secondaire
(200nm)BFO procédé A 38.89 0.212 0.125 1.70 Aucune
(X-FGQO;;
200 @ 43.5°
oy (43.52° pour
(200nm)BFO procéde B 39.04 0.189 0.113 1.67 a-Fe,0;
massif)
’Y-F6203
111 @ 19°
(200nm)BFO procédé A € (18.38° pour
BLT/BFO 39.06 0.225 0.101 2.23 v-Fe,04
massif)
(200nm)BFO procédé A € v-Fe,O5
BFO/BLT 39.06 0.293 0.121 242 111 @ 19°

Le tableau 4.3 souligne également le fait que la couche de BFO des multicouches
BFO/BLT posséde une qualité cristalline moins bonne que celle des multicouches BLT/BFO ce
qui donne lieu & une plus importante quantit¢ de maghémite développée au sein des couches
minces de BFO des multicouches BFO/BLT (cf. intensité réflexion y-Fe,O; 111 Figure 4.4(a),
ainsi que Figure 4.7 et Figure 4.9 présentées ultérieurement). Cette importante dégradation de la

qualité cristalline des couches minces de BFO des multicouches BFO/BLT traduite par la

présence de la variante supplémentaire |1 1 1] du BFO, est issue de la complexité de la croissance
de la couche de BFO a partir d’une couche de BLT rugueuse et avec de multiples orientations de
domaines azimutaux. En ce qui concerne la couche de BFO de la multicouche BLT/BFO, bien
que sa croissance soit initiée a partir d’une surface de SRO avec laquelle la phase de BFO
posseéde un désaccord de maille plus faible qu’avec le BLT, la région supérieure de la couche
mince de BFO subit également 1’influence des contraintes épitaxiales provenant de 1’interface
BLT/BFO. Les forts désaccords de maille a I’interface BLT/BFO introduisent une dégradation de
la qualité cristalline de la région supérieure de la couche de BFO (cf. FWHM de la réflexion BFO
111 tableau 4.3 ainsi que I’analyse des résultats de microscopie €électronique en transmission de la
coupe transverse d’une multicouche BLT/BFO/SRO/STO (111) discutée ultérieurement dans ce
chapitre) constituant ainsi également une région favorable au développement de phase secondaire

de y-Fe,0;.
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B) Influence de I’épaisseur d’une couche de BLT (104) sur les phases en présence au
sein des multicouches, sur leurs structures cristallines et sur leurs orientations
cristallographiques

Nous venons de voir que la maghémite se stabilise sous contraintes au sein des couches
minces de BFO de multicouches BFO - BLT déposées sur substrats STO (111) recouverts de
SRO ¢épitaxié. La présence de phase secondaire est ici attribuée a la forte quantité de défauts
cristallins qui sont créés lors de la croissance de la couche de BFO 4 partir d’une surface de BLT
rugueuse pour les multicouches BFO/BLT, ou alors qui sont créés dans la région supérieure de la
couche de BFO des multicouches BLT/BFO, c. a d. a proximité de I’interface BLT/BFO. La
qualité cristalline semble ici étre le facteur de sélection entre la phase a-Fe,O; et y-Fe,O; et de la
quantité de y-Fe,O; présente au sein des couches minces de BFO.

Nous avons réalisé des multicouches BFO/BLT pour lesquelles I’épaisseur de BFO a été
fixée a 100 nm et les épaisseurs de la couche de BLT on été variées de 30 nm a 120 nm (30, 60 et
120 nm). L’ordre de grandeur de I’épaisseur de BFO nous permettra de limiter la contribution de
la relaxation du BFO a forte épaisseur dans la génération de défauts cristallins au sein de la
couche de BFO (en effet la couche de BFO est essentiellement entiérement contrainte sans ou
avec une tres faible relaxation), et donc d’étudier principalement 1’influence de la couche de BLT
sur le développement de phase secondaire au sein des couches minces de BFO. La variation de
I’épaisseur de BLT nous permettra d’étudier les contributions de désaccords de maille a
I’interface BFO/BLT et d’état de surface de la couche de BLT, sur la croissance de la couche de
BFO et le développement de phase secondaire.

La Figure 4.5(a)-(c) présente les spectrogrammes XRD 6-26 de ces multicouches, et la
Figure 4.5(d) les tailles de cristallites de BFO et de Fe,O; estimées en utilisant la formule de

Scherrer a partir des réflexions BFO 111, a-Fe,O3 200 et y-Fe,O; 111.

150



Chapitre 4. Composites multiferroiques nanostructurées d’hétérostructures bicouches épitaxiales

[ia) 120nen BLT =
10!- E &0nm BLT O =
r Fnm BLT =|ia rlb:I =
s r 2 anm BLT 5 ﬁ 1 1 ."-E
-~ 10y g ) . 1 - = / Y
g A | "-t".-_,- " t ‘; 1oy & T .I\
ot & SN : s R =
= 10 -=° . e = 4 /z" - i
E T T g e -E 10: F________,-o-"" =]
@ 10°f . ‘@
= ; I % r o N
z r = 1':'cr — ' . 5
c 10° - Ve Sl s Wi S
i L'*\-ﬂ-—-l-.--p—- Tt ~ ) e, [ - iy
¥ e R 107 p—" /_\___/ "\
10 . e \'\-. AN —
10"[ BP0l bl ot s 2 oY 1. 380 385 390 395 400 405 410
10 15 20 25 30 35 40 45 50 20 (9
26 (°)
{g) = SN0 Cuky 50 pr k.
5 SITID,, WL '.':-':' Fa 8, 110 4
4 I & BF O, Cudly =
10 F *; BFO, Wela E 40k 44 -
e J‘L z B BLT, Cuet = = &
o ) £ BLT, Wek. o g
= | 2 & 0t 2 3 - ® Jan &
= = sof ¥ 130 &
3 3 o
= "'E" ]
o 1ot o
I 3
= Ll i : : 2
] 40 &0 120

dg, ; (nm)

26 (°)

Figure 4.5: Spectrogrammes XRD 6-20 de multicouches (100nm)BFO/BLT pour différentes épaisseurs de
la couche de BLT: 30, 60 et 120nm et de couche mince individuelle de 200nm de BFO (Onm BLT),
déposées sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuOs; épitaxié a une température de synthése de ~ 700°C
selon le procédé B (c. a d. cible Bi; ;FeOs, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C). (b) et (c) sont
des zooms des spectrogrammes (a) respectivement autour de la réflexion SrTiO; 111 et y-Fe,O3 111,
permettant de mieux visualiser la distribution des variantes de domaines du BFO et I’évolution des phases
de BLT et de y-Fe,O; lorsque 1’épaisseur de la couche de BLT augmente. (d) représente la taille des
cristallites de BFO et de (a- ou y-) Fe,O; en fonction de 1’épaisseur de la couche de BLT, estimée
respectivement a partir des FWHM des réflexions BFO 111 et a-Fe,O; 200 et y-Fe,O5 111.

Lorsque I’épaisseur d’une couche mince épitaxiée augmente (ici BLT) la structure
cristalline du matériau de la couche tend a se relaxer, et si I’on considére que le mode croissance
est tridimensionnel ou mixte (ce qui est fort probablement le cas, compte tenu de I’amplitude

0 1772 a rugosité de la

relativement élevé du désaccord de maille entre le BLT et le ST
surface de la couche augmente.'’* Autrement dit, lorsque 1’épaisseur de la couche de BLT
augmente, 1’interface BFO/BLT est de plus en plus rugueuse. Or, la croissance épitaxiale d’un
film (ici BFO) a partir d’une surface rugeuse (ici la surface du BLT) est perturbée et

s’accompagne d’une perte progressive d’épitaxie.' ™'’
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De plus, en ce qui concerne les couches minces épitaxiées de BLT sur STO (111)
recouvert de SRO, la quantité de joints de grains est d’autant plus importante car le mode de
croissance du BLT comprend 3 orientations azimutales des domaines. Cette plus grande quantité
de joints de grains affecte beaucoup la croissance de la couche de BFO. En effet, la croissance
¢pitaxiale de multicouche transfére la texture et le réseau de joints de grains de la couche
inférieure a la couche supérieure.'”’

C’est pourquoi, lorsque 1’épaisseur de la couche de BLT augmente, la croissance de la

couche de BFO se complexifie. Cette complication s’identifie par I’apparition et I’augmentation
de la quantité de domaines d’orientation (lTl) au sein de la couche de BFO, indiquée par

I’augmentation de 1’intensité de la réflexion BFO 111 sur les spectrogrammes XRD [cf. Figure
4.5(b)] et par la dégradation progressive de la qualité cristalline du BFO indiquée par la réduction
de la taille des cristallites de BFO [Figure 4.5(d)]. Une telle qualité cristalline amoindrie conduira
a la formation d’une quantité non négligeable de défauts cristallins a I’origine du développement
de phase(s) secondaire(s). En effet, la formation et le développement de phase(s) secondaire(s)
telle(s) que y-Fe,O; au sein des couches épitaxiales de BFO s’apparente au processus de
germination/croissance de précipités de phase dispersée hétérogeéne y-Fe,O; au sein d’une matrice
de phase majoritaire de BFO, lors de la croissance épitaxiale d’une couche de BFO. La
germination hétérogéne et la croissance de tels précipités aux sites de germinations préférentiels
(lacunes, dislocations, joints de grains, fautes d’empilement, inclusions et surfaces libres)
réduisent 1’énergie libre du systéme. La quantité de défauts, méme pour une couche de 30nm de
BLT, est déja suffisante pour que la maghémite se forme au sein de la couche de BFO [cf.
intensité de la réflexion y-Fe,O; 111 Figure 4.5(c)]. La complexité du mode de croissance de la
couche de BFO a partir de la surface de BLT (104) supérieure comparée au mode de croissance
du BFO sur STO (111) recouvert de SRO épitaxié, accélére également la relaxation de la phase
du BFO (cf. position angulaire 28 de 38.95° pour la réflexion BFO 111 par rapport a 38.96° pour
le BFO massif) malgré la faible épaisseur de la couche de BFO utilisée ici (c. a d. 100nm,
¢paisseur auparavant suffisamment faible pour conserver un état quasi-totalement contraint du
BFO épitaxié, cf. paragraphe 3.3.1).

La Figure 4.5(d) permet également de souligner que la phase de y-Fe,O; est formée de
cristallites de taille beaucoup plus importante que lorsque a-Fe,O; est formée. Cette observation
est consistante avec le fait que y-Fe,O; se forme a partir d’une taille de germe supérieure a celle
nécessaire pour a-Fe,O;. Et les positions angulaires 26 de 19° et 43.5° des réflexions respectives

v-Fe,O;3 111 et a-Fe,O; 200 comparées a leur valeurs dans le matériau massif 18.38° et 43.52°,
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soulignent de nouveau que la maghémite se forme sous contrainte et que 1’hématite formée au
sein des couches de BFO est relaxée.

La position angulaire 26 de la réflexion y-Fe,O; 111 plus importante que celle de la
réflexion y-Fe,O; 111 du matériau massif indique de nouveau que la maghémite est sous
contrainte de compression selon la direction de croissance et suggere que cet état de contrainte est
issu de la relation d’épitaxie latérale entre le BFO et la maghémite. Ce résultat est également
consistant avec le fait que, pour un processus de germination hétérogene, 1’énergie libre du
systéme est réduite d’avantage lorsque les germes de précipités hétérogénes possedent des
interfaces cohérentes avec la matrice. Ces observations suggérent donc que la croissance de la
couche mince nanocomposite y-Fe,O; - BiFeO; est épitaxiale en 3 dimensions [épitaxie latérale +
¢épitaxie transverse par rapport a la couche support de croissance de la couche nanocomposite (cf.

figures de pdle présentées ci-apres dans cette section)].

(6)) Orientations dans le plan de la surface du substrat

Ces multicouches nanocomposites sont en fait des bicouches composées d’une couche de

BLT(104) épitaxié (avec trois orientations azimutales) et d’une couche nanocomposite, dans

laquelle la matrice est du BFO(111)/BFO(1 1 1) épitaxié avec des inclusions de taille
nanométriques de y-Fe,O; que nous écrirons : [y-Fe,O; — BiFeOs] - Bijpslag75Ti301,. Afin de
confirmer les orientations cristallographiques des différentes phases en présences au sein des
multicouches nanocomposites [y-Fe,O; — BiFeOs] - Bis,sLhag75Ti301,, et de déterminer si toutes
les phases de I’hétérostructure sont épitaxiées, des figures de pole présentées a la Figure 4.6
furent réalisées sur les multicouches (110nm) nanocomposite [y-Fe,O; — BiFeO;]/ (120nm)
Bis,sLag75Ti301,  déposées selon le procédé B (c. a d. cible Bi;;FeO;, 8 mTorr O,,
refroidissement rapide, cf. annexe C) sur substrats STO(111) recouverts de SRO(111) présentées
a la Figure 4.5. La mesure de ces figures de pole fut réalisée pour des positions angulaires 26
fixées a 31.8°, 30.1° et 43.3° correspondant respectivement aux réflexions BiFeO; 110,
BizsLag75Ti301, 117 et y-Fe,05 400.

Dans le cas de la phase de BFO [Figure 4.6(a)], 3 pics sont observés a y = 36°
correspondants a 1’angle entre les plans BFO(111) et BFO(110) de 35.7°. Ces 3 pics espacés de
Ap = 120° indiquent une symétrie d’ordre 3 correspondant fidélement une croissance épitaxiale

du BFO sur STO(111).
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Pour la phase de BLT, on observe trois variantes azimutales [Figure 4.6(b)]. Les pics a

w=36° et 84° correspondent aux réflexions 117/1 17et117/117, respectivement, indiquant que
la couche mince de BLT posséde une structure de domaine triple et montrant que le plan BLT
(104) est parallele au plan du substrat SrTiO; (111), car ’angle entre les plans (104) et (117) du
BLT vaut 36.2°. La figure de pdle de la réflexion 117 du BLT obtenue pour la phase de BLT est
fidele au résultat obtenu pour des couches minces de BLT épitaxiées sur STO (111) reporté dans
la littérature.'”?

Pour la phase de maghémite y-Fe,O5 [Figure 4.6(c)], qui posséde une structure cristalline
de spinelle inverse lacunaire (donc une symétrie cubique), 3 pics espacés de Ap = 120° sont
observés a y = 54° correspondant a 1’angle entre les plans y-Fe,O; (111) et y-Fe,O3 (400) de
54.7°. Ces 3 pics se situent a 180° des 3 pics de BiFeO; et indiquent que la superposition des
mailles de maghémite et de BLT (ou de maghémite et de STO) est réalisée lorsque le plan (111)
de la maghémite vérifie la relation d’épitaxie:

y-Fe,05 (111) || SITiOs(111) et y-Fe,05 [ 110]// STO[101]  (4.3),
et montrent que la phase de y-Fe,O; posséde une bonne orientation dans le plan, ainsi qu’une
symétrie d’ordre 3 (pics espacés de Ap = 120°), correspondant a une superposition des mailles de

v-Fe,O; avec celles du STO pour une orientation (111).

(a) (b) (c]

B
N

BFO 10 BLT 117 y-Fe, 0, 400

Figure 4.6: Figures de pole XRD des réflexions BiFeO; (110), BizsLag 75Ti301, (117) et y-Fe,O; (400) de
multicouches nanocomposite [y-Fe,O; — BiFeOs]/ Bis,sLlag75Ti301, sur STO (111). Les angles 28 furent
fixés a 32.1°, 30.1° et 43.3° correspondant respectivement aux réflexions BiFeO; 110, BizssLag75Ti;0,
117 et y-Fe,0O; 400. Le centre et le bord extérieur des couronnes des figures de pdle correspondent
respectivement a y=0° et 90°; y=90° correspond a la configuration pour laquelle la surface du substrat est
paralléle au plan défini par les faisceaux de rayons X incident et réfléchi.
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D) Localisation et distribution des phases

La localisation ainsi que la distribution des différentes phases composant les
hétérostructures multicouches: nanocomposite (BFO - y-Fe,Os;) - BLT déposées sur substrat
STO(111) recouverts de SRO épitaxié furent analysées a partir d’images de coupes transverses
des hétérostructures par microscopie électronique en transmission en champ sombre annulaire (ou
ADF - TEM pour Annular Dark Field Transmission Electron Microscopy) ainsi que par
cartographie des éléments Fe et Bi par spectroscopie de dispersion des rayons X (ou EDX pour
Energy Dispersive X-ray spectroscopy). Cette partie de 1’étude a été réalisée en collaboration
avec Lina Gunawan et Prof. Gianluigi A. Botton, «Canada Research Chair in Electron
Microscopy of Nanoscale Materials» et directeur du «Canadian Center for Electron Microscopy»

a I’Université McMaster (Hamilton, Ontario, Canada).

La Figure 4.7 présente les résultats obtenus pour une hétérostructure multicouche
(200nm) nanocomposite BFO - y-Fe,O;/ (220nm) BLT déposée sur substrat STO (111) recouvert
de SRO(111). Une image de la coupe transverse de la bicouche est présentée Figure 4.7(A) alors
qu’une représentation schématique est présentée Figure 4.7(B). En combinant les résultats des
cartographies chimiques du Fe [Figure 4.7(C)] et du Bi [Figure 4.7(D)], deux différents types de
régions peuvent étre distingués au sein de la couche de BFO:

(1) les régions riches en Fe et dépourvues de Bi (attribuées a la phase de y-Fe,O;, cf.
annexe D pour la distinction des phases a-Fe,0s, y-Fe,05 et Fe;0,); et
(i1) les régions contenant a la fois du Fe et du Bi (attribuées a la phase de BiFeO;, avec
en moyenne un rapport quantité de Fe / quantité de Bi = 1:1.02).
Les cristallites de y-Fe,O; séparent différents grains de la matrice de BFO. Ceci confirme que
la phase de y-Fe,O; se développe aux joints de grains lorsque le BFO relaxe et conduit a la
formation d’une couche nanocomposite homogéne BFO- y-Fe,O;. De plus les formes de
grains, rectangulaire pour la phase de type spinelle (y-Fe,Os) et pyramidale pour la phase
perovskite (BFO), sont respectivement consistantes avec les modes de croissance des
spinelles et des perovskites sur substrat STO (111).'” La largeur des grains de maghémite est
d’environ 90 nm (rapport hauteur/largeur 140/90=1.56), celle des grains de BFO d’environ
150 nm (rapport hauteur/largeur 200/150=1.33), et celle des grains de BLT (rapports moyens
quantité de Bi / quantité de La / quantité de Ti expérimental =3.2 : 0.8 : 3.5=3.25:0.75: 3)
d’environ 140 nm (rapport hauteur/largeur 220/140=1.57). Compte tenu de la taille
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submicronique des grains de phases de maghémite et de BFO, le terme nanocomposite est
donc approprié aux couches de BFO- y-Fe,O; de nos hétérostructures. Nous soulignons
¢galement que la surface supéricure de la couche de BLT posséde une rugosité importante.
Cette rugosité importante de surface support de croissance de la couche de BFO, complique
le mode de croissance de la couche de BFO qui y est subséquemment déposée. L importante
quantité¢ de défauts cristallins identifiée par la quantité conséquente de joint de grains de
BFO, illustre une telle complexité de croissance. Une telle quantité de défauts garantie une
densité importante de sites de germination et de croissance pour la maghémite. La Figure 4.8
présente une image TEM d’une coupe transverse de la méme multicouche nanocomposite
BFO-y-Fe,0; / BLT présentée Figure 4.7 réalisée en champ clair (ou BF pour Bright Field).
Le différent type de contraste de cette image par rapport a I’image de la Figure 4.7(A) nous
permet aisément de visualiser la présence des deux variantes d’orientations de grains de BFO.
Ces variantes sont indiquées par les fléches noires et blanches sur la figure et témoignent de
la complexité de croissance de la couche de BFO évoquée précédemment. La couche de BFO

est en effet composée de grains de BFO ayant deux orientations cristallographiques
différentes : une orientation (111) et une orientation (lTl), identifiées par XRD par les

réflexions BFO 111 et BFO 11 1 sur les spectrogramme des Figure 4.4(b) et Figure 4.5(b).
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Figure 4.7: Images par microscopie ¢lectronique en transmission (ou TEM pour Transmission Electron
microscopy) d’une coupe transverse d’une multicouche (200nm) nanocomposite BFO-y-Fe,O; / (220nm)
BLT déposée sur substrat STO(111). (A) Image en champ sombre annulaire (ou ADF pour Annular Dark
Field), et (C) et (D), cartographies chimiques par spectroscopie de dispersion des rayons X (ou EDX pour
Energy Dispersive X-ray spectroscopy) pour le Fe (C) et le Bi (D). (B) représentation schématique de la
localisation des phases dans la coupe transverse de la bi-couche (200nm) nanocomposite BFO-y-Fe,0; /
(220nm) BLT.
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Figure 4.8: Image en champ clair (ou BF pour Bright Field) par microscopie €lectronique en transmission
(ou TEM pour Transmission Electron Microscopy) d’une coupe transverse d’une multicouche (200nm)
nanocomposite BFO - y-Fe,O3 / (220nm) BLT déposée sur substrat STO (111). Les fléches noires et
blanches guident la visualisation des deux différents types d’orientations cristallographiques des grains de
BFO.

Analysons maintenant les résultats obtenus pour une hétérostructure multicouche ou la
couche de BFO épitaxiée est déposée en premier, suivie d’une couche épitaxiée de BLT. La
Figure 4.9 présente une hétérostructure multicouche (220nm) BLT / (200nm) nanocomposite
BFO-y-Fe,0; déposée sur substrat STO (111) recouvert de SRO(111). En combinant les résultats
des cartographies chimiques du Fe [Figure 4.9(C)] et du Bi [Figure 4.9(D)], deux différents types
de régions sont mis en évidence. Nous observons, comme dans le cas ou la couche de BFO
épitaxié est déposé sur une couche de BLT épitaxié, des régions riches en Fe et dépourvues de Bi
attribuées a la phase de y-Fe,O;; et des régions contenant a la fois du Fe et du Bi attribuées a la
phase de BiFeOs;. Toutefois, puisque la couche mince de BFO de I’hétérostructure BLT /
nanocomposite BFO-y-Fe,O; posséde moins de joints de grains que la couche de BFO de
I’hétérostructure nanocomposite BFO-y-Fe,O; / BLT, la proportion de maghémite est réduite.
Cette réduction de la quantité d’inclusions épitaxiales de maghémite aux joints de grains de phase
BFO est attribuée a la meilleure qualité cristalline de la couche de BFO de 1’hétérostructure BLT /
nanocomposite BFO-y-Fe,O;. En effet, la surface supérieure de la couche de SRO, support de
croissance de la couche de BFO de I’hétérostructure BLT / BFO, étant beaucoup moins rugueuse
que la surface supérieure de la couche de BLT qui constitue la surface sur laquelle la couche de
BFO croit dans le cas du BFO / BLT, la croissance de BFO se fait avec une quantité moindre de
défauts cristallins sites ou se développent les phases secondaires. Nous soulignons également que

nous remarquons que la relation d’orientation d’hétéroépitaxie entre la couche de BFO et de BLT
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n’est pas toujours conservée fidélement, ce qui de donne lieu a quelques grains de BLT ayant une
orientation cristallographique différente du cas idéal. On observe également sur I’image TEM une
discontinuité dans la couche de BLT, ainsi qu’une certaine inhomogénéité dans la forme des
grains, le tout accompagnée par une importante rugosité de surface. Les discontinuités de la
couche de BLT sont localisées de manicre générale, a 1I’apex de régions de la couche de BFO non
homogenes et contenant des grains de maghémite.

D’autre part, nous observons sur la Figure 4.10(A) et (B) une distorsion des grains de
BFO distinguée par I’allure striée de certains grains de la phase BiFeO;. Cela est di a la
compression des grains de BFO a la fois par la couche inférieure et par la couche supérieure. En
effet, la structure cristalline du BLT posséde tout comme celle du SRO, un paramétre de maille
des cellules perovskites inférieure a celui du BFO, le sommet des grains de BFO tout comme la
base des grains de BFO et donc soumis a des contraintes de compression. Ceci empéche la libre
relaxation de ces derniéres (relaxation progressive simultanément avec 1’augmentation
d’épaisseur) exercées par la surface supérieure de la couche de SRO et confére cet aspect strié
aux grains de BFO. Cette observation de contraintes imposées par la couche supérieure de BLT
confirme 1’argumentation développée précédemment lors de I’analyse des résultats Figure 4.4. La
largeur des grains de maghémite est d’environ 30 nm (rapport hauteur/largeur 150/30=5) et celle

des grains de BFO d’environ 170 nm (rapport hauteur/largeur 200/170=1.18).
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Figure 4.9: Images par microscopie ¢électronique en transmission (ou TEM pour Transmission Electron
microscopy) d’une coupe transverse d’une multicouche (220nm) BLT / (200nm) nanocomposite BFO-y-
Fe,O3 déposée sur substrat STO (111). (A) Image en champ sombre annulaire (ou ADF pour Annular Dark
Field), et (C) et (D), cartographies chimiques par spectroscopie de dispersion des rayons X (ou EDX pour
Energy Dispersive X-ray spectroscopy) pour le Fe (C) et le Bi (D). (B) représentation schématique de la
localisation des phases dans la coupe transverse de la bi-couche (200nm) nanocomposite BFO-y-Fe,0; /
(220nm) BLT.
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Figure 4.10: Images en champ sombre annulaire (ou ADF pour Annular Dark Field) par microscopie
¢électronique en transmission (ou TEM pour Transmission Electron Microscopy) d’une coupe transverse
d’une multicouche (220nm) BLT / (200nm) nanocomposite BFO-y-Fe,O; déposée sur substrat STO(111).
(B) est un zoom de (A) permettant de mieux visualiser le double jeu de contraintes imposées & un grain de
BFO.

Par ailleurs, nous noterons que pour les deux types de bicouches, la rugosité a la surface
de la couche ¢lectrode de SRO est trés faible et que la couche ne présente aucune discontinuité
distinguable. Ceci indique que la couche de SRO est homogene, qu’elle possede une haute qualité
cristalline, et que 1’orientation du substrat a parfaitement été conservée. Nous notons aussi, que
malgré les contraintes importantes aux interfaces pour les deux configurations d’hétérostructures,
les interfaces entre les couches de BFO et de BLT sont trés nettes et aucune interdiffusion
d’¢éléments n’est observable [cf. images en champ sombres annulairesfFigure 4.7(a) et Figure
4.9(a) et cartographies EDX Figure 4.7(c) et (d) etFigure 4.9(c) et (d)]. Ce résultat est tout a fait
remarquable et prometteur pour la réalisation de futur dispositifs a base du systéme

multiferroique hétéroépitaxial BFO - y-Fe,O; / BLT.
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4.1.3

(1)

(i)

(iii)

(iv)

Bilan des propriétés structurales des multicouches BiFeO; - Bi; »sLag75Ti301,

A de faibles épaisseurs de la couche minces de BFO pour laquelle la phase de BFO se
stabilisait sous les contraintes imposées par le substrat STO recouvert de SRO,
I’insertion d’une couche mince de BLT (avec lequel le BFO posséde un bien plus grand
désaccord de maille qu’avec le STO) favorise la relaxation de la phase de BFO qui
s’accompagne du développement de phase(s) secondaire(s).

Pour une orientation (001) du substrat, lorsque 1’épaisseur de la couche de BFO est
importante, [’ordre de croissance des couches donne lieu au développement de phase(s)
secondaire(s) différentes en nature et en quantité, car la durée pour laquelle la couche de
BFO est soumise a haute température et permet 1’évaporation du Bi différe. Une
configuration multicouche BFO - BLT pour laquelle le BFO est déposé en premier
procurera alors une quantité significative de a-Fe,O; tandis qu’elle est non détectable
avec par contre une faible quantité de Bi,Fe,O9 lorsqu’il est déposé en dernier.

La plus importante complexité du mode de croissance des couches minces individuelles
de BLT pour une orientation (111) du substrat par rapport a une orientation (001) procure
une plus grande complexité pour le mode de croissance des couches minces des
multicouches BFO - BLT. Cette complexité dégrade la qualité cristalline des couches
minces de BFO qui semble étre le facteur de sélection entre les phases a-Fe,0;
(hématite) et y-Fe,O; (maghémite) ainsi qu’un facteur déterminant de la quantité de y-
Fe;0; présente au sein des couches minces de BFO. Nous obtenons alors, une quantité
significative de y-Fe,O; contre une trés faible quantité de Bi,Fe Oy, respectivement pour
les multicouches BFO/BLT d’orientations (111) et (001) du substrat; ainsi qu’un
développement de y-Fe,O; au lieu de a-Fe,O; pour les multicouches BLT/BFO
d’orientations (111), et respectivement (001), du substrat.

Pour une orientation (111) du substrat, la qualité cristalline des couches minces de BFO
des multicouches BFO - BLT est meilleure lorsque le BFO est déposé en premier compte
tenu de la complexité plus importante du mode de croissance des couches de BFO
lorsqu’elles sont déposées sur une couche de BLT. Comme la qualité cristalline détermine
¢galement la quantité de y-Fe,O3; formé au sein des couches minces de BFO, plus de y-

Fe,0; sera présent lorsque la couche de BFO est déposée apres la couche de BLT.
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4.2 Propriétés ferroclectriques de multicouches BiFeO; -
Bi3‘25Lao_75Ti3012 sur SI'RUO3 / SI'TIO_?, (001) et (1 1 1)

Nous présentons et discutons dans cette section, les propriétés ferroélectriques du
systéme multicouches BiFeO; - Bis,sLag75Ti30,, afin d’estimer les influences provenant (i) du
caractére isolant de la couche mince de BLT, (ii) de la présence de phase(s) secondaire(s)
deéveloppée(s) au sein des couches minces de BFO selon les différents type de multicouches, ainsi
que (iii) de I’anisotropie des propriétés ferroélectriques de chacun des matériaux ferroélectriques
(c. a d. BLT et BFO) composant les multicouches. Cette section traite ainsi de 1’analyse des
caractéristiques ferroélectriques de multicouches de type BiFeO; / BijzyslagssTi30p, et
Bi35sL.ag75Ti301, / BiFeO; déposées sur des substrats de SrTiO; (001) et (111) recouverts de

SrRuQ; épitaxié, discutées dans la section précédente.

4.2.1 Propriétés ferroélectriques de multicouches BiFeO; - BissLlag75Ti3012 sur
SrRuQj; / SrTiO; (001)

Nous avons vu précédemment au paragraphe 4.1.1 que la relaxation accélérée de la phase
de BFO induite par un fort désaccord de maille avec la couche inférieure de BLT pour des
multicouches (100nm)BiFeO;/(120nm)Bij;»sLag75Ti301, ne permet qu’un développement tres
limité de phase(s) secondaire(s) au sein de la couche de BFO [principalement Bi,Fe;O9 (001)] et
cela méme pour des multicouches déposées selon le procédé B (c. a d. cible Bi; FeOs;, 8 mTorr
O,, refroidissement rapide, cf. annexe C), qui, selon I’analyse présentée au paragraphe 3.3.1,
favorisait le développement de phase secondaire [principalement o-Fe,O; (110)] lors de la
relaxation du BFO pour des épaisseurs importantes de la couche de BFO (de I’ordre de 200nm).
Cette réduction de développement de phase secondaire était attribuée a la plus faible quantité de
défauts cristallins au sein de couches minces épitaxiées d’épaisseur faible (de 1’ordre de 100nm)
limitant la quantité de sites de germination de phase secondaire.

La caractérisation des propriétés de transport [Figure 4.11(a)-(c)] et des propriétés
ferroélectriques [Figure 4.11(d)-(f)] fut donc réalisée afin d’étudier les mécanismes de conduction

ainsi que les caractéristiques de commutation de la polarisation de telles multicouches.
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La plus faible résistivité des multicouches déposées selon le procédé B et possédant une
quantité¢ plus importante (bien que faible) de BiFe Oy, souligne de nouveau le réle de la
stabilisation du BFO dans ’augmentation de la résistivité des hétérostructures a base de BFO.
Nous remarquons également Figure 4.11(a)-(c) que la densité de courant pour des champs positifs
est supérieure a celle pour des champs négatifs pour les multicouches possédant la plus grande
quantité¢ de Bi,Fe;Oy suggérant un mode de conduction similaire a celui des semi-conducteur de
type N. Nous supposons également a partir de ce résultat que le mécanisme de conduction du
BiyFe4 Oy est similaire a celui du semi-conducteur de type N o-Fe,O;. D’autre part, bien que les
multicouches déposées selon le procédé B présentent une résistivité plus faible que celles
déposées selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe
C), I’introduction de la couche de BLT a réduit d’au moins 3 ordres de grandeur la densité de
courant de fuite (< 2 x 10 A/em? pour E = 250 kV/cm) et cela pour les deux types de procédés,
par rapport a la densité de courant de fuite de I’ordre de 10" A/ecm® (pour E = 250 kV/cm) des
couches minces individuelles de BFO de 100nm d’épaisseur [cf. Figure 3.26(a)]. En accord avec

3L hous attribuons la réduction des

les arguments utilisés et discutés dans les références,
courants de fuite au sein de nos multicouches par rapport a ceux traversant les films individuels
de BFO, a la compensation de charges d’espace au sein du film de BFO (attribuées a la présence
de lacunes d’oxygene) par les couches de (Bi,0,)*" du film de BLT, empéchant ainsi la migration
des charges d’espace vers 1’électrode inférieure. En effet, Bao et al. ont obtenus pour des
multicouches BLT/PZT/BLT une réduction des courant de fuite par rapport aux films de PZT
individuels, et suggérérent que les couches de (Bi,0,)*" du BLT avait compensé les charges
d’espace au sein du film de PZT (charges d’espace attribuées a la présence de lacunes d’oxygene
dans les films de PZT) et empéché leurs migration vers les électrodes.”*'” Cette réduction
spectaculaire de courants de fuite traversant nos multicouches par rapport a ceux traversant les
films individuels de BFO confirme I’intérét de 1’utilisation d’une couche isolante telle que le BLT
pour I’augmentation de la résistivité d’hétérostructures a base de BFO.

Afin d’estimer les mécanismes de conductions dominants, nous avons par ailleurs
représenté la densité de courant de courant mesurées sous la forme Log(J) en fonction de Log(E)
et In(J/E) en fonction de E'?, respectivement sur les Figure 4.11(b) et (c), Ces représentations
indiquent que le mécanisme de conduction dominant pour les multicouches déposées selon le
procédé A est la conduction limitée par 1’espace de charge - SCLC ("space charge limited
current") [compte tenu de la dépendance linéaire de Log(J) en fonction de Log(E) de I’exposant

proche de 2], et que la conduction des multicouches déposées selon le procédé B est de type
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ohmique [compte tenu de la dépendance linéaire de Log(/) en fonction de Log(E) de I’exposant
proche de 1].

D’autre part, les dépendances linéaire de In(J/E) en fonction de E'* observées pour les deux types
de procédés utilisés, semblent signifier que le mécanisme de conduction des multicouches peut
¢galement s’apparenter a I’émission Poole-Frenkel. Nous remarquons, que les valeurs d’indice de
réfraction estimées n > 5, ne correspondent cependant pas a ceux observées pour le BFO, qui sont

n €[2.3;3.7]."%°713 La valeur d’indice n étant estimée a partir du transport électrique & travers

toute la multicouche et non plus uniquement a travers la couche de BFO, méme lorsque la couche
de BFO d’une multicouche sera monophasée, la valeur pour n correspondra a la valeur globale
d’indice de réfraction de toute la multicouche et sera par voie de conséquence différente des
valeurs d’indice de réfraction généralement observées pour les couches minces stoechiométriques
de BFO. Il est important de souligner que la valeur de champ électrique a partir de laquelle
I’émission Poole-Frenkel peut correspondre au mécanisme de conduction dominant dans les
multicouches déposées selon le procédé A est E = 45 kV/em [E > 45 kV/em ou E'? > 2133
(V/m)"?]. Cette valeur est identique & celle observée par Yang et al."** lors de leur étude
d’hétérostructures Pt/BiFeOs/SrRuQ;/SrTiO; (001), ainsi qu’a celles observées Figure 3.23(c) et
Figure 3.22(c) pour des couches minces individuelles de 200nm de BFO respectivement,
monophasées et déposées selon le procédé A sur SRO/STO(111) ou, déposées sur
SRO/STO(001) selon le procédé B (et possédant une trés faible quantité de a-Fe,O3). Compte
tenu de la trés faible quantité de phase secondaire détectable au sein des couches minces de BFO
des multicouches déposées selon le procédé A, cette valeur de champ électrique est possiblement
intrinséque aux couches minces de BiFeO; et constitue un indicateur précieux de la qualité
minimale de la phase BFO, c. a d. pour laquelle la quantit¢ de phase(s) secondaire(s)
deéveloppée(s) au sein des couches minces de BFO ont une influence négligeable sur les
mécanismes de conductions.

Bien qu’il soit délicat de déterminer lequel des deux mécanismes de conduction possible
domine (SCLC ou émission de Poole-Frenkel) dans ces multicouches, nous pouvons toutefois
conclure qu’il s’agit d’un mécanisme de conduction dans le matériau massif et non d’interface.
Puisqu’il est délicat de distinguer le mécanisme de conduction dominant et que les valeurs
d’indice de réfraction estimées a partir des représentations In(J/E) en fonction de E'? ne
permettent pas, dans le cas des multicouches, de caractériser uniquement la couche de BFO,
seules les représentations Log(J) en fonction de Log(E) seront utilisées ultérieurement pour

caractériser la nature du transport électrique au sein de nos multicouches.
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Figure 4.11: (a) Densité de courant de fuite J en fonction du champ électrique appliqué E, (b) Log(J) vs
Log(E), (c) Ln(J/E) vs E"2, (d) cycles d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 2 kHz — dépendance de la
polarisation rémanente 2P, = P, - P, (e), et du champ ccercitif 2E. = E., - E.. (), en fonction du champ
¢électrique maximum appliqué E,,x - pour des multicouches de (100nm)BFO/(120nm)BLT, déposées sur
substrat SrTiO; (001) recouvert de SrRuOj; épitaxié a une température de synthése de ~ 700°C selon les
procédés A et B (respectivement: cible BiFeO;, 20 mTorr O,, refroidissement lent; et cible Bi; ;FeO;, 8
mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C). Pour (e) et (f), les valeurs ont été estimées a partir de
cycles d’hystérésis mesurés a 2 kHz.

166



Chapitre 4. Composites multiferroiques nanostructurées d’hétérostructures bicouches épitaxiales

Les caractéristiques ferroélectriques de ces multicouches sont présentées Figure 4.11(d)-
(). Nous observons que les valeurs de polarisations rémanentes sont faibles par rapport a celles
des couches minces individuelles de BFO déposées sur SRO/STO(001) présentées au paragraphe
3.3.2 et que les cycles d’hystérésis possédent les caractéristiques typiques de cycles mineurs. La
dépendance quasi-linéaire de la coercivit¢é en fonction du champ maximal appliqué semble
indiquer que les champs maximum appliqués restent trés inférieurs aux champs de saturation
respectifs de ces multicouches, et méme inférieurs aux champs coercitifs respectifs de ces
multicouches, ce qui est consistant avec 1’observation de tels cycles mineurs. D’autre part, nous
rappelons que pour ces multicouches, la structure de la phase de BFO est proche d’une structure
relaxée du BFO, ce qui suggére que la phase de BFO de ces multicouches possede une structure
similaire a la structure rhomboédrique de référence du BFO massif. Il semble donc plausible que
la proportion de domaines ferroélectriques a 71° et 109° par rapport au nombre total de domaines
ferroélectriques soit importante au sein des couches de BFO de ces multicouches et leur confére
ainsi une coercivité importante.

De plus, bien que la quantité de phase secondaire de BiyFe,Oy soit plus importante pour
les films déposés selon le procédé B et donc que la quantité de défauts structuraux soit plus
importante, 1’amplitude du champ coercitif est plus forte que celle pour les multicouches
déposées selon le procédé A. Cette observation suggére que 1’augmentation de la polarisation
rémanente des multicouches déposées selon le procédé B par rapport a celles déposées selon le
procédé A, est principalement due a la plus importante quantité de courant de fuite, plutdt qu’a
une amélioration de la germination et de la croissance des domaines ferroélectriques aux

interfaces, dus a la présence de charges liées aux défauts structuraux (défauts chargés).

Indépendamment du fait que les parameétres cristallographiques de la phase de BFO de
ces multicouches puisse modifier la coercivité et par voie de conséquence conférer un caractere
de type cycle mineur aux cycles d’hystérésis mesurés, la configuration hétérostructure bicouche a
base de deux matériaux ferroélectriques différents induit également des modifications sur les
cycles d’hystérésis mesurés par rapport aux propriétés individuelles de commutations de chacun
des matériaux ferroélectriques utilisés. Roytburd, Zhong et Alpay ont modélisé le comportement
de la polarisation de bicouches (et multicouches) constituées de deux matériaux ferroélectriques
différents, a partir d’'un modeéle thermodynamique simple considérant entre autre, les
caractéristiques de commutations individuelles de chacun des matériaux ferroélectriques
composant la bicouche, la fraction volumique de chacun des matériaux au sein de la bicouche,

ainsi que 1’état de contrainte de chacun des matériaux. '™

167



Chapitre 4. Composites multiferroiques nanostructurées d’hétérostructures bicouches épitaxiales

Briévement, lorsqu’un matériau ferroélectrique A posséde une polarisation intrinséque Pga
supérieure a celle Pog d’un matériau ferroélectrique B, I’assemblage de couches minces de chacun
de ces matériaux en une bicouche réduit la polarisation au sein de la couche A et augmente la
polarisation au sein de la couche B mais aussi, plus les structures cristallines des deux matériaux
relaxent rapidement, plus 1’effet de réduction (resp. augmentation) de polarisation dans la couche
de matériau A (resp. B) est importante.

Nous rappelons que les couches minces de BLT déposées sur SRO/STO(001) ont un
comportement de type diélectrique parfait et ne posséde aucune polarisation rémanente dans la
direction [001] (cf. paragraphe 3.2.2), et que les couches minces de 100 nm de BFO déposées
selon le procédé B (pour lesquelles la structure du BFO est contrainte) possédent une polarisation
rémanente avoisinant les 23 xC/cm® pour un champ électrique maximal appliqué de 700 kV/cm
(cf. Figure 3.26). Compte tenu du fait que les couches minces de BFO des multicouches
(100nm)BFO/(120nm)BLT déposées SRO/STO(001) sont relaxées, que la couche de BLT
posséde une polarisation rémanente nulle et représente une fraction volumique de plus de 50% de
la bicouche BFO/BLT, I’importante réduction de polarisation de ces multicouches (P, < 3uC/cm’
a 700 kV/cm) par rapport au couches individuelles de BFO est en accord avec le modéle proposé

par Roytburd, Zhong et Alpay.'*

4.2.2 Propriétés ferroélectriques de multicouches BiFeQOj; - BizsLay75Ti;Oq, sur SrRuQ; /
SrTiO; (111)

Le paragraphe 4.1.2 nous a permis de constater que I’introduction d’une couche mince de
BLT procurait systématiquement le développement d’inclusions épitaxiées de y-Fe,O; lors de la
relaxation de la phase de BFO au sein de multicouches BFO-BLT épitaxi¢es sur SrTiO;(111)
recouvert de SrRuO; épitaxié¢. Le présent paragraphe traite de la caractérisation des propriétés
ferroélectriques de telles multicouches et discute les influences de la couche de BLT et de la
présence d’inclusions de y-Fe,O; sur la modification des propriétés ferroélectriques de couches

minces de BFO.
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A) Influence d’une couche de BLT (104) sur les propriétés de transport et sur les
propriétés ferroélectriques

Les propriétés de transport de multicouches (100nm)[y-Fe,O; — BiFeOs] / BLT possédant
différentes épaisseurs de la couche de BLT sont présentées Figure 4.12(a)-(c) et comparées avec
les propriétés de transport de couches minces de 200nm de BLT et de couches minces de 200nm
de BFO déposées dans les méme conditions.

La premiére observation flagrante est que ’introduction d’une couche de BLT réduit la
densité de courant de fuite au sein des multicouches [cf. Figure 4.12 (a)]. Lorsque 1’épaisseur de
la couche mince de BLT augmente, la densité de courant de fuite diminue et pour 120 nm de
BLT, I’ordre de grandeur de I’amplitude des courants de fuite est aussi faible que celui des
couches minces de BLT et plus de 3 ordres de grandeur inférieur a celui des couches de BFO.
Cette observation confirme ’intérét de 1’utilisation du pouvoir isolant des couches de BLT pour
I’augmentation de la résistivité d’hétérostructures a base de BFO. Les représentations Log(J/) en
fonction de Log(E) Figure 4.11(b) permettent de visualiser les dépendances de la densité de
courant pour des champs appliqués positifs et négatifs. Contrairement a I’hématite a-Fe,O;
présentant des propriétés de transport électrique semi-conducteurs de type N (c. a d., densité de
courant pour des valeurs positives de la tension appliquée supérieure a celles pour des valeurs
négatives de la tension appliquée), la maghémite y-Fe,O; est un composé isolant.'®"'¥ C’est
pourquoi, contrairement a la couche individuelle de 200nm de BFO présentant de 1’hématite, et
conformément a I’absence d’hématite détectée au sein de nos multicouches [y-Fe,O; — BFO] /
BLT, I’amplitude de la densit¢ de courant pour des valeurs positives et négatives du champ
appliqué est identique a fort champ.

Les caractéristiques ferroélectriques de ces hétérostructures sont présentées Figure 4.12(c) — (g).

La Figure 4.12(c) représente les cycles d’hystérésis de ces hétérostructures mesurés a 20 kHz et a

des champs maximums appliqués correspondant:

(1) soit au champ maximal avant claquage de I’hétérostructure (par ex. pour les hétérostructures
215nmBFO et 110nmBFO/30nmBLT),

(i1) soit au champ maximal applicable correspondant a la tension maximale de 25V pouvant étre
délivrée par le dispositif expérimental de mesures des propriétés ferroélectriques (par ex.

pour les hétérostructures 110nmBFO/60nmBLT, 110nmBFO/120nmBLT et 230nmBLT).

169



Chapitre 4. Composites multiferroiques nanostructurées d’hétérostructures bicouches épitaxiales

Les Figure 4.12(d)-(e) présentent les caractéristiques 2P, (P,+ - P,.) [Figure 4.12(d)] et 2E. (E.+ -
E.) [Figure 4.12(e)] de ces hétérostructures, extraits a partir de cycles d’hystérésis mesurés a 20
kHz, en fonction du champ maximal appliqué E .

A partir de ces caractéristiques, nous constatons que chacune des multicouches BFO/BLT
posséde une polarisation rémanente P, supérieure a celle des couches minces individuelles de
BLT (pour E,.> 550 kV/cm) et inférieure a celle des couches minces individuelles de BFO; et
que la polarisation rémanente des couches individuelles de BFO est supérieure a celle des couches
minces individuelles de BLT (pour E,,> 350 kV/cm). Cette premicre observation est en accord
avec le modele de caractéristiques de commutation de bicouches proposé par Roytburd, Zhong et
Alpay " puisque les couches individuelles de BFO possédent une polarisation supérieure a celle
des couches minces individuelles de BLT et que I’assemblage du BFO avec le BLT induit une
réduction de la polarisation par rapport a celle du BFO et une augmentation de la polarisation par
rapport a celle du BLT.

D’autre part, nous avons vu précédemment que la polarisation rémanente P, de multicouches
(110nm)BFO/(120nm)BLT déposées sur STO (001) recouvert de SRO ou la fraction volumique
de BLT dans la multicouche BFO/BLT était de 52% [c. a d. 120 nm / (110nm + 120 nm) =~ 52%]
était < 3uC/cm’® pour un champ maximal appliqué E,.. = 700 kV/cm et que les couches minces
individuelles de BLT et de BFO déposées sur STO (001) recouvert de SRO présentaient
respectivement des polarisations rémanentes P, = 0 et 23 uC/cm2 a E,.. =700 kV/cm. Pour une
orientation (111) du substrat STO recouvert de SRO, a 700 kV/cm, les couches minces
individuelles de BLT et de BFO ainsi que les multicouches (110nm)BFO/(130nm)BLT (fraction
volumique de BLT = 52%) présentent respectivement des polarisations rémanentes P, = 9, 57 et
13 pC/em?.

Les réductions de polarisation rémanente des multicouches BFO/BLT par rapport a la polarisation
rémanente des couches minces individuelles de BFO, dans le cas ou la fraction volumique de

Pr,BFo - Pr,BFO/BLT

P

r,BFO

BLT est 52%, valent ainsi respectivement = 87 et 77 % pour les orientations

(001) et (111) du substrat. Dans les deux cas d’orientation du substrat, nous avons également
constaté au paragraphe 4.1 que la structure cristalline de la phase de BFO des multicouches
BFO/BLT ¢était proche de la relaxation.

Les amplitudes relatives de la réduction de la polarisation pour les multicouches BFO/BLT
déposées sur substrats orientés (001) et (111) sont elles aussi en accord avec le modéle de
Roytburd, Zhong et Alpay."®® En effet, pour des conditions équivalentes d’état de contrainte de la

phase de BFO et de fraction volumique de BLT dans la bicouche, la différence des polarisations
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entre BFO et BLT est plus forte dans le cas de 1’orientation (001) du substrat que dans le cas de
I’orientation (111) [bicouches de type matériau ferroélectrique 1 (FE;)-matériau paraélectrique 2
(PE,) par rapport aux bicouches de type FE;-FE;)] et conduit a une réduction plus forte de la
polarisation des multicouches BFO/BLT par rapport aux couches individuelles de BFO dans le
cas de ’orientation (001) du substrat que dans le cas de 1’orientation (111).
Il est également important de souligner que pour des champs £,,,,>370 kV/cm lorsque 1’épaisseur
de la couche de BLT des multicouches BFO/BLT augmente, I’amplitude de la tension maximale
applicable avant claquage augmente et ’amplitude de la coercivité 2E, diminue. Ce qui est
consistant avec la réduction des courants de fuite observée Figure 4.12(a)-(b).
Toutefois, ’amplitude de la polarisation rémanente des multicouches 110nmBFO/30nmBLT
(fraction volumique de BLT = 21%) semble en désaccord avec le modele de Roytburd, Zhong et
Alpay."® En effet, bien que la fraction volumique de BLT dans cette multicouche soit inférieure a
celle des multicouches 110nmBFO/60nmBLT (fraction volumique de BLT = 35%) et
110nmBFO/120nmBLT (fraction volumique de BLT = 52%), I’amplitude de la polarisation est
inférieure a celle des multicouches 110nmBFO/60nmBLT pour £,,,>600 kV/cm. Nous attribuons
une telle réduction de polarisation au fait qu’une plus importante amplitude de courant de fuite
dans les  multicouches  110nmBFO/30nmBLT  par rapport aux  multicouches
110nmBFO/60nmBLT [cf. Figure 4.12(a) et (b)] introduit une plus importante quantité de
charges susceptibles d’écranter 1’accroissement des domaines ferroélectriques et donc de réduire
la valeur de polarisation rémanente.
En tenant compte de cette hypothese, il y a donc un compromis forte résistivité/forte polarisation
rémanente a considérer, lors du choix de la fraction volumique de BLT au sein des multicouches
BFO/BLT.
La caractérisation de 1’endurance a la fatigue ferroélectrique de ces hétérostructures est présentée
sur la Figure 4.12(f). Le réle fondamental de la couche isolante de BLT dans I’amélioration de la
résistance a la fatigue ferroélectrique est explicitement indiqué par:
(i) Dlaugmentation du nombre de cycles de commutations applicables avant claquage de
I’hétérostructure lorsque 1’épaisseur de la couche de BLT augmente (aucun claquage apres
10" cycles de commutations appliqués aux multicouches 110nmBFO/120nmBLT par
rapport au claquage aprés 1.1 x10’ cycles de commutations appliqués aux couches
individuelles de BFO);
(i) l’amélioration de 1’'uniformité de I’amplitude de la polarisation en fonction du nombres de
cycles appliqués lorsque 1’épaisseur de la couche de BLT augmente (variation d’amplitude

inférieure a 4% jusqu’a 10" cycles de commutations appliqués aux multicouches
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110nmBFO/120nmBLT par rapport a la dégradation d’amplitude > 4% a 1.1 x10” cycles de
commutations appliqués aux couches individuelles de BFO).
La quasi parfaite superposition des courbes de courants de fuite de faible amplitude [Figure
4.12(g)] mesurées pour une multicouche 110nmBFO/120nmBLT avant et aprés 10" cycles de
commutations appliqués indique qu’aucune augmentation de courant de fuite n’est réellement
détectable aprés sollicitation pendant 10" cycles de commutation, et souligne de nouveau la

remarquable performance de ces multicouches en termes de fiabilit¢ des propriétés

ferroélectriques.
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Figure 4.12: (a) Densité de courant de fuite J en fonction du champ électrique appliqué E, (b) Log(J) vs
Log(E), (c) cycles d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 20 kHz — dépendance de la polarisation
rémanente 2P, = P - P (d) et du champ ccercitif 2E. = E.; - E.. (¢), en fonction du champ électrique
maximum appliqué E .« - de multicouches (110nm)[y-Fe,O3; — BiFeOs] / BLT pour différentes épaisseurs
de la couche de BLT: 30, 60 et 120nm ainsi que pour des couches minces de 230nm de BLT et de couches
minces de 215nm de BFO déposées dans les méme conditions (c. a d. selon le procédé B avec cible
Bi, |FeO;, 8 mTorr O,, refroidissement rapide, cf. annexe C) sur STO(111) recouvert de SRO épitaxié.
Pour (d) et (e), les valeurs ont été estimées a partir de cycles d’hystérésis mesurés a 20 kHz. (f)
Caractérisation de la fatigue ferroélectrique des hétérostructures discutées (a) - (e). (g) Densité de courant
de fuite J en fonction du champ électrique appliqué E avant et aprés test de fatigue ferroélectrique pour des
multicouches (110nm)[y-Fe,O3; — BiFeO;] / (120nm)BLT.
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B) Influence de la séquence de dépot des multicouches sur les propriétés de transport et
sur les propriétés ferroélectriques

Nous avons vu au paragraphe précédent que la microstructure et les phases en présence
différent selon 1’ordre des dépots des couches de BFO et de BLT dans les multicouches de BFO —
BLT déposés sur STO (111) recouvert de SRO épitaxié.

La caractérisation de la densité de courant en fonction du champ électrique appliqué [Figure
4.13(a)] indique que la résistivité des multicouches de type BLT/BFO est plus forte que celle des
multicouches BFO/BLT. Cette observation peut &tre corrélée au fait que la couche mince des
multicouches de type BLT/BFO posséde une quantité plus faible d’inclusions de maghémite au
sein de la couche de BFO et donc une quantité plus faible de défauts structuraux facilitant le
transport €lectrique a travers 1’hétérostructure. Toutefois, les caractéristiques de commutations
présentées Figure 4.13(c) a (d) indiquent que les multicouches de type BFO/BLT possédent des
propriétés ferroélectriques bien plus performantes que celles des multicouches de type BLT/BFO.
En effet, la polarisation rémanente des multicouches de type BLT/BFO est tres faible et cela
méme pour une amplitude du champ électrique maximal appliqué supérieure a 500 kV/em. De
plus, le cycle d’hystérésis des multicouches BLT/BFO [Figure 4.13(b)] présente un phénoméne
‘d’imprint’ indiqué par le décalage du cycle vers des valeurs positives du champ électrique. Cette
faible valeur de la polarisation rémanente cumulée au phénomeéne d’imprint observé sont attribués
a la non uniformité de la microstructure de la phase de BFO dans I’épaisseur de la couche de BFO
observée Figure 4.10. De tels phénoménes d’imprint peuvent avoir pour origine(s):
(1) des états de contrainte,
(i1) un écrantage de domaines induit par les défauts d’alignements des dipdles et/ou
(ii1) la présence de couche de surface de nature différente (variation graduelle de composition,
de structure, et/ou de propriétés fonctionnelles aux interfaces, différentes de celle du
matériau massif);'®’
fort probablement présente(s) au sein de la couche de BFO compte tenu de la distorsion de

microstructure observée.

174



Chapitre 4. Composites multiferroiques nanostructurées d’hétérostructures bicouches épitaxiales

40 F (b)
(a)
1E-5F
20t . y
ESE T, *a —~ /
ﬁ:_‘ r-‘.... d'. L] NE ID .f.-' i
: i | = | N | # ::EI
E 1EL? r ‘.hil -", .. 1] G .‘.ﬂ’:::::m I-'I
E | ..' = g ]
- 1E-8 r (| ¥ o -20F
| [ 1 ¥ T —s— ZI0AmBLT2SnmBFO
1E-9 o — — Z1SAmMBFOV230nmELT
— = FAnmBLT 2 18mBFD A0F
21!"-InmEF-D-'E‘p1':|r.-'n BLT A F i 1 M L i i A i
-300 <200 100 o] 100 200 300 -£00 400 -200 a 200 400 600
E (k\V/em) E (kV/cm)
50
. 450
(e —(— 2A0NmELTZ15mBFC
e F{d) —— 230nmBLT/215mBFD
il 21nmBFOEInmELY _ 400 S 15AmBFOZIonmELT :
s 350 | .
'.'-JE _.J-El-n. L
3 3o} S 300} ¢ /
g » 2 20} s v
'-.-'. 20k '-—-"I 200 - .J- jmi
as y it 2007 g _ /
% f ", 150} / 4
t L [
o 10k = L 105 g /
& : ..,_,_.—.'.~—Pr:"'f"_'_'_'_'_: H &0 L ; f _/’M
oF “8=—o—o—1~=a L o=
i i - L = i ! i e i . L 0F = . . . - . . \ ) . . .
0 100 200 300 400 S00 600 o 100 200 300 400 500 600
E_.. (kW/icm) E__. (kWcm)

Figure 4.13: (a) Densit¢ de courant de fuite J en fonction du champ électrique appliqué E, (b) cycles
d’hystérésis ferroélectriques mesurés a 20 kHz — dépendance de la polarisation rémanente 2P, = P, - P._(c)
et du champ ccercitif 2E. =E.. - E._(d), en fonction du champ électrique maximum appliqué E, ., pour des
multicouches (210nm)BFO/(230nm)BLT et (230nm)BLT/(210nm)BFO déposées sur substrat SrTiO; (111)
recouvert de SrRuO; a une température de synthése de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeOs, 20
mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C). Pour (c), et (d), les valeurs ont été estimées a partir de cycles
d’hystérésis mesurés a 20 kHz.
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4.2.3 Bilan des propriétés ferroélectriques de multicouches BiFeO; -

(1)

(i)

(iii)

(iv)

BizsLag 75Ti3012

L’introduction de la couche de BLT réduit considérablement la densité de courant de
fuite par rapport a celle des couches individuelles de BFO (de 1 a 3 ordres de grandeur
pour des fractions volumiques de BLT comprises entre 20 et 50%) permettant
d’augmenter I’amplitude du champ électrique maximal applicable (900 - 1500 kV/cm
contre 700 kV/cm pour les couches individuelles de BFO) et de réduire la coercivité (de
15-35%).

Compte tenu de la configuration de type: bi-couche de matériaux ferroélectriques de
nature difféerente de nos multicouches BFO-BLT, 1’'anisotropie ferroélectrique des
matériaux (BLT en particulier) et leur fraction volumique respective dans la multicouche
modifient les caractéristiques de commutation des cycles d’hystérésis. Ainsi, pour une
orientation (001) du substrat la polarisation rémanente des multicouches BFO/BLT est
réduite a de faibles valeurs par rapport a celles des couches individuelles de BFO, tandis
que pour une orientation (111) du substrat I’amplitude de polarisation rémanente des
multicouches BFO/BLT reste trés intéressante (au moins deux fois plus importante que
celle du BLT avec P, = 20 - 30 uC/cm’ pour des fractions volumiques de BFO dans la
multicouche de 50 - 80 %).

L’insertion d’une couche de BLT augmente également de manicre spectaculaire la
résistance a la fatigue ferroélectrique des multicouches par rapport aux couches
individuelles de BFO (aucune fatigue ressentie aprés 107 - 10"’ cycles de commutations
pour des fractions volumique de BLT dans la multicouche de 20 - 50% contre un
claquage aprés ~ 107 cycles appliqués pour les couches individuelles de BFO).

Pour un substrat d’orientation (111), la qualité cristalline supérieure des couches minces
de BFO des multicouches de type BLT/BFO par rapport a celle de type BFO/BLT (c. a d.
une quantit¢ de phase y-Fe,O; inférieure), procure une isolation électrique plus
importante; toutefois la non uniformité de la microstructure de la phase de BFO au sein
de son épaisseur reduit 1’amplitude de la polarisation rémanente et introduit un

phénomene d’imprint sur le cycle d’hystérésis.
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4.3 Propriétés magnétiques de multicouches (nanocomposite) [y-
Fe,0; - BiFeOs] - Bis psLag 751304,

Ce paragraphe présente les mesures de propriétés magnétiques des couches
nanocomposites [y-Fe,O; — BiFeO;] du systéme multicouches nanocomposite [y-Fe,O; — BiFeO;]
- Biznslag75Ti30y; déposées sur SrTiO; (111) recouvert de SRO(111) discutées au paragraphe
précédent, et pour lesquelles la couche mince de BFO fut déposée dans les mémes conditions de
synthése que la couche mince de BFO individuelle déposée sur STO (111) recouvert de SRO
épitaxié (c. a d. selon le procédé A avec cible BiFeOs;, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf.
annexe C) dont les propriétés magnétiques ont été discutées auparavant au paragraphe 3.3.3. Cette
partie de 1’étude a également été réalisée en collaboration avec Frangois Normandin et le Dr.
Teodor Veres a I’Institut des Matériaux Industriel du Conseil National de la Recherche du Canada
(IMI NRC-CNRC, Boucherville, Québec, Canada) ainsi que du Dr. Mangala Prasad Singh et du
Prof Patrick Fournier du département de physique de 1’Université de Sherbrooke (Sherbrooke,
Québec, Canada).

Les caractéristiques des cycles d’hystérésis magnétiques des couches nanocomposites [y-
Fe,O5; — BiFeOs] et des couches minces de BFO individuelles sont récapitulées dans le tableau

4.4.

Tableau 4.4 : Caractéristiques des cycles d’hystérésis magnétiques des couches nanocomposites [y-Fe,O; —
BiFeO;].

H¢ My M;

Configuration Mzp/My
(Oe) (emu/cc)  (emu/cc)

H longitudinal ~0 ~0 14 ~0
(210nm)BFO procédé A

H transverse 200 3 14 0.21
(210nm) [BFO—yFe,O;] procédé A H longitudinal 110 11 55 0.20
€ ausysttme [BFO—yFe,0;)/BLT  H transverse 110 3 16 0.19
(210nm) [BFO—yFe,O;] procédé A H longitudinal 75 1 16 0.06
€ au systtme BLT/[BFO—yFe,03;]  H transverse 75 4 24 0.17
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La comparaison des cycles d’hystérésis pour un champ magnétique H appliqué dans le
plan de la surface du substrat (longitudinal) et perpendiculaire a la surface du substrat (transverse)
des couches nanocomposites [y-Fe,O; — BiFeO;] possédant la plus grande proportions
d’inclusions de maghémite y-Fe,Os, c. a d., les couches nanocomposites des multicouches [y-
Fe,05; — BiFeO0s]/BissLag75Ti30,, indique que I’aimantation longitudinale de la couche est la
plus facile (Figure 4.14). Ceci peut étre expliqué par le fait que les propriétés magnétiques de la
couche nanocomposite sont similaires a celles des propriétés magnétiques de couches continues

qui posseédent généralement un axe facile longitudinal.
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Figure 4.14: Cycles d’hystérésis magnétiques (aimantation M en fonction du champ magnétique appliqué
H) en réponses longitudinale et transverse d’une multicouche (210nm) [BFO - y-Fe,O;] / (230nm) BLT
déposée sur substrat SrTiO; (111) recouvert de StfRuO;(111) épitaxié a une température de synthése de ~
700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO3, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C).

Pour les couches nanocomposites [y-Fe,O; — BiFeOs] possédant la plus faible quantité de
maghémite, c. a d. les couches nanocomposites des multicouches Bis,sLag75Ti301,/[y-Fe,O5 —
BiFeOs], les propriétés des couches sont plutot déterminées par I’aimantation des colonnes
individuelles de maghémite (Figure 4.15). La direction d’aimantation facile dépend dans ce cas,
du rapport géométrique hauteur/diametre des colonnes ferrimagnétiques. Pour un rapport
géométrique plus important la direction facile de I’aimantation se situe en principe le long de
I’axe des colonnes, c. a d. dans le cas présent, selon la direction [111]. Cependant, compte tenu de
I’effet contraire des contraintes de compression provenant de la matrice ferroélectrique, cette
direction peut étre modifiée en une aimantation longitudinale lorsque rapport géométrique
hauteur/diamétre des colonnes ferrimagnétiques est faible. Nos expériences confirment cette
conclusion. Pour les couches nanocomposites des multicouches [y-Fe,O; —

BiFeO;]/Bi;»sLag 75Ti301, pour lesquelles le diamétre des colonnes de maghémite était ~90nm
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correspondant & un rapport géométrique ~1.56, la direction d’aimantation facile est longitudinale
(cf. Figure 4.14), tandis que pour les couches nanocomposites des multicouches
Bi;p5Lag75Ti301,/[y-Fe,O; — BiFeOs;] pour lesquelles le diamétre des colonnes de maghémite était
~30nm correspondant a un rapport géométrique ~5, 1’axe facile d’aimantation de la couche est

transverse (Figure 4.15).

longitudinal
—s— transverse

1 i 1

5 10

0
H (kOe)

Figure 4.15: Cycles d’hystérésis magnétiques (aimantation M en fonction du champ magnétique appliqué
H) en réponses longitudinale et transverse d’une multicouche (230nm) BLT / (210nm) [BFO - y-Fe,05]
déposée sur substrat SrTiO; (111) recouvert de StrRuO;(111) épitaxié a une température de synthése de ~
700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeOs, 20 mTorr O,, refroidissement lent, cf. annexe C).

Pour les deux configurations, c. a. d. les deux séquences de déposition, du systéme
multicouches nanocomposite [y-Fe,O; — BiFeOs] - Bisyslag75Ti301,, 1’aimantation a saturation
est inférieure a celle d’une couche mince de maghémite (y-Fe,O; en couche mince) qui est de
~370 emu/cm’.'®* Cette réduction d’aimantation a saturation est due aux contraintes subies par la
phase magnétique de maghémite causées par la phase matrice ferroélectrique de BFO. Cette
réduction souligne par la méme occasion que la réponse fonctionnelle - et par la méme occasion
le couplage magnétoélectrique - des multicouches nanocomposites dépendent fortement des
interactions ¢élastiques entre phases. D’autre part, I’amplitude de 1’aimantation le long de I’axe
facile (c. a d. longitudinale pour [y-Fe,O; — BiFeOs] / Bissslag75Ti30y, et transverse pour
[Bi;25Lag75Ti301, / y-Fe,O3 — BiFeOs]) est plus importante dans le cas des multicouches [y-Fe,Os
— BiFeOs] / BizzsLag75Ti301, puisque la proportion de phase magnétique de maghémite est plus
importante.

Nous remarquerons également que I’amplitude de 1’aimantation a saturation dans une

direction perpendiculaire a 1’axe facile ~15emu/cc (c. a d. transverse pour [y-Fe,O; — BiFeO;] /
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Bi;psLag75Ti301, et longitudinale pour [Bi; sLag75Ti301, / y-Fe,O; — BiFeOs]) correspond a celle
de I’aimantation a saturation des couches minces individuelles de BFO déposées dans les mémes
conditions sur STO(111) recouvert de SRO(111). Cette derniére observation ainsi que le caractére
faiblement anisotrope du magnétisme au sein des couches minces individuelles de BFO nous
suggerent que ~15emu/cc correspond, dans le cas de nos hétérostructures, a ’amplitude
d’aimantation a saturation intrinséque de couches minces de BiFeO; de ~200nm.

Nous observons donc que les inclusions de maghémite au sein des couches minces de
BFO permettent une amélioration des propriétés magnétiques et que rapport géométrique
hauteur/diamétre des colonnes ferrimagnétiques de maghémite contréle 1’anisotropie magnétique

des couches nanocomposites [y-Fe,O; — BiFeOs].

4.4 Propriétés mmultiferroiques a [’échelle nanométriques de
multicouches (nanocomposite) [y-Fe,O; - BiFeOs] -
Bij 252975113012

Ce paragraphe présente 1’analyse des propriétés multiferroiques (c. a d. ferroélectriques et
ferrimagnétiques) a I’échelle nanométrique du systéme multicouches nanocomposite [y-Fe,Os -
BiFeO;] / BisasLags5Ti301, déposées sur SrTiO; (111) recouvert de SRO (111) discutées au
paragraphe précédent. Nous pourrons ainsi observer la configuration des domaines
ferroélectriques et magnétiques a la surface des multicouches et visualiser la nature des
commutations de la polarisation électrique et de I’aimantation pour confirmer si le caractére
multiferroique de nos multicouches observé précédemment a 1’échelle macroscopique peut étre

controlé localement a I’échelle nanométrique.

4.4.1 Réponse piézoélectrique a I’échelle nanométrique

Afin de déterminer les propriétés ferroélectriques a I’échelle nanométrique de nos
multicouches [y-Fe,O; - BiFeO;] / Bissslag75Ti301,, nous avons caractérisé par microscopie a

force piézoélectrique (PFM) la réponse piézoélectrique de multicouches (210nm) [BFO - y-
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Fe,0;] / (230nm) BLT déposées sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuO3(111) épitaxiés a
une température de synthése de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeOs, 20 mTorr O,,
refroidissement lent, cf. annexe C). La Figure 4.16 en présente les caractéristiques mesurées.

Les excellentes propriétés ferroélectriques macroscopiques obtenus précédemment et
discutés au paragraphe 4.2.2 furent confirmées a 1’échelle nanométrique comme 1’indiquent les
mesures PFM obtenus a partir de grains de BiFeOs (Figure 4.16). La surface fut dans un premier
temps polarisée sous une tension de -10V selon une superficie de 15 x 15 um®. A I’intérieur de
cette région, une polarisation de direction opposée fut appliquée au sein d’une région de plus
petite surface de 5 x 5 um” par une tension de +10V. Les domaines négatifs et positifs de surfaces
respectives 15 x 15 um® et 5 x 5 pm?, sont clairement distinguables sur la Figure 4.16(b), ainsi
que la surface non polarisée extérieure a ces régions. L’image PFM indique que la composante de
la polarisation perpendiculaire a la surface a bien ét¢é commutée d’un état stable a un autre état
stable (contrastes clair et sombre a I’intérieur et a I’extérieur de la superficie carrée de 15 x 15
um?). Certaines régions ne présentent pas de contraste PFM (en revanche, elles présentent un fort
contraste en imageriec MFM cf. Figure 4.18 du paragraphe 4.4.2). Nous considérons que la
majorité de ces grains sont des inclusions de y-Fe,O; au sein de la couche de BiFeO;.

Les cycles d’hystérésis des coefficients piézoélectriques inverses en fonction du champ
¢électrique appliqué des réponses dans le plan de la surface x-PFM et hors du plan de la surface z-
PFM (c. a d. perpendiculaire & la surface) d’un grain de BiFeOs; sont illustrés dans la Figure
4.16(c). L apparente différence de champ coercitif entre la réponse piézoélectrique dans le plan et
celle hors plan provient de la complexit¢ du tenseur piézoélectrique pour une symétrie
rhomboédrique, comme celle de la phase de BiFeO; relaxée de nos multicouches. Ce qui se
traduit par la non proportionnalité entre le coefficient piézoélectrique mesuré et la composante de
la polarisation le long de la direction de détection (cf. référence [124]). Selon ce scénario, lorsque
la polarisation commute, le signe de la réponse dans le plan varie, tandis que pour la réponse hors
plan il ne varie pas.'** Cependant, nous pouvons tout de méme observer une corrélation entre les
deux cycles: le signal dans le plan devient maximal (en valeur absolue) lorsque le signal hors plan

s’annule.
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Figure 4.16: Caractérisation par microscopie a force piézoélectrique (PFM) d’une multicouche (210nm)
[BFO - y-Fe,0;] / (230nm) BLT déposée sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuO;(111) épitaxié a
une température de synthése de ~ 700°C selon le procédé A (c. a d. cible BiFeO;, 20 mTorr O,,
refroidissement lent, cf. annexe C). (a) Image topographique AFM (20 x 20 pm?) et (b) image de la réponse
piézoélectrique PFM hors plan (20 x 20 pm?) aprés polarisation de la surface sous -10V (aire carrée
sombre, 15 x 15 pm?), puis sous +10V pour une région interne de plus faible surface (aire carrée de
contraste clair, 5 x 5 pm?). (¢) Cycles d’hystérésis du coefficient piézoélectrique en fonction du champ
¢lectrique appliqué des réponses dans le plan (x-PFM) et hors plan (z-PFM) d’une région isolée autour d’un
grain dont la polarisation fut commutée [région encerclée dans (b)].

4.4.2 Observation des domaines magnétiques et commutation de ’aimantation a 1’échelle
nanométrique

Comme nous 1’avons vu précédemment a la section 4.3 lors de la caractérisation des
propriétés magnétiques a 1’échelle macroscopique de nos multicouches [y-Fe,O; - BiFeO;] -
Bi3,sLag75Ti301,, Dorigine du fort moment magnétique mesuré dans nos multicouches est
attribuée principalement aux inclusions épitaxiales de y-Fe,O;. Cette section présente la
caractérisation a I’échelle nanométrique de la disposition des domaines magnétiques en surface et
de la commutation de 1’aimantation par microscopie a force magnétique (MFM) de la méme
multicouche [y-Fe,O; - BiFeO;] / Bisyslag75Ti;0, dont les propriétés ont été présentées au
paragraphe précédent. L’analyse des résultats de cette caractérisation nous permettra a la fois de
localiser et de déterminer la nature et la configuration des différents domaines magnétiques ainsi

que de déterminer le caractére multiferroique a 1’échelle nanométrique de nos multicouches.
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A) Réponse magnétique intrinséque

La Figure 4.17, présente la caractérisation magnétique de la surface de la multicouche
discutée a la Figure 4.16 (endroit différent) vierge de toute excitation électrique ou magnétique.
Cette caractérisation nous permet de déterminer les propriétés magnétiques intrinseques de la
surface de nos multicouches.

Nous remarquons ici que I’image MFM [Figure 4.17(b)] présente une certaine
correspondance avec le contraste de topographie [Figure 4.17(a)]. Toutefois, a 1’échelle
micronique, différents niveaux de contraste sont clairement distinguables et peuvent étre associés
a un champ magnétique émergeant de la surface. La phase de maghémite se compose donc de
domaines magnétiques. Quelques gros grains sortant de la surface, dont le diameétre est compris
entre 300 et 400 nm, présentent ainsi un fort contraste magnétique. Nous attribuons ceci au fait
que le contraste MFM est sensible aux gradients de champ magnétique, qui sont plus importantes
autour des régions topographiques abruptes d’un matériau magnétique. Nous signalons également
que, puisque nous observons un contraste pour la composante selon z du gradient de champ
magnétique, 1’aimantation est orientée perpendiculairement a la surface ce qui suggére que les
grains présentent une anisotropie magnétique perpendiculaire consistante avec la configuration

colonnaire des inclusions de maghémite au sein des couches minces de BFO de nos multicouches.

Figure 4.17: Caractérisation par microscopie a force magnétique (MFM) de la surface vierge (non soumise
a un champ magnétique) d’une multicouche (210nm) [BFO - y-Fe,03] / (230nm) BLT déposée sur substrat
SrTiO; (111) recouvert de StrRuO; (111) épitaxié¢ a une température de synthése de ~ 700°C. Topographie
AFM (a) et signal MFM (b) (taille des images: 5 x5 pum?).
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B) Réponse sous champ magnétique appliqué

La réponse sous champ magnétique de la surface de nos multicouches fut déterminée par
microscopie a force magnétique a partir de la méme surface de la multicouche [y-Fe,O; - BiFeO;]
/ BispsLag 75Ti30,, dont la caractérisation par PFM est présentée Figure 4.16. Ces mesures MFM
furent réalisées sous champs magnétiques d’amplitudes opposées de 2860 Oe [cf. Figure 4.18(a)
et (b)]. L’aimantation de la pointe sonde est telle qu’un contraste clair (différence de phase
positive, interaction répulsive) correspond a un gradient de champ magnétique positif (associé a
une aimantation sous la pointe de I’AFM orientée vers le haut pour une réponse d’orientation hors
du plan de la surface), et vice versa pour un contraste sombre. En conséquence, I’aimantation des
inclusions magnétiques pointe majoritairement vers le bas dans la Figure 4.18(a) et vers le haut
dans la Figure 4.18(b). Les images MFM montrent que la direction d’aimantation des inclusions
de y-Fe,O; a été commutée de bas en haut (contraste sombre puis clair) lorsque la direction du
champ magnétique appliqué fut inversée [Figure 4.18(a) et (b)]. L’uniformité du contraste
magnétique provenant de la plupart des inclusions de y-Fe,O; indique que ces inclusions
s’orientent fidélement au champ magnétique appliqué, bien que certains polydomaines
magnétiques peuvent parfois étre observés. La région carrée de contraste sombre observée en
Figure 4.18(b) correspond a la surface de 5 x 5 pm?” précédemment polarisée électriquement, et
son observation provient des interactions électrostatiques entre la pointe MFM et les charges de
surface et/ou les domaines ferroélectriques. Comme nous I’avons mentionné dans la section des
dispositifs de caractérisation, la variation de la fréquence présumée provenir uniquement des
interactions magnétiques dans la technique MFM, est également sensible au gradient de champ
¢lectrique qui est de trés forte amplitude en surface des matériaux non-conducteurs tels que les
multiferroiques. Ceci produit une superposition des contrastes de contributions magnétique et
¢lectrostatique. Cependant, nous ne pouvons pas totalement exclure la possibilité que le couplage
magnétoélectrique entre la polarisation du BFO et ’aimantation de la maghémite soit responsable
de la non-commutation de I’aimantation dans cette région (ainsi, le contraste serait dans ce cas

réellement de nature magnétique).

184



Chapitre 4. Composites multiferroiques nanostructurées d’hétérostructures bicouches épitaxiales

: = g --.--_-...-_.___._ . ‘ -l - d.

Figure 4.18: Observation de la commutation de I’aimantation par microscopie a force magnétique (MFM)
de la surface d’une multicouche (210nm) [BFO - y-Fe,O3] / (230nm) BLT déposée sur substrat SrTiO;
(111) recouvert de SrRuO; (111) épitaxié a une température de synthése de ~ 700°C. Images MFM (20 x 20
pm?) aprés application d’un champ magnétique d’amplitude 2860 Oe (Nord); I’aimantation de la phase
magnétique pointe vers le bas et procure un contraste sombre (a), puis aprés application d’un champ
magnétique de direction opposée (Sud) et d’amplitude 2860 Oe, 1’aimantation de la phase magnétique
pointe vers le haut, et procure un contraste clair (b).
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Conclusion

Au cours de cette étude, la croissance épitaxiale d’hétérostructures multicouches
multiferroiques a base de couches minces de BiFeOj; et de Bi; ysLag75Ti301, (BLT), en particulier
de multicouches [y-Fe,O; — BiFeO;](nanocomposite auto-assemblé)/BLT, a été réalisée pour la
premiére fois en utilisant 1’ablation laser comme technique de dépdt des couches minces. Des
substrats de SrTiO; recouverts de SrRuO; et orientés (001) et (111) furent utilisés pour controler
I’orientation des couches minces déposées et caractériser les propriétés physiques de ces
derniéres. Les propriétés structurales, €électriques, ferroélectriques et magnétiques furent mesurées

et comparées a celles de couches minces épitaxiales individuelles de BLT et de BiFeO;.

Les principales conclusions peuvent étre résumées comme suit:

En ce qui concerne les couches minces individuelles de BLT:

(1) La croissance épitaxiales a été¢ obtenue avec succes pour les deux types d’orientations
(001) et (111) des substrats avec pour particularit¢é une meilleure qualité cristalline des
couches BLT(001) déposées sur SrRuOs;(001)/SrTiO5(001) par rapport a celle des
couches BLT(104) déposées sur SfRuO3(111)/SrTiO3(111) compte tenu de la plus grande
complexité du mode de croissance des couches BLT(104) qui s’effectue selon trois
variantes de domaines azimutaux.

(i1) Les propriétés isolantes et ferroélectriques de nos couches minces de BLT correspondent
a celles des meilleurs résultats reportés dans la littérature pour ce composé, a savoir une
anisotropie trés marquée: comportement de type diélectrique pur pour les couches minces
BLT(001) et polarisation rémanente de 12 uC/cm® avec forte résistance a la fatigue

ferroélectrique pour les couches minces BLT(104).

Pour les couches minces individuelles de BiFeOs:

1) La syntheése des couches épitaxiales de BiFeO; monophasées est délicate et la phase
stoechiométrique n’est obtenue que pour une gamme restreinte des conditions de
synthése en dehors de laquelle des phases secondaires telles que Bi,O;, BiyFesOo, a-
Fe,05 et/ou y-Fe203 se développent lors de la relaxation des contraintes épitaxiales de la
phase BiFeO;. Une épaisseur restreinte permet cependant de maintenir les contraintes

¢épitaxiales et de stabiliser la phase de BiFeO;.

187



Conclusion

(1)

(i)

(i)

(iii)

Pour les deux type d’orientation du substrat, la polarisation spontanée est orientée selon
la direction [111] fidéle a la configuration de la structure cristalline du BiFeOs, et de
fortes valeurs de polarisations rémanentes sont obtenues lorsque 1’épaisseur des couches
est suffisante pour s’affranchir des contributions aux interfaces couche mince/électrodes.
Cependant, la résistivité ainsi que la résistance a la fatigue ferroélectrique obtenues
restent relativement faible compte tenu de la présence de défauts cristallins dans la
microstructure  (phases  secondaires). Réciproquement, les couches minces
stoechiométriques de BiFeOs, présentent une résistivité plus forte mais aussi une forte
coercivité empéchant la compléte saturation de la polarisation procurant et ainsi de
faibles valeurs de polarisation rémanente.

Le comportement magnétique des couches minces épitaxiales de BiFeO; est différent de
celui antiferromagnétique des monocristaux massifs: la réponse magnétique en fonction
du champ magnétique appliqué décrit un cycle d’hystérésis bien défini avec une faible
aimantation a saturation ~ 14 emu/cm’ cohérente avec la présence de ferromagnétisme

faible. Aucune direction facile d’aimantation ne semble étre définie.

Enfin, pour nos multicouches a base de couches minces de BiFeO; et de BLT:

L’insertion d’une couche mince de BLT, qui posséde un important désaccord de maille avec
le BiFeQ;, favorise la relaxation de la phase de BiFeOs; des couches minces de BiFeO; de nos
multicouches, qui s’accompagne du développement de phase(s) secondaire(s).

Selon I’ordre de croissance des couches BiFeO; et BLT, et I’orientation cristallographique du
substrat, la nature et la quantit¢ de phase secondaire développée différent. Pour une
orientation (001) du substrat, le mode de croissance des couches de BLT est simple et leur
qualité cristalline excellente. C’est pourquoi le parameétre principal dictant a la fois la nature
et la quantité de phase secondaire développée au sein des couches minces de BiFeO; est la
durée pour laquelle la couche de BiFeO; est soumise a haute température (dictant la quantité
de Bi évaporé au sein de la couche de BiFeO;). Une configuration BLT/BiFeO; procure alors
une importante quantité de a-Fe,O; contre une faible quantité de Bi,Fe,O9 pour BiFeOs/BLT.
Pour une orientation (111) du substrat, le mode de croissance des couches de BLT est
complexe et affecte le mode de croissance et la qualité cristalline de chaque couche
composant 1’hétérostructure. De plus, la qualité cristalline (dictant la quantité de site de
germination de phase secondaire) semble étre le facteur de sélection entre la phase a-Fe,O; et
v-Fe,O5; (maghémite) déterminant également la quantité de y-Fe,O; qui se stabilise sous

contrainte au sein des couches minces de BiFeQ;. C’est pourquoi pour cette orientation du
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(iii)

(iv)

™)

(vi)

substrat pour les deux configurations BiFeO;/BLT et BLT/BiFeO;, y-Fe,O; se développe au
sein des couches de BiFeOs;, avec une plus importante quantit¢ de y-Fe,O; pour la
configuration BiFeO;/BLT.

L’état de contrainte de la phase de maghémite (contrainte de compression selon la direction
de croissance) est dicté par la relation épitaxiale entre la maghémite et la phase de BiFeO; et
non par la relation épitaxiale avec la couche support de croissance de la couche composite [y-
Fe,05 - BiFeOs]. Ce qui confére a nos couches composites [y-Fe,O; - BiFeO;] un caractére
¢pitaxial en 3 dimensions, c. a d., épitaxie latérale entre les phases de BiFeO; et y-Fe,O5 et
¢épitaxie de chacune des phase avec la couche support de croissance de la couche composite
[v-Fe,O; - BiFeO;].

L’introduction de la couche de BLT réduit considérablement la densité de courant de fuite par
rapport a celle des couches individuelles de BiFeO; permettant ainsi d’augmenter 1’amplitude
du champ électrique maximal applicable, ainsi que de réduire la coercivité, et de disposer
d’une forte résistance a la fatigue ferroélectrique.

Compte tenu de la configuration de type: bicouche de deux matériaux ferroélectriques
différents, 1’anisotropie ferroélectrique du BLT et/ou sa fraction volumique dans Ia
multicouche, modifient les caractéristiques de commutation des cycles d’hystérésis. Ainsi,
pour une orientation (001) du substrat la polarisation rémanente des multicouches
BiFeO;/BLT est faible, tandis que pour une orientation (111) du substrat elle est trés
intéressante : P, > 20 uC/cm’®. Toutefois pour cette méme orientation du substrat, la non
uniformité de la microstructure de la phase de BiFeO; des multicouches BLT/BiFeOj; réduit
I’amplitude de la polarisation rémanente et introduit un phénomeéne d’imprint sur le cycle
d’hystérésis.

Les inclusions de maghémite au sein des couches minces de BiFeO; permettent une
amélioration des propriétés magnétiques et le rapport géométrique hauteur/diameétre des
colonnes ferrimagnétiques de maghémite contréle 1’anisotropie magnétique des couches
nanocomposites [y-Fe,O; — BiFeOs]. Ainsi, pour les multicouches BLT/[y-Fe,O; — BiFeO;]
possédant un rapport géométrique hauteur/diameétre des colonnes ferrimagnétiques important,
la direction facile d’aimantation se situe le long de I’axe des colonnes (c. a d. selon [111]) et
I’aimantation & saturation selon I’axe facile est 24 emu/cm’, tandis que pour les multicouches
[v-Fe,O; — BiFeO;]/BLT, pour lesquelles ce rapport est réduit, la direction facile est de méme
nature que celle de couches minces magnétiques monophasées uniformes et se situe dans le

plan de la surface des films avec une aimantation a saturation selon 1’axe facile de 55
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(vii)

emu/cm’. Compte tenu de I’état contraint de la phase de maghémite, I’aimantation a
saturation est inférieure a celle d’une couche mince de maghémite pure.

Par I’intermédiaire des techniques de microscopies a forces piézoélectrique et magnétique
nous avons prouvé que les propriétés ferroiques, respectivement la ferroélectricité du BiFeOs
et le ferrimagnétisme de vy-Fe,Os;, coexistent simultanément au sein des couches
nanocomposites [y-Fe,O; - BiFeOs;] de nos multicouches a I’échelle nanométrique. Ces
résultats indiquent que nos multicouches conservent un caractére multiferroique contrdlable

méme a une échelle aussi restreinte.

Perspectives

La possibilité de fabriquer des hétérostructures multiferroiques épitaxiales [y-Fe,O; —

BiFeO;] (nanocomposite auto-assemblé)/BLT de haute qualité possédant une haute résistivité,

une forte polarisation rémanente, une haute résistance a la fatigue ferroélectrique et une amplitude

d’aimantation a saturation intéressante laisse envisager de nombreuses opportunités.

(1)

(ii)

La haute résistivité, la forte amplitude de polarisation rémanente et la haute résistance a
la fatigue ferroélectrique de telles hétérostructures constituent une alternative trés
intéressante en tant que systéme ferroélectrique pour le remplacement de 1’actuel et
populaire PZT, puisque ces hétérostructures ne comportent pas de Pb et sont donc
préférables pour I’environnement. Cependant afin de disposer de telles propriétés
ferroélectriques pour nos hétérostructures, 1’orientation du substrat utilisable est restreinte
compte tenu de 1’anisotropie ferroélectrique du BLT. Toutefois, des couches minces
épitaxiales de BLT(104) possédant les propriétés ferroélectriques des couches BLT(104)
déposées sur SrRuO;/SrTiOs(111), peuvent étre synthétisée a partir de Si(100) en
utilisant une hétérostructure SrRuQ;/Pt/YSZ/Si(100) comme support de croissance.”
Ceci permet d’envisager la possibilité d’intégrer nos multicouches aux technologies
silicium pour des applications en microélectroniques.

Les restrictions d’orientation et de nature du substrat concernent également la formation
de la couche nanocomposite épitaxiale [y-Fe,O; — BiFeO;] procurant le caractére
multiferroique intéressant de nos multicouches. Cette derniére nécessite un substrat
possédant une structure cristalline ainsi qu’une orientation cristallographique particuliére
pour que la croissance du BLT puisse étre épitaxiale et selon un mode de croissance
complexe. Cependant, la croissance ¢épitaxiales de couches BLT(104) sur

SrRuO5/Pt/Y SZ/Si(100) ** évoquée précédemment, se réalise selon de multiples variantes
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azimutales traduisant un mode de croissance encore plus complexe que celui des couches
BLT(104) déposées sur STRuO5/SrTiO3(111). Ces observations laissent cependant penser
qu’il est possible de réaliser la compléte fonctionnalité des multicouches [y-Fe,O; —
BiFeO;]/BLT évoquée dans notre étude pour les technologies silicium.

(iii))  La modification des réponses magnétique et piézoélectrique des couches composites [y-
Fe,0O5; — BiFeO;] de nos multicouches par rapport a celles des composantes monophasées
considérées individuellement (respectivement, le magnétisme pour y-Fe,O; et la
piézoélectricité/ferroélectricité pour BiFeO;) témoigne du rdle des contraintes épitaxiales
entre les deux phases. Cette modification indique que des fortes interactions élastiques
existent entre ces phases et suggere la présence d’un fort couplage magnétoélectrique au
sein de la couche composite. Nos résultats préliminaires sur I’observation de la variation
de la constante di¢lectrique (exprimé en termess de capacité) lors de la variation de
I’orientation du champ magnétique appliqué indiquent qu’un changement de la réponse
¢lectrique peut étre induit par une excitation magnétique (figure 5.1). Le caractére peu
reproductible des résultats, c. a d. large distribution de la valeur de la constante
diélectrique sans champ appliqué (que nous attribuons a la faible amplitude de champ

magnétique fournie par notre aimant < 2860 Oe), nécessite une étude plus approfondie.
185
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Figure 5.1: Capacités en fonction de la tension (alternative) appliquée d’une multicouche [BFO - y-
Fe,O3](111)/BLT(104) déposée sur substrat SrTiO; (111) recouvert de SrRuO;(111) pour une succession
d’excitations magnétiques de différentes natures. Ordre chronologique des excitations magnétiques: aucun
champ appliqué; application d’un champ magnétique d’amplitude ~ 2860 Oe de direction Nord vers Sud
NS dans le plan de la surface du substrat; retrait du champ appliqué; application d’un champ magnétique
d’amplitude ~ 2860 Oe de direction Sud vers Nord SN dans le plan de la surface du substrat.
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- Annexe A : Spectrogrammes de référence PDF (Powder Diffraction
File)

- Annexe B : Estimation de la température de synthése

- Annexe C : Synthése par PLD des hétérostructures a base de BiFeO;

- Annexe D : Distinction entre o-Fe,O; 7v-Fe,O; et Fe;O, par
Spectroscopie de photoélectrons (X-ray Photoelectron Spectroscopy,
XPS)
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Annexe 1. Spectorgrammes de référence PDF (Powder Diffraction File)

Annexe A - Spectrogrammes de référence PDF (Powder Diffraction File)

SrTiO;

Code de référence de fichier PDF: 00-035-0734; groupe ponctuel: cubique Pm-3m; a = 3.905 A.

Liste des réflexions du SrTiO;

No. h k 1 d[A] 2Theta[°] 1[%]
1 1 0 0 3.9 22.783 12
2 1 1 0 2.759 32.424 100
3 1 1 1 2.253 39.985 30
4 2 0 0 1.952 46.485 50
5 2 1 0 1.746 52.358 3
6 2 1 1 1.594 57.796 40
7 2 2 0 1.381 67.805 25
8 3 0 0 1.302 72.545 1
9 3 1 0 1.235 77.177 15
10 3 1 1 1.1774 81.724 5
11 2 2 2 1.1273 86.206 8
12 3 2 1 1.0437 95.131 16
13 4 0 0 0.9765 104.154 3
14 4 1 1 0.9205 113.613 10
15 3 3 1 0.8959 118.59 3
16 4 2 0 0.8731 123.832 10
17 3 3 2 0.8325 135.423 6
18 4 2 2 0.7972 150.147 9
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Annexe 1. Spectorgrammes de référence PDF (Powder Diffraction File)

Spectrogramme XRD 0-20 du SrTiO;
Iritensity [%)
100 Ref Faltern: Tawsonle, syn, 000350734

50

0 : | ol I‘ll‘1||||l| !

™ i | T T
a0 40 S 60 ¥ B0 90 100 M0 120 130 140 150
Postion [*2Thelal

SrRuQ;
(1)  Code de référence de fichier PDF: 01-079-0735; groupe ponctuel: orthorhombique Pbnm;

a=5.567A,b=55304 A, etc=7.844 A.
(1))  Code de référence de fichier PDF: 01-087-1243; groupe ponctuel: cubique Pm-3m; a =
3.954 A.

Liste des réflexions du SrRuQ;
Systéme orthorhombique (01-079-735)

No. h k 1 d[A] 2Theta[°] 1[%]
1 1 0 1 453997 19.537 0.1
2 1 1 0 392346  22.645 7.1
3 1 1 1 350004 25362 0.4
4 2 0 0 2.7835 32.131 317
5 1 1 2 277389 32.246 100
6 0 2 0 2.7652 3235 73.8
7 0 2 1 260792 34359 0.3
8 2 1 0 248634  36.096 0.1
9 1 2 0 247652  36.244 0.1
10 2 1 1 237014  37.931 0.5
11 1 2 1 236163  38.073 0.4
12 2 0 2 226998  39.674 0.5
13 0 2 2 226002  39.856 0.6
14 1 1 3 2.1759 41.466 0.2
15 2 1 2 209997  43.039 0.1
16 1 2 2 209404  43.167 0.2
17 2 2 0 196173  46.241 36.5
18 2 2 1 190312  47.752 0.4
19 0 2 3 1.89991  47.837 0.3
20 3 0 1 1.80583  50.499 0.1
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21
22
23
24
25
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51
52
53
54
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65
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1.80183
1.79808
1.75927
1.75452
1.75001
1.71663
1.70803
1.6052
1.59816
1.56922
1.54086
1.53746
1.51332
1.5101
1.50828
1.45966
1.45436
1.43417
1.43102
1.39175
1.38695
1.3826
1.36458
1.36161
1.34967
1.34184
1.33013
1.32684
1.32534
1.32263
1.31163
1.30957
1.30782
1.30574
1.30396
1.29002
1.27623
1.2696
1.24317
1.24067
1.23826
1.22785
1.22526
1.22311
1.21162
1.20972
1.19933
1.19809
1.19383
1.18507

50.619
50.732
51.934
52.085
52.229
53.324
53.614
57.355
57.631
58.797
59.989
60.135
61.196
61.341
61.423
63.704
63.963
64.974
65.134
67.212
67.475
67.716
68.735
68.906
69.603
70.068
70.777
70.979
71.071
71.239
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72.06
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74.706
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0.1
0.1
0.3
1.3
1.1
0.1
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0.1
0.1
0.1
0.1
0.1
0.1
0.1
0.2
0.1
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32
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0.1
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71 2 0 6 1.18339 81.223 0.1
72 0 2 6 1.18197 81.341 0.1
73 2 4 2 1.18081 81.438 0.1
74 3 3 3 1.16968 82.38 0.1
75 1 3 5 1.16819 82.508 0.1
76 2 1 6 1.1572 83.466 0.1
77 1 2 6 1.1562 83.554 0.1
78 4 0 4 1.13499 85.482 2.2
79 0 4 4 1.13001 85.949 2.4
80 4 2 3 1.12274 86.643 0.1
81 2 4 3 1.11912 86.993 0.2
82 4 1 4 1.11182 87.709 0.1
83 4 3 0 1.11075 87.815 0.1
84 3 4 0 1.1087 88.019 0.1
85 1 4 4 1.10743 88.146 0.1
86 4 3 1 1.09978 88.92 0.1
87 2 3 5 1.09792 89.111 0.1
88 5 1 0 1.0915 89.776 0.1
Systéme cubique (01-087-1243)

No. h k 1 d[A] 2Theta[°] 1 [%]
1 1 0 0 3.954 22.468 5.7
2 1 1 0 2.7959 31.985 100
3 1 1 1 2.28284 39.441 0.8
4 2 0 0 1.977 45.863 27.4
5 2 1 0 1.76828 51.65 1.4
6 2 1 1 1.61421 57.005 30.8
7 2 2 0 1.39795 66.874 12.6
8 2 2 1 1.318 71.528 0.5
9 3 1 0 1.25036 76.058 11.1
10 3 1 1 1.19218 80.5 0.1
11 2 2 2 1.14142 84.887 34
12 3 2 0 1.09664 89.243 0.2
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Spectrogramme XRD 0-20 du SrRuO;
Intensity | %]
100 Ref Paltern: Sirontem ruthanium(l) aide, 01-079-0735

504

0y T T R f 1 1 s |
Postion [*2Thetal

BisTizO02
Code de référence de fichier PDF: 00-035-0795; groupe ponctuel: orthorhombique C™; a =

5.4489 A, b=15.4100 A, et c =32.8150 A.

Liste des réflexions du Bi Ti;Oq;

No. h k 1 d[A] 2Theta[°] 1[%]
1 0 2 0 16.4773 5.359 1
2 0 4 0 8.20569 10.773 4
3 0 6 0 5.46862 16.195 14
4 0 4 1 451943 19.627 1
5 0 8 0 4.1013 21.651 8
6 1 1 1 3.8135 23.307 20
7 1 3 1 3.62273 24.553 2
8 1 5 1 3.31137 26.903 5
9 0 10 0 32811 27.156 2
10 1 7 1 2.9706 30.058 100
11 0 12 0 2.73433 32.725 14
12 2 0 0 272478 32.843 24
13 0 0 2 2.70461 33.095 19
14 1 9 1 2.6447 33.867 1
15 2 4 0 2.5854 34.668 1
16 0 4 2 2.56982 34.885 1
17 2 6 0 2.43832 36.832 4
18 0 6 2 2.42472 37.046 4
19 1 11 1 2.35658 38.158 6
20 0 14 0 2.34358 38.378 13
21 2 8 0 2.26968 39.679 12
22 0 8 2 2.25811 39.891 12
23 1 13 1 2.10896 42.846 4
24 0 16 0 2.05044 44.132 2
25 2 12 0 1.9307 47.028 6
26 2 0 2 1.91928 47.325 17
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Annexe 1. Spectorgrammes de référence PDF (Powder Diffraction File)

77 2 6 4 1.18282 81.27 1
78 4 14 0 1.17769 81.699 3
79 0 28 0 1.17173 82.204 3
80 2 8 4 1.16184 83.058 1

Spectrogramme XRD 0-20 du Bi Ti;O0,

Intansity %]
100 Ref Paltern: Bismuth Titahium Oxde, 00-035-0735

504

nlL..Illjl iIJ |I|!I|
50 60 T =1

0 | ‘ [‘.L ||“|
40

T
10 mn 30
Paostion [*2Thetal

B(lll; eO3Code de référence de fichier PDF: 01-086-1518; groupe ponctuel: rhomboédrique R3c; a
=bh=5.5775A,c=13.8616 A eta =B =90°vy=120°

(1))  Code de référence de fichier PDF: 01-074-2016; groupe ponctuel: rhomboédrique
(pseudo-cubique) R3m; @ = 3.9620 A et a = 89.4°.

Liste des réflexions du BiFeO;
Systéme rhomboédrique (01-086-1518)

No. h k 1 d[A] 2Theta[°] 1[%]
1 0 1 2 3.96281 22.417 87.2
2 1 0 4 2.81571 31.754 98.4
3 1 1 0 278875  32.069 100
4 1 1 3 238758  37.644 13
5 0 0 6 231027  38.953 8.7
6 2 0 2 228063  39.481 29.5
7 0 2 4 198141  45.755 40.8
8 2 1 1 1.81003  50.374 0.4
9 1 1 6 1.77908  51.313 28.8
10 1 2 2 176544  51.739 15.5
11 0 1 8 1.63094  56.368 14.4
12 2 1 4 1.61522  56.966 33.9
13 3 0 0 1.61009  57.165 28.9
14 1 2 5 1.52474  60.689 0.1
15 2 0 8 140786  66.342 6.3
16 2 2 0 139437  67.069 11.4
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17 1 1 9 1.34823 69.688 0.1
18 2 1 7 1.34226 70.043 0.1
19 1 3 1 1.33238 70.639 7
20 0 3 6 1.32094 71.344 8.4
21 3 1 2 1.31533 71.695 5.6
22 1 2 8 1.25678 75.601 9.3
23 1 3 4 1.24955 76.116 10.9
24 3 | 5 1.20622 79.376 0.2
25 0 2 10 1.20222 79.693 3.2
26 2 2 6 1.19379 80.37 54
27 0 4 2 1.18964 80.708 2.8
28 0 0 12 1.15513 83.649 0.5
29 4 0 4 1.14031 84.989 4
30 1 3 7 1.1096 87.929 0.1
31 3 2 1 1.104 88.491 6.3
32 2 3 2 1.09424 89.491 3.3
Systéme pseudo-cubique (01-074-2016)
No. h k 1 d[A] 2Theta[°] 1 [%]
1 1 0 0 3.96157 22.424 72.1
2 1 1 0 2.81588 31.752 98.9
3 1 -1 0 2.78685 32.092 100
4 1 1 1 2.31129 38.936 11.6
5 1 -1 1 2.27935 39.504 33.5
6 2 0 0 1.98078 45.771 47.8
7 2 1 0 1.77906 51.314 23
8 2 -1 0 1.76437 51.773 15
9 2 1 1 1.63145 56.349 13.6
10 2 -1 1 1.61452 56.993 15.5
11 1 -2 1 1.60899 57.207 18.7
12 2 2 0 1.40794 66.338 9.3
13 2 -2 0 1.39342 67.12 13.2
14 2 2 1 1.33286 70.61 6.1
15 3 0 0 1.32052 71.37 7.6
16 2 2 1 1.31448 71.749 2.7
17 3 1 0 1.25667 75.609 10.3
18 3 -1 0 1.24888 76.165 11.3
19 3 1 1 1.20241 79.678 33
20 3 -1 1 1.19333 80.407 3
21 1 -3 1 1.18887 80.771 3
22 2 2 2 1.15565 83.603 0.8
23 2 -2 2 1.13968 85.047 52
24 3 2 0 1.10404 88.487 5.5
25 3 -2 0 1.09352 89.566 2.4
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Spectrogramme XRD 0-20 du BiFeO;
Intansity [ %]
100 Rief. Pallerrg Bismulh ferratedil, 01-086-1518
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Bi,0;

Code de référence de fichier PDF: 00-041-1449; groupe ponctuel: monoclinique P21/c; a =
5.8499 A, b=8.1698 A, c=7.5123 A eta=7=90° B =112.988°.

Liste des réflexions du Bi,O;

No. h k | d[A] 2Theta[] 1[%]
1 0 1 1 5279 16.781 1
2 -1 1 1 45 19.713 2
3 0 2 0 4.088 21.722 3
4 -1 0 2 3.622 24.558 1
5 0 2 1 3.517 25.303 1
6 0 0 2 3.456 25.757 4
7 1 1 1 3.309 26.923 40
8 1 2 0 3.255 27.378 100
9 0 1 2 3.184 28.001 10
10 2 1 1 2.754 32.485 10
11 -1 2 2 2.709 33.04 45
12 2 0 0 2.693 33.242 30
13 0 2 2 2.639 33.942 3
14 2 1 2 2.5586 35.043 25
15 0 3 1 2.5331 35.407 18
16 1 0 2 2.499 35.907 2
17 1 3 0 243 36.963 10
18 1 1 2 2.3905 37.596 6
19 2 2 2 2.2493 40.054 3
20 0 1 3 2.219 40.625 1
21 1 3 1 2.1761 41.462 5
22 2 1 3 2.1551 41.885 4
23 1 2 2 2.1323 42.354 18
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74 1 4 3 1.3798 67.872 1
75 3 3 1 1.375 68.142 1
76 3 1 2 1.3674 68.573 2
77 0 1 5 1.3636 68.791 1
78 0 6 0 1.3614 68.918 2
79 -2 4 4 1.3552 69.278 1
80 -4 2 1 1.3503 69.565 2
81 -3 4 3 1.3488 69.654 5
82 4 0 0 1.3463 69.802 1
83 0 6 1 1.336 70.42 1
84 0 5 3 1.3329 70.608 1
85 -4 1 4 1.3298 70.797 1
86 4 1 0 1.3284 70.883 3
87 -1 6 1 1.3202 71.39 6
88 -2 5 3 1.3187 71.484 1
89 0 2 5 1.31 72.033 2
90 2 3 3 1.3055 72.32 3
91 1 3 4 1.3043 72.397 1
92 -4 3 2 1.2885 73.429 1
93 -4 2 4 1.2795 74.031 2
94 1 6 1 1.2743 74.384 2
95 -4 3 1 1.2665 74.921 2
96 -3 4 4 1.2568 75.6 1
97 2 0 4 1.2497 76.106 1
Spectrogramme XRD 0-20 du Bi,O;
Irtensity |%]
100 et Pattem Efemte, sy, 00-041-1448
50
0 - | | | | 1 .| ' I
20 e | 40 50 B0 70

Fostion [*3Theta

BizFe409
Code de référence de fichier PDF: 00-025-0090; groupe ponctuel: orthorhombique Pbam; a =
7.9650 A, b=18.4400 A, c = 5.9940 A.
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Liste des réflexions du Bi,Fe4O,

No. h k 1 d[A] 2Theta[°] I [%]
1 0 0 1 5.99 14.777 55
2 1 1 0 5.83 15.185 2
3 0 2 0 4.22 21.035 12
4 2 0 0 3.98 22.319 8
5 1 2 0 3.73 23.836 20
6 2 1 0 3.6 24.71 12
7 0 2 1 3.45 25.803 16
8 2 0 1 3.319 26.84 25
9 1 2 1 3.162 28.2 100
10 2 1 1 3.083 28.938 80
11 0 0 2 2.996 29.797 45
12 2 2 0 2.895 30.862 20
13 1 3 0 2.654 33.745 30
14 2 2 1 2.612 34.304 4
15 3 1 0 2.532 35.423 12
16 0 2 2 2.443 36.759 16
17 1 3 1 2.426 37.026 8
18 2 0 2 2.395 37.523 25
19 1 2 2 2.336 38.507 12

20 2 1 2 2.305 39.046 25
21 1 4 0 2.0394 44.384 14
22 0 0 3 1.9993 45.323 8
23 1 3 2 1.9877 45.602 8
24 1 4 1 1.9309 47.023 50
25 2 4 0 1.8638 48.824 6
26 4 1 1 1.8419 49.443 20
27 4 2 0 1.7997 50.683 8
28 2 0 3 1.7885 51.023 6
29 1 2 3 1.7615 51.863 20
30 2 1 3 1.7496 52.242 19
31 0 4 2 1.7256 53.025 8
32 1 4 2 1.6862 54.365 8
33 4 0 2 1.6598 55.303 4
34 3 3 2 1.6236 56.646 40
35 1 3 3 1.5983 57.626 2
36 4 3 1 1.569 58.806 2
37 0 0 4 1.5003 61.785 14
38 3 4 2 1.4471 64.323 14
39 1 4 3 1.4265 65.366 12
40 0 6 0 1.4056 66.463 4
41 5 3 0 1.3868 67.484 17
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Spectrogramme XRD 0-20 du Bi,Fe O,
Iritensity [%)
10 Ref Paltern: Bismuth Inon Cxdde, 00-025- 0060
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40 50 50

Paostion [*2Thetal

T
H

(l-F6203
(1)  Code de référence de fichier PDF: 00-033-0664; groupe ponctuel: thomboédrique R-3¢c

(hexagonal); a = b =15.0356 A, ¢ =13.7489 A et a. = B =90°, y = 120°.
(ii)  Référence '*°; groupe ponctuel: rhomboédrique R-3c (trigonal); a = 5.42 A et o.= 55.28°.

Liste des réflexions du a-Fe,O;

Systéme rhomboédrique
(hexagonal, 00-033-0664)

No. h k 1 d[A] 2Theta[°] 1[%]
1 0 1 2 3.684 24.138 30
2 1 0 4 2.7 33.153 100
3 1 1 0 2.519 35.612 70
4 0 0 6 2.292 39.277 3
5 1 1 3 2.207 40.855 20
6 2 0 2 2.0779 43.519 3
7 0 2 4 1.8406 49.48 40
8 1 1 6 1.6941 54.091 45
9 2 1 1 1.6367 56.152 1
10 1 2 2 1.6033 57.429 5
11 0 1 8 1.5992 57.59 10
12 2 1 4 1.4859 62.451 30
13 3 0 0 1.4538 63.991 30
14 1 2 5 1.4138 66.028 1
15 2 0 8 1.3497 69.601 3
16 1 0 10 13115 71.937 10
17 1 1 9 1.3064 72.262 6
18 2 2 0 1.2592 75.431 8
19 3 0 6 1.2276 77.73 4
20 2 2 3 1.2141 78.76 2
21 1 2 8 1.1896 80.711 5

207



Annexe 1. Spectorgrammes de référence PDF (Powder Diffraction File)

22 0 2 10 1.1632 82.94 5
23 1 3 4 1.1411 84.916 7
24 2 2 6 1.1035 88.542 7
25 0 4 2 1.0768 91.345 2
26 2 1 10 1.0557 93.715 7
27 1 1 12 1.0428 95.239 1
28 4 0 4 1.0393 95.663 3
29 3 1 8 0.9892 102.285 4
30 2 2 0.9715 104.914 1
31 3 2 4 0.9606 106.623 5
32 0 1 14 0.9581 107.025 4
33 4 1 0 0.9516 108.09 5
34 4 1 3 0.9318 111.518 2
35 0 4 8 0.9206 113.594 2
36 1 3 10 0.9081 116.045 5
37 3 0 12 0.8998 117.758 1
38 2 0 14 0.8954 118.697 3
39 4 1 0.8789 122.431 6
40 2 3 8 0.8648 125.929 1
41 4 0 10 0.8543 128.758 3
42 1 2 14 0.8436 131.878 5
43 3 3 0 0.8392 133.241 3
44 3 2 10 0.8089 144.457 4
45 2 4 4 0.8014 147.971 4

Systéme rhomboédrique (trigonal) - spectre obtenu par simulation de la structure '
(logiciel CaRlIne Crystallography v3.1)

No. h  k 1 d[A] 2Theta[°] 1[%]
1 1 1 0 3.678 24.2 37.74
2 2 1 1 2.696 33.23 100.00
3 1 0 -1 2.514 35.71 80.31
4 2 2 2 2.288 39.38 2.30
5 2 1 0 2.204 40.95 17.57
6 2 0 0 2.076 43.61 1.53
7 2 2 0 1.839 49.58 40.18
8 3 2 1 1.692 542 45.57
9 2 0 -1 1.634 56.29 1.08
10 2 1 -1 1.601 57.58 1.98
11 3 3 2 1.597 57.74 8.70
12 3 1 0 1.484 62.59 31.28
13 2 -l -1 1.452 64.15 27.29
14 3 2 0 1.412 66.19 0.52
15 4 2 2 1.348 69.77 2.51
16 4 3 3 1.309 72.13 10.81
17 4 3 2 1.304 72.47 1.52
18 4 2 1 1.261 75.38 0.29
19 2 0 2 1.257 75.64 6.75
20 4 1 1 1.226 77.94 1.45
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21 3 3 0 1.226 77.94 1.45
22 3 | -1 1.212 78.98 0.63
23 2 1 -2 1.203 79.69 0.06
24 3 0 -1 1.19 80.79 1.75
25 4 3 1 1.188 80.92 3.44
26 4 4 2 1.161 83.18 4.96
27 4 4 4 1.144 84.72 0.13
28 3 2 -1 1.139 85.16 7.27
29 4 | 0 1.106 88.42 0.04
30 4 2 0 1.102 88.8 7.02
Spectrogramme XRD 0-20 du a-Fe,0;
Inibansity %]

100 Ref Raltern: burnt ochre, 00-033-0664

50+

o L UL .||||.|||| A FOREE SR o

3 40 50 GO0 80 @) 100 110 1M 130 140

v-Fe20;

Postion [*2Thetal

Code de référence de fichier PDF: 00-039-1346; groupe ponctuel: cubique P4132; a = 8.3515 A.

Liste des réflexions du y-Fe,0O;

No. h k | d[A] 2Theta[°] 1 [%]
1 1 1 0 5.918 14.958 5
2 1 1 1 4.822 18.384 4
3 2 1 0 3.74 23.772 5
4 2 1 1 3411 26.103 5
5 2 2 0 2.953 30.241 35
6 2 2 1 2.784 32.125 2
7 3 1 0 2.6435 33.883 2
8 3 1 1 2.5177 35.631 100
9 2 2 2 2.4119 37.25 3
10 3 2 0 2.3163 38.848 1
11 3 2 1 2232 40.378 1
12 4 0 0 2.0886 43.285 16
13 4 1 0 2.0255 44.705 1
14 3 3 0 1.9685 46.072 1
15 4 2 1 1.8224 50.008 2

209



Annexe 1. Spectorgrammes de référence PDF (Powder Diffraction File)

16
17
18
19
20
21
22
23
24
25
26
27
28
29
30
31
32
33
34
35
36
37
38
39
40
41

[eBEEN BN B R RN e F ~Nie ) lie) Wie) NNV, BV, Bie ) Nle) Sle NN Y I N NP N, BV, U, I SN SN
S W W AN~ WDR WWNDWRNDFR B WBRSRBRDNDNDFR WD

1.7045
1.6703
1.6379
1.6073
1.5507
1.5248
1.4758
1.4537
1.4322
1.3919
1.373
1.3547
1.3204
1.3042
1.273
1.259
1.245
1.2314
1.2053
1.1931
1.181
1.1365
1.1159
1.0966
1.0872
1.0439

S m O = O b —m ONNWODO R O MNDOF—~,O~=O M~ OO

53.734
54.926
56.107
57.273
59.57
60.687
62.927
63.996
65.074
67.203
68.255
69.307
71.378
72.403
74.473
75.445
76.445
77.445
79.449
80.426
81.422
85.341
87.307
89.247
90.229
95.107

W ~J = DN = = = = = = N N = W = e e e e

Spectrogramme XRD 0-20 du y-Fe,0;

Intensity [%]
100

50

Raf Paltern: Magher

le-\TCARG, syn, 00-038-1346

1

Postion [*3Thetal

| i ;
40 50 &0 i

210



Annexe 2. Estimation de la température de synthése

Annexe B - Estimation de la température de synthése

Les valeurs de températures de synthése 7" mentionnées dans le texte de ce mémoire pour
les études réalisées dans nos laboratoires, ont été estimées a partir de la lecture de la température
mesurée par un thermocouple positionné sur le porte substrat Tiemo €t quelques mesures de
références de la température réelle du substrat effectuées au pyrométre 7, La température
mesurée par le thermocouple est inférieure a la température du substrat car le thermocouple est
positionné sur le coté du porte substrat (cf. figure 6.1) assez loin du substrat, en un endroit ou le

flux de chaleur est moindre par rapport a celui transmis au substrat.

Thermocouple i
| Substrat

% Forte substrat
%

Figure 6.1: Schéma des positions relatives du substrat, du porte substrat, de la résistance thermique et du
thermocouple.

La gamme de température pour laquelle le pyrométre utilisé donne une valeur précise de
la température se situe au-dela de 750°C, autrement dit pour 7' > 750°C, T = Ty Les
températures 7T inférieures a 750°C ont été estimées par extrapolation de la tendance observée
pour les points de mesures a haute température. Plus précisément, puisque la résistance thermique
évolue temporellement, la valeur de la température de synthése T a été estimée a partir de la
valeur de la température mesurée par le thermocouple Temo €t 1’extrapolation de 1’écart a haute
température (i.e. pour 7 > 750°C) entre la température mesurée par le thermocouple et la
température mesurée au pyrometre (cf. figure 6.2):

Pour T'<750°C, T = Tihermo T AT exiras
Pour T > 750°C, T'= Tpyo & AT = Tpyro - Tinermo-
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Figure 6.2: Estimation de la température du substrat Ty, & partir de mesures de références réalisées au
pyrométre et de la température mesurée par le thermocouple Tiermo-
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Annexe 3. Synthése par PLD des hétérostructures a la base de BiFeO;

Annexe C - Synthése par PLD des hétérostructures a base de BiFeO;

Pour toutes les dépositions par PLD, les cibles furent situées a une distance de ~ 5cm du
substrat, la chambre de dépot pompée jusqu’a un vide proche de 4 x 102 mTorr, et la densité
d’énergie du laser sur la cible ajustée pour étre proche de 2 J/cm®. Pour le procédé A, on tente
d’éviter les pertes de bismuth du BiFeO; (BFO) en effectuant un refroidissement sous haute
pression partielle d’oxygéne, tandis que pour le procédé B, cette les pertes sont compensées par

’utilisation d’une cible riche en Bi.

Procédé A

Pour ce procédé, les hétérostructures de couches minces a base de BFO, i.e., couches
individuelles de BFO ou bi-couches de BFO - BLT, furent synthétisées sur substrats SrTiO;
recouvert de SrRuO; selon les conditions de déposition expérimentalement optimisées présentées

dans le tableau 6.1.

Tableau 6.1: paramétres de synthése des films déposés selon le procédé A.

Température du Fréquence de tir
Couche Cible Poxygene (mTorr)
substrat (°C) (Hz)
SRO SrRuO; 640 - 730 100 5
BFO BiFeO; 595 - 1725 20 10
BLT Bi3'25Laol75Ti30]2 700 - 715 300 7

Apres dépot(s) (cf. figure 6.3), la chambre fut remplie d’oxygeéne a une pression
d’environ 1300 mTorr et les substrats refroidis a une vitesse proche de 5 °C/minute jusqu’a ~
400°C, puis maintenus pendant une heure a cette température. Aprés recuit in situ a 400°C, les
substrats furent refroidis a une vitesse proche de 20°C/min. jusqu’a température ambiante, en
remplissant la chambre de dépot avec de 1’azote jusqu'a ce que la pression atmosphérique soit

atteinte.
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700 1500

gso| Y

pod L o 3CImin 4 1000
550
500 F

450 F recurt i situ: 1h

i 4 250
400 F | .

b 1 T TP TS TN TR S E———
0 20 40 60 B0 100 120

Temps apres depdt (min)

Température du substrat (°C)
Pression partielle d'oxygéne imerb

Figure 6.3: Histogramme aprés dépét, de la température du substrat et de la pression partielle d’O, du(des)
film(s) lors du procédé A.

Procédé B

Pour ce procédé, les hétérostructures de couches minces a base de BFO, i.e., couches
individuelles de BFO ou bi-couches de BFO/BLT, furent synthétisées sur substrats SrTiO;

recouvert de SrRuQ; selon les conditions optimisées présentées dans le tableau 6.2.

Tableau 6.2: paramétres de synthése des films déposés selon le procédé B.

) Température du Fréquence de tir
Couche Cible Poxyeene (mTorr)
substrat (°C) (Hz)
SRO SrRuO; 630 - 780 100 5
BFO Bi; ;FeOs 600 - 765 8 10
BLT Bi3,25La0‘75Ti3012 630 - 705 300 7

Apres dépot(s) (cf. figure 6.4), le flux d’oxygéne fut interrompu et les substrats refroidis sous
vide a une vitesse proche de 20 °C/min jusqu’a ~ 200°C. A ~ 200°C les substrats furent refroidis a
une vitesse proche de 20°C/min. jusqu’a température ambiante, en remplissant la chambre de

dépot avec de I’azote jusqu'a ce que la pression atmosphérique soit atteinte.
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Figure 6.4: Histogramme aprés dépdt, de la température du substrat et de la pression partielle d’O, du(des)
film(s) lors du procédé B.

215






Annexe 4. Distinction entre a-Fe,0s, y-Fe,03 et Fe;0,4 par Spectroscopie de photoélectrons (X-
ray Photoelectron Spectroscopy, XPS)

Annexe D - Distinction entre o-Fe,0; 7v-Fe;,O; et Fe;O4 par
Spectroscopie de photoélectrons (X-ray Photoelectron Spectroscopy,
XPS)

L’état d’oxydation du Fe de la couche Bi-Fe-O fut analysé par spectroscopie de
photoélectrons (XPS) au voisinage de la raie Fe 2p (cf. figure 6.5). Cette partie de 1’étude a été
réalisée en collaboration avec Christophe Chabanier de DI'INRS-EMT. Pour des degrés
d’oxydation 2+ et 3+ du Fe, les positions respectives des raies fondamentales se situent a 709.5
eV et 711 eV, et les positions des raies satellites a 716 eV et 719 eV (pour respectivement 2+ et
3+).'% La déconvolution du spectre fut réalisée aprés soustraction du spectre de fond selon la
procédure spécifique aux oxydes de Fe décrite en détail dans la référence '*7. Le meilleur spectre
simulé posséde la forme caractéristique du spectre de Fe,O publié dans la référence '** et différe
de celle du Fe;0, de la méme référence. Le degré d’oxydation du Fe est uniquement 3+ pour
BiFeO; et Fe,0; " tandis que pour Fe;Oy, 1/3 des ions Fe posséde un degré 2+.'%"'"* Comme
aucune signature de Fe’" n’est présente dans nos spectres, nous excluons donc la possibilité
qu’une quantité de phase Fe;0, soit présente dans les couches Bi-Fe-O de nos bicouches. Nous
remarquons également la présence de contributions spectrales additionnelles ne correspondant pas
au spectre simulé. Ces contributions sont localisées aux régions de faibles énergies des épaules
des réflexions Fe 2p;,, et Fe 2py,, et correspondent a la présence de Fe’" en site tétraédrique. Or,
puisque dans y-Fe,Os les ions Fe’™ occupent a la fois des sites octaédrique et tétraédrique, le
spectre mesuré indique que y-Fe,O; est la phase d’oxyde de Fe la plus susceptible d’étre présente

au sein des couches Bi-Fe-O de nos bicouches.

217



Annexe 4. Distinction entre a-Fe,03, y-Fe,05 et Fe;0,4 par Spectroscopie de photoélectrons (X-
ray Photoelectron Spectroscopy, XPS)
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Figure 6.5: Spectre des photoélectrons de la raie Fe 2p d’une multicouche nanocomposite [y-Fe,O;3 -
BiFeO;]/Biz5sLag 75 T30, (trait plein rouge: spectre mesuré, aire grise: spectre simulé).
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