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Introduction 

 La magnetoresistance géante (MRG) se manifeste sous la forme d’une chute de la 

résistivité d’un matériau lorsque celui-ci est en présence d’un champ magnétique. Celle-ci a 

été découverte dans des multicouches Fe/Cr en 1988 simultanément par l’équipe du Pr Albert 

Fert de l’Université de Paris Sud Orsay, et par celle du Pr Peter Grünberg du centre de 

recherche de Jülich en Allemagne. L’origine de cette réduction de la résistivité est la diffusion 

dépendante du spin des électrons aux interfaces entre un milieu magnétique et un milieu non 

magnétique. Ce phénomène est donc présent dans des empilements multicouches constitués 

de couches magnétiques séparées par des couches conductrices et non magnétiques. En 1992, 

Xiao et Berkowitz ont également mis en évidence cet effet dans des alliages granulaires Cu-

Co. Ces alliages sont constitués d’une matrice de cuivre, conductrice et non magnétique, dans 

laquelle sont dispersés des précipités magnétiques de cobalt de taille nanométrique. Ces 

travaux de recherche ont marqué les débuts de l’électronique de spin ou plus communément 

spintronique. 

 La magnétorésistance géante présente dans ces systèmes multicouches a permis, 

depuis sa découverte, la réalisation de capteurs de champ magnétique très sensibles. Les 

structures appelées vannes de spin ont ainsi été développées et intégrées dans les têtes de 

lectures des disques durs. C’est principalement grâce à cette dernière utilisation, 

révolutionnant le stockage de données informatiques, qu’Albert Fert et Peter Grünberg se sont 

vus récompensés du prix Nobel de Physique en 2007. Les études menées sur les alliages 

granulaires n’ont pas débouché pour le moment sur des applications industrielles. Néanmoins, 

elles ont permis de mettre en évidence et d’étudier des comportements magnétiques 

particuliers tels que le superparamagnétisme, le superferromagnétisme et le comportement 

type verre de spins. De plus, l’étude des alliages granulaires reste intéressante non seulement 

du point de vue fondamental mais aussi pour le développement de capteurs de champ 

magnétique à bas coût. 

 Les propriétés magnétiques et magnétorésistives que présentent ces empilements 

multicouches et ces alliages granulaires sont intimement corrélées avec les propriétés 

structurales des matériaux (densité, taille et composition des précipités…). L’effet de 

magnétorésistance géante n’apparaît que lorsque le matériau présente une structure 

nanométrique. Ces matériaux nanostructurés nécessitent donc d’être caractérisés autant du 
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point de vue micrométrique que nanométrique. C’est pourquoi, ces dernières années, des 

techniques de caractérisation fine, telles que la sonde atomique tomographique (SAT) ou la 

microscopie électronique à transmission (MET), ont été développées et permettent maintenant 

des analyses jusqu’à l’échelle atomique. 

 Les techniques d’élaboration généralement utilisées (dépôt sous ultravide) pour la 

réalisation de telles structures sont souvent très onéreuses. C’est pourquoi, nous avons utilisé 

pour notre étude, les techniques de broyage mécanique à haute énergie et d’électrodépôt, qui 

si elles ne permettent pas d’atteindre des propriétés aussi élevées que celles des matériaux 

élaborés par dépôt sous vide, présentent l’avantage d’être peu coûteuses et facilement 

utilisable à une échelle industrielle. 

 L’objectif de cette thèse est l’étude de l’influence de la nanostructuration du système 

Cu-Co sur ses propriétés magnétiques et magnétorésistives. Dans un premier temps, l’alliage 

granulaire Cu80Co20 a été réalisé sous différentes formes : poudres, couches minces et 

nanofils. Les poudres d’alliage Cu80Co20 ont été réalisées par broyage mécanique et les 

couches minces et nanofils par électrodépôt. Cela a permis de caractériser, d’une part, 

l’influence de la forme de l’échantillon et, d’autre part, l’influence de la technique 

d’élaboration, sur la nanostructure et les propriétés magnétiques et magnétorésistives des 

échantillons. 

 Dans le cas de l’alliage Cu80Co20 élaboré par broyage mécanique, l’évolution de la 

microstructure et des propriétés magnétiques en fonction du temps de broyage a été étudiée. 

Par la suite, l’influence d’un recuit sur la poudre broyée 20h a été étudiée jusqu’à l’échelle 

nanométrique. 

 Ensuite, le même alliage Cu80Co20 réalisé par électrodépôt, sous la forme d’une couche 

mince ainsi que sous forme de nanofils, a été étudié. L’influence d’un recuit a été également 

étudiée. Les analyses par microscopie électronique à transmission et par sonde atomique 

tomographique de tels alliages ont permis de conclure sur l’obtention de solutions solides Cu-

Co. 

 Dans un second temps, des nanofils multicouches Cu/Co ont également été réalisés par 

électrodépôt. Leurs propriétés structurales, magnétiques et magnétorésistives ont été 

caractérisées et comparées aux propriétés des nanofils d’alliages Cu80Co20.  



Introduction 

Page 3 

 Par souci de clarté les résultats obtenus sur les différents échantillons élaborés sont 

présentés indépendamment les uns des autres au sein de différents chapitres. L’ensemble est 

discuté dans la conclusion générale. 

 Ce manuscrit s’articulera donc autour de cinq chapitres. 

Le premier chapitre rappelle des généralités sur l’effet de magnétorésistance géante et 

présente un bref état de l’art de ce domaine. Dans le second chapitre, les techniques de 

caractérisation utilisées ainsi que les protocoles de préparation d’échantillons mis en place 

durant la thèse sont expliqués. Les chapitres 3, 4 et 5 portent respectivement sur les études des 

poudres mécanobroyées, des couches minces et des nanofils. 

Chaque chapitre expérimental est ponctué d’une conclusion sur l’étude menée. Le manuscrit 

se termine par une conclusion générale dans laquelle l’ensemble des résultats est discuté ainsi 

que les perspectives de ces études. 
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Chapitre I : Ge ne ralite s et e tat de l’art 

 Ce chapitre est consacré à la description des effets magnétorésistifs et en particulier à 

l’effet de magnétorésistance géante découverte en 1988 par l’équipe d’Albert Fert 

[Baibich 88] et par celle de Peter Grünberg. 

 Ce chapitre est découpé en quatre parties. 

La première partie est consacrée à l’explication de l’effet de magnétorésistance géante. 

La seconde a permis d’introduire les caractéristiques des éléments cuivre et cobalt utilisés 

durant les différentes études. 

La magnétorésistance géante présente dans les structures granulaires est détaillée dans la 

troisième partie, que ce soit pour les poudres mécanobroyées ou pour les alliages 

électrodéposés. 

Dans la dernière partie, la magnétorésistance présente dans les structures multicouches est 

introduite ainsi que l’importance de l’étude de nanofils pour la caractérisation de la 

magnétorésistance géante lorsque le courant est appliqué perpendiculairement au plan des 

couches. Enfin, les premiers résultats obtenus sur un unique nanofil sont détaillés en toute fin 

de chapitre. 
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I. La magnétorésistance géante 

I.1. Définition 

 La magnétorésistance est la variation de la résistance d’un matériau sous l’action d’un 

champ magnétique. Celui-ci peut agir directement sur les électrons de conduction ou 

indirectement en affectant l’aimantation, la résistance dépendant alors de l’état magnétique du 

système. Dans les métaux ferromagnétiques massifs, on distingue la magnétorésistance 

normale des métaux qui est la conséquence directe de l’effet du champ magnétique sur la 

résistivité, et l’AMR (Anisotropic MagnetoResistance) qui résulte de la variation de la 

résistance avec l’angle entre le courant et l’aimantation du matériau. Une nouvelle forme de 

magnétorésistance, la Magnétorésistance Géante (MRG en français et GMR en anglais pour 

Giant MagnetoResistance) a été découverte en 1988 par l’équipe du Pr. Fert au Laboratoire de 

Physique des Solides à Orsay sur des multicouches Fe/Cr [Baibich 88]. Cette 

magnétorésistance a été qualifiée de géante car la réduction de la résistivité est importante, à 

hauteur de 45% pour un système multicouches (Fe 30 Å/Cr 9 Å)60. 

I.2. Principes de la magnétorésistance géante 

 Les principes de la magnétorésistance géante ont été expliqués avant même que des 

structures multicouches nanométriques présentant cette propriété ne puissent 

technologiquement être mises au point. C’est pourquoi ce paragraphe se limitera à 

l’explication minimale permettant la compréhension du reste du manuscrit. 

 L’origine de la MRG provient d’une diffusion des électrons différente suivant 

l’orientation des spins de ceux-ci. Il faut rappeler que, dans le cas du modèle de Mott, le 

courant est porté par deux canaux d’électrons indépendants : le canal d’électrons de spin up 

(↑) et le canal d’électrons de spin down (↓). Les électrons de conductions de la couche non 

magnétique vont diffuser vers la bande de conduction de la couche magnétique. Dans le cas 

des éléments Cr, Cu et Ag, la bande 3d est pleine, alors que dans le cas des éléments 

magnétiques Fe, Ni et Co, la bande 3d n’est pas totalement pleine. Comme le montre le 

schéma de la Figure I-1, lorsqu’un électron 4s provenant de la couche non magnétique 

rencontre une couche magnétique, il peut diffuser de l’état 4s vers l’état 3d. Les bandes 3d↑ et 

3d↓ étant décalées dans les métaux de transition, les probabilités de diffusion vers un état 3d 

sont différentes selon l’orientation du spin électronique et de l’aimantation locale. Ainsi, les 
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deux canaux d’électrons, 4s↑ et 4s↓ ne subissent pas le même nombre d’évènements de 

diffusion dans la couche magnétique. Les électrons 4s ayant leur spin parallèle à la direction 

d’aimantation ne pourront pas diffuser vers la couche 3d alors que les électrons ayant leur 

spin anti-parallèle à la direction d’aimantation le pourront. Or, les électrons des bandes 3d 

étant plus localisés, leur participation à la conduction électrique sera moins importante. Si l’on 

choisit arbitrairement le sens de l’aimantation parallèle à l’orientation des électrons 4s↑, une 

diffusion des électrons 4s↑ de la couche non magnétique dans la bande de conduction 4s↑ de 

la couche magnétique sera observée ainsi qu’une diffusion des électrons 4s↓ vers la bande de 

conduction 3d↓ de la couche magnétique. Ainsi ρ↓ sera supérieure à ρ↑, ρ↓ et ρ↑ étant 

respectivement les résistivités associées aux canaux down (↓) et up (↑). 

 

Figure I-1 : Mécanisme de diffusion des électrons de conduction dans une bicouche composée d’une couche métallique 

non magnétique et d’une couche magnétique. 

 La Figure I-2 représente plus simplement ce phénomène de transport des électrons 

dans des multicouches en configurations parallèle et anti-parallèle. La direction d’aimantation 

des couches est indiquée par des flèches blanches. Les lignes noires sont les trajectoires 

individuelles d’électrons aux travers des couches. Un schéma électrique est représenté à coté 

de chaque configuration. Le libre parcours moyen des électrons est supposé beaucoup plus 

grand que l’épaisseur des couches. 
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Figure I-2 : Mécanisme de conduction dans une structure multicouche périodique, et circuit équivalent en 

configurations magnétiques parallèle et anti-parallèle [Lardé 05]. 

Comme expliqué dans le paragraphe précédent, les électrons dont le spin est dans le même 

sens que l’aimantation des couches magnétiques subissent moins de diffusion, leur résistance 

va donc être représentée par une résistance faible de valeur ρ↑, sur le schéma électrique. 

Tandis que la résistance des électrons dont le spin est dans le sens contraire à l’aimantation 

des couches magnétiques sera représentée par une résistance importante de valeur ρ↓. 

Dans le cas où les couches magnétiques sont couplées parallèlement, les électrons de spin up 

sont peu diffusés. Un canal est donc favorisé par rapport à l’autre et la résistivité globale de la 

configuration parallèle notée ρp est la suivante : 

          
    

       
. 

Dans le cas où les couches magnétiques sont couplées anti-parallèlement aucun canal n’est 

favorisé et la résistance globale de cette configuration, notée ρap, est égale à :  

         
      

 
. 

On remarque que : ρp < ρap. 
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Les multicouches présentant des propriétés de MRG sont donc obtenues en déposant 

alternativement sur un substrat des couches ultraminces de métaux magnétiques (Fe, Co…) et 

non magnétiques (Cr, Cu, Ag…). 

La Figure I-3 représente schématiquement la variation de la résistance en fonction du champ 

magnétique appliqué suivant les différentes configurations magnétiques des couches, ainsi 

que le cycle d’hystérésis correspondant. On peut ainsi remarquer qu’en l’absence de champ 

magnétique la résistance est élevée et la configuration des couches magnétiques est anti-

parallèle. En effet, pour que l’effet de magnétorésistance soit important, il est necessaire de 

définir l’épaisseur des couches non-magnétiques pour que le couplage des couches 

magnétiques soit antiparallèle lorsque qu’aucun champ magnétique n’est appliqué. Par la 

suite, lorsque le champ magnétique appliqué augmente, la résistance diminue pour atteindre 

une valeur de saturation notée RP où la configuration des couches magnétiques est parallèle. 

On appellera RP et RAP respectivement la valeur de la résistance dans la configuration 

parallèle et anti-parallèle des couches magnétiques et HS le champ de saturation, champ au-

delà duquel la résistance de change pas car tous les moments sont alignés dans le sens du 

champ magnétique. 

 

Figure I-3 : Représentation schématique de la 

Magnétorésistance Géante. 

(a) Variation de la résistance de la multicouche 

magnétique en fonction du champ appliqué 

(b) Configuration magnétique des couches 

magnétiques en fonction du champ appliqué 

(indiquée par les flèches) 

(c) courbe d’aimantation de la multicouche 

[Tsymbal 01]. 
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 En 1992, de la MRG a été observée dans des systèmes granulaires par Berkowitz et 

Xiao, simultanément [Berkowitz 92, Xiao 92]. Ces systèmes sont constitués de particules 

magnétiques dispersées dans une matrice non magnétique. Dans ces systèmes hétérogènes, la 

MRG est due au passage d’une configuration magnétique aléatoire des moments des 

particules à champ nul, à un alignement parallèle à haut champ (Figure I-4). Cette MRG peut 

atteindre jusqu’à 80% à 5 K dans le cas de particules de Co noyées dans une matrice d’argent 

[Chien 93]. 

 

Figure I-4 : Représentation schématique du phénomène de transport des électrons dans des alliages granulaires en 

configurations parallèle (a) ou antiparallèle (b). 

 Les intérêts des matériaux granulaires sont leur facilité de préparation. Ils peuvent être 

préparés par trempe sur roue (melt spinning en anglais), par broyage mécanique, par 

pulvérisation, par évaporation ou par dépôt électrochimique. En modifiant les compositions 

des alliages et en jouant sur les paramètres des traitements thermiques, il est possible de 

modifier la concentration des particules, leur taille, ou leur densité et donc de faire évoluer 

leurs propriétés magnétorésistives. 

 Les études menées durant cette thèse ont porté sur les éléments cuivre et cobalt. Dans 

la partie suivante, les raisons du choix de ces éléments sont détaillées. Leurs caractéristiques 

individuelles (structure, masse, résistivité, comportement magnétique…) sont présentées ainsi 

que l’alliage qui peut être formé malgré leur forte immiscibilité présente sur le diagramme de 

phase. 
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II. Le système Cu-Co 

 Le système choisi tout au long de cette étude est le système cuivre-cobalt. Celui-ci est 

très utilisé pour les structures aux propriétés de magnétorésistance géante pour deux raisons : 

- Ces éléments sont immiscibles à l’équilibre thermodynamique, ce qui permet de 

réaliser des alliages granulaires composés d’une matrice pure en cuivre et de précipités 

de cobalt purs. 

- Il existe un faible écart paramétrique entre les paramètres des deux phases cubiques 

faces centrées des éléments. Ce faible écart entraîne une bonne cohérence du réseau 

entre deux couches successives d’une structure multicouches. Ceci limite les fautes 

d’empilements et les dislocations au niveau des interfaces. Ces défauts structuraux 

entraînent des évènements de diffusion ne conservant pas l’orientation du spin des 

électrons, ce qui n’est pas favorable à l’obtention d’une valeur élevée de 

magnétorésistance géante. Ainsi, une bonne qualité d’interface entraîne la 

maximisation de la probabilité d’évènements de diffusion dépendant du spin au niveau 

des interfaces entre les régions magnétiques et non-magnétiques. 

Cette partie rappelle les propriétés physiques et structurales, tout d’abord des différents 

éléments purs utilisés pour élaborer les échantillons, puis du système binaire Cu-Co. 

II.1. Les éléments purs 

 Les caractéristiques structurales du cuivre et du cobalt sont rassemblées dans le 

Tableau I-1. Les abréviations cfc et hcp sont utilisées respectivement pour « cubique à faces 

centrées » et «  hexagonal compact ». TC est la température de Curie, µB est le magnéton de 

Bohr (9,27.10
-21

 dans le système d’unités CGS ou 9,27.10
-24

 dans le système MKSA). On 

remarque que le cobalt cfc a un moment ferromagnétique plus élevé que le cobalt hcp 

[Berkowitz 92]. Les valeurs des moments ferromagnétiques données dans ce tableau sont 

valables pour les matériaux massifs. Dans le cas de nanoparticules de cobalt, le moment 

ferromagnétique par atome augmente lorsque la taille des particules devient inférieure à 

environ 2,5 nm. En effet, le moment ferromagnétique d’un atome situé en surface d’une 

particule magnétique est généralement plus élevé que dans le matériau massif, du fait de la 

coordinence plus faible, qui force les électrons à s’attarder plus longtemps sur ces atomes 

avant de sauter sur un site voisin. Lorsque les particules sont très petites, cet effet de surface 
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n’est plus négligeable, et le moment ferromagnétique moyen augmente. Dans le cas du cobalt, 

pour D ≤ 1 nm, le moment ferromagnétique par atome est égal à 2,2 µB [Wang 01]. 

 

Tableau I-1 : Données numériques du cuivre et du cobalt. Sources bibliographique [Wohlfarth 80, Chen 95, Feng 95]. 

 Cuivre Cobalt 

Structure cristalline cfc 
α (cfc), T>410°C 

β (hc), T<410°C 

Paramètre de maille 
a = 0,36148 nm 

à 25°C 

α : a = 0,35446 nm 

β : a = 0,25071 nm 

      c = 0,40695 nm 

Masse atomique 

molaire à 20°C 

sous 1 bar 

63,546 g/mol 58,9332 g/mol 

Masse volumique à 

20°C sous 1 bar 
8,96 g/cm

3
 8,90 g/cm3 

Température de 

fusion 
1084°C 1495°C 

Résistivité électrique 

à 20°C sous un bar 
1,63 µΩ.cm 6,24 µΩ.cm 

Comportement 

magnétique 
diamagnétique 

A TC = 1121°C, transition 

ferromagnétique/paramagnétique 

Moment magnétique --- 

µferro = 1,72 µB (hcp) 

µferro = 1,85 µB (cfc) 

µpara = 3,13 µB (T > TC) 

Coefficient 

d’anisotropie 

magnétocristalline 

--- 

A basse température 

(5K) 

A température 

ambiante 

K = 6,8.10
5
 J/m

3
 (hcp) 

K = 2,7.10
5
 J/m

3
 (cfc) 

K = 4,12.10
5
 J/m

3
 (hcp) 

K = 3.10
4
 J/m

3
 (cfc) 
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II.2. Diagramme de phase et propriétés structurales 

 La Figure I-5 présente le diagramme de phase du système Cu-Co à l’équilibre 

thermodynamique. On constate qu’il présente une importante lacune de miscibilité. La 

solubilité du cobalt dans le cuivre est égale à 2,8%at à 900°C et inférieure à 0,1%at à 500°C. 

Celle du cuivre dans le cobalt est inférieure à 1%at à 500°C. 

 

Figure I-5 : Diagramme de phase binaire Co-Cu à l’équilibre thermodynamique [Nishizawa 84]. 

II.3. Alliage Cu-Co et solution solide 

 Malgré l’existence de l’importante lacune de miscibilité, des solutions solides 

métastables Cu-Co ont pu être réalisées, dans de larges domaines de concentration, par 

pulvérisation d’après Childress et al. [Childress 91a]. Cette solution solide n’étant 

caractérisée qu’à partir de diffractogrammes X réalisés sur ces alliages à différentes 

compositions, la présence d’une telle solution solide est sujette à discussion. En effet, la 

présence d’amas magnétiques ne peut être exclue à partir de la diffraction des rayons X. Les 

techniques, permettant d’atteindre des échelles nanométriques, utilisées dans nos études ont 

permis de conclure sur la présence ou non de cette solution solide. 
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II.3.a. Diffraction de rayons X 

 La Figure I-6.a montre différents diffractogrammes réalisés pour différentes 

compositions d’alliage Cu1-xCox élaborés par une technique de pulvérisation [Childress 91a]. 

Les alliages ainsi réalisés présentent, pour des concentrations en cobalt comprises entre 0 et 

70%, une structure monophasée cfc. La coexistence des deux phases cfc et hcp est observée à 

partir de 80% de cobalt. L’évolution du paramètre de maille de la phase cfc (Figure I-6.b) 

montre une diminution linéaire avec l’augmentation de la teneur en Co (x). Cette diminution 

montre bien l’augmentation de l’insertion d’atomes de Co qui sont plus petits que les atomes 

de cuivre. Cette variation linéaire est prédite par la loi de Vegard. Ce point est développé dans 

le paragraphe III.2.b de ce chapitre et dans la partie diffraction de rayons X du chapitre II de 

ce manuscrit. 

 

Figure I-6 : (a) Diffractogrammes X réalisés sur des alliages Cu1-xCox élaborés par une technique de pulvérisation. 

(b) Evolution du paramètre de maille de la phase cfc en fonction de x [Childress 91a]. 

Cu1-xCox



Chapitre I : Généralités et état de l’art 

Page 16 

II.3.b. Propriétés magnétiques 

 La Figure I-7 montre le diagramme de phases magnétiques de la solution solide Cu1-

xCox élaborée par pulvérisation [Childress 91a]. Un comportement ferromagnétique à partir 

d’une teneur en cobalt supérieure à 24% a été mis en évidence. Pour cette teneur le moment 

magnétique de chaque atome de cobalt a été déterminé à 0,85 µB soit la moitié de la valeur du 

moment des atomes de cobalt au sein de la structure cfc. En dessous de cette teneur, pour 

laquelle l’aimantation ne sature pas, aucune information sur le moment des atomes de cobalt 

ne peut être déduite. La température de Curie augmente rapidement avec la concentration de 

cobalt : TC = 150 K pour x = 28%, et 400 K pour x = 38%. De plus, à basse température (T < 

20 K), un comportement verre de spin a été observé dans un large domaine de concentration 

(10 < x < 38%). La Figure I-8 représente l’aimantation à saturation des alliages Cu1-xCox en 

fonction de x, pour x > 0,30 (signal ferromagnétique), et l’aimantation à 5 T pour x < 0,30 

(signal magnétique ne saturant pas). Le changement de pente observé au niveau de x = 0,30 

est due à une rupture de l’ordre à longue distance. Ces figures vont, dans la suite du 

manuscrit, être utilisées comme éléments de comparaison pour nos échantillons. 

  

Figure I-7 : Diagramme de phase magnétique du système 

Cu-Co cfc montrant les phases paramagnétique (PM), 

ferromagnétique (FM) et verre de spins (surface 

hachurée) [Childress 91a]. 

Figure I-8 : Cercles pleins, aimantation à saturation des 

alliages pulvérisés Cu1-xCox en fonction de x. 

Cercles ouverts, aimantation sous un champ appliqué de 

50 kG (5 T) [Childress 91a]. 

Il est important de noter que ces propriétés magnétiques semblent fortement dépendre de la 

méthode d’élaboration. C’est pourquoi ces valeurs pourront être remises en question suivant 

les techniques d’élaboration de nos échantillons (mécanobroyage ou électrodépôt). 

 La partie suivante est consacrée aux alliages granulaires magnétorésistifs. Dans un 

premier temps, la relation entre la structure et les propriétés magnétiques et magnétorésistives 

Cu1-xCox

Cu1-xCox
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est présentée. Par la suite, un bref état de l’art portant sur les alliages Cu80Co20 réalisés à 

l’aide des techniques utilisées durant cette thèse (mécanobroyage et électrodépôt) est dressé. 

III. Alliages granulaires magnétorésistifs 

III.1. Relation entre structure et propriétés magnétiques et 

magnétorésistives 

 Comme nous l’avons déjà vu dans la partie précédente, les alliages granulaires sont 

composés d’une matrice non magnétique dans laquelle sont dispersées des particules 

nanométriques magnétiques. Pour les synthétiser plusieurs techniques peu onéreuses existent 

comme la trempe sur roue, l’évaporation et le mécanobroyage. Ces techniques mènent, 

suivant les paramètres d’élaboration, à des solutions solides, c’est-à-dire, à une dilution totale 

des atomes magnétiques au sein de la matrice non magnétique. Par la suite, un recuit s’avère 

indispensable afin de séparer les deux phases, magnétique et non magnétique. Ce recuit est 

crucial puisse qu’il gouverne toutes les propriétés structurales, magnétiques et 

magnétorésistives. 

 Afin d’obtenir les propriétés souhaitées, il est nécessaire de bien comprendre 

l’influence que joue la structure sur les propriétés magnétiques et magnétorésistives. Pour 

cela, deux paramètres principaux sont à prendre en considération pour l’élaboration de ces 

alliages granulaires : 

 La composition de l’alliage 

 Le traitement thermique 
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III.1.a. La composition de l’alliage 

 Lors de l’élaboration d’un matériau granulaire, la composition en élément magnétique 

de l’alliage est fondamentale car elle permet de jouer sur le nombre de particules magnétiques 

et aussi sur les distances inter-particules. 

 Il faut garder à l’esprit qu’il est nécessaire d’avoir un grand nombre de particules 

magnétiques afin d’assurer un bon taux de diffusion. Il paraît donc fondamental d’introduire, 

lors de l’élaboration, une grande quantité d’élément magnétique. Cependant plus la densité de 

particules va augmenter, plus les distances inter-particules vont être réduites. La distance 

inter-particules va elle aussi jouer un rôle sur les propriétés magnétiques et magnétorésistives. 

Celle-ci devra être suffisamment faible pour permettre la diffusion des électrons de particule 

en particule, mais pas trop afin d’éviter les interactions magnétiques entre les particules, 

préjudiciables à l’obtention d’un effet magnétorésistif important. Voilà pourquoi, il existe un 

seuil au-delà duquel ajouter plus d’éléments magnétiques entraîne une dégradation des 

propriétés magnétiques et magnétorésistives. C’est pourquoi l’élément magnétique est 

introduit à hauteur de 20%at, comme pour le Ag80Co20 [Carey 92, Chien 93, Lorenz 96], le 

Cu80Fe20 [Drbohlav 96, Yermakov 96, Wanderka 01, Uhm 04] ou encore le Cu80Co20. Dans 

cette étude sur le cuivre-cobalt, nous nous intéresserons donc à l’alliage Cu80Co20. 

III.1.b. Le traitement thermique 

 Le second paramètre sur lequel peut agir l’expérimentateur est le traitement thermique.  

 La présence d’un (ou de plusieurs) traitement(s) thermique(s) est obligatoire car il 

influence la taille des particules magnétiques ainsi que la pureté de la matrice. En effet, lors 

de l’élaboration d’alliage granulaire, l’opérateur essaie d’obtenir, avant recuit, une solution 

solide où l’espèce magnétique est dispersée de manière homogène et uniforme au sein de la 

matrice. Ainsi, c’est lors du traitement thermique qu’apparaissent les particules magnétiques 

nanométriques. Lors de recuits thermiques, les espèces présentes diffusent et, dans le cas où 

l’on choisit deux espèces immiscibles, se séparent en deux phases pures. Plus le traitement 

thermique sera long plus la taille des particules sera grande. 

 La taille de ces particules doit être la plus grande possible afin d’avoir le plus de signal 

magnétique tout en restant suffisamment faible afin de rester dans le cas de particules 

monodomaines ferromagnétiques. Dans le cas de particules pures de Co-cfc, la taille critique 

au-delà de laquelle la particule n’est plus monodomaine est d’environ 50nm. 
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 Le traitement thermique va jouer aussi sur la pureté des particules et de la matrice. En 

effet, il est nécessaire d’avoir des particules pures en élément magnétique afin d’obtenir le 

signal magnétique le plus fort possible et il est aussi nécessaire que la matrice soit exempte de 

toute impureté magnétique et de défauts qui pourraient augmenter la diffusion des électrons 

lors de leur passage. 

 L’influence de la structure de l’alliage sur les propriétés magnétiques et 

magnétorésistives est résumée dans le tableau de la Figure I-9 : 

 

Figure I-9 : Diagramme récapitulatif regroupant les paramètres déterminants pour l’effet de magnétorésistance 

géante dans les alliages granulaires [Lardé 05]. 

III.2. Poudres mécanobroyées Cu80Co20 

III.2.a. Paramètre de maille en fonction du temps de broyage 

 Une étude portant sur la caractérisation par diffraction de neutrons d’un alliage 

Cu50Co50 élaboré par broyage à haute énergie sous atmosphère inerte d’argon, en fonction du 

temps de broyage a été réalisé par Baricco et al. [Baricco 93]. Le résultat principal de cette 

étude est présenté sur la Figure I-10, montrant l’évolution du paramètre de maille de la phase 

de cuivre cfc en fonction du temps de broyage. Une forte diminution du paramètre de maille 

est observée durant les premières heures du broyage puis cette diminution semble atteindre un 

plateau proche d’un paramètre de maille intermédiaire entre ceux du cuivre cfc et du cobalt 

cfc. 
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Figure I-10 : Paramètre de maille d’une poudre Cu50Co50 en fonction du temps de broyage [Baricco 93]. 

III.2.b. Loi de Vegard et Cu-Co broyé 

 Les différentes études réalisées par diffraction de rayons X ont toutes montré la 

présence d’une unique phase cfc métastable, dont le paramètre de maille décroît lorsque la 

quantité de cobalt augmente (Figure I-11). On remarque que la variation du paramètre de 

maille est négative : le paramètre de maille de la phase cfc diminue. Cela est cohérent avec la 

substitution d’atomes de cuivre par des atomes de cobalt (plus petits). La loi de Vegard, 

correspond à une variation linéaire entre les paramètres de maille des phases pures, cuivre 

d’un côté et cobalt de l’autre. Elle est représentée sur la figure, par la droite discontinue. On 

remarque expérimentalement une déviation de la variation du paramètre de maille par rapport 

à cette loi. En effet, si l’on se place à un rapport de -0,3%, la loi de Vegard nous donne une 

composition de l’ordre de 16% tandis qu’en pratique, la teneur réelle en cobalt s’élève à 30%, 

soit près du double. 
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Figure I-11 : Evolution, en fonction de la concentration de cobalt, de la variation relative du paramètre de maille de 

l’état stationnaire (cfc) du système Cu-Co obtenu par broyage, par rapport à celui du cuivre pur. Les ronds, les 

triangles, les carrés et le losange représentent les points expérimentaux obtenus respectivement aux études menées par 

[Gente 93], [Huang 94], [Gayle 95] et [Macri 95]. La courbe tend vers -1,94%, valeur de variation relative du 

paramètre de maille du cobalt pur cfc par rapport à celui du cuivre pur. 

 Les observations réalisées par Mahon et al. [Mahon 96] sur le composé Cu90Co10 ont 

montré une taille de domaines diffractant de 20 nm et un taux de déformation de 0,3%, ce qui 

est du même ordre de grandeur que les observations de HRTEM réalisées sur un composé 

Cu75Co25 par Huang et al. [Huang 97]. Les résultats ont montré que les grains sont constitués 

d’une solution sursaturée cfc de composition Cu75Co25 au sein de laquelle sont dispersées 

quelques grains de cobalt de structure hcp. Une faible proportion de cobalt n’est donc pas en 

solution dans le cuivre. Enfin, Gayle et al. ont étudié le composé Cu1-xCox par diffraction de 

rayons X [Gayle 95]. Ils ont interprété l’élargissement à mi-hauteur des pics de Bragg obtenus 

comme une taille de grains apparente Dapp, comprise entre 1/3 et 1/6 de la taille véritable 

Dvraie, du fait de la présence de fautes d’empilement. Toutefois, Gayle et al. ne précisent pas 

comment ils ont déterminé les différents paramètres nécessaires au calcul de la taille vraie. 

Pour x=5%, Dapp
(111)

 = 49 nm. Ils en déduisent alors que Dvrai
(111)

 = 142 nm. Lorsque la 

concentration en cobalt augmente (x = 10 et 50%), Dapp
(111)

 devient égale, respectivement, à 

57 et 35 nm. D’après eux, la taille réelle Dvrai
(111)

 vaut alors respectivement 306 et 211 nm. 

Ces tailles paraissent fortement surestimées par rapport aux tailles observées par Huang et al. 

[Huang 97]. 

 La majeure partie des études portant sur l’alliage Cu-Co concluent sur la présence 

d’une solution solide à l’aide d’analyse par diffraction des rayons X. Or il a été montré que 

Loi de Vegard
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l’on ne peut pas se limiter à cette technique pour déterminer si l’alliage obtenu est entièrement 

constitué d’une solution solide [Michaelsen 95]. En effet, les quelques observations MET et 

analyses en SAT [Ivchenko 00, Czubayko 02] réalisées sur de tels échantillons ont montré la 

présence de particules magnétiques de cobalt, tout comme le suggèrent les mesures 

magnétiques [Elkalkouli 97].On pourra donc s’attendre, pour nos échantillons Cu80Co20, à 

obtenir, après un long temps de broyage, un matériau constitué en grande partie d’une matrice 

sursaturée en éléments magnétiques au sein de laquelle sont dispersées des particules 

nanométriques de cobalt. L’apport d’analyses par sonde atomique tomographique d’une telle 

structure se révéle primordiale pour la caractérisation nano-structurale des échantillons ainsi 

que pour la compréhension des propriétés magnétiques et magnétorésistives. 

III.2.c. Magnétorésistance et Cu-Co mécanobroyés 

 L’intensité de la magnétorésistance des poudres Cu-Co mécanobroyées est fortement 

dépendante de la microstructure de celle-ci. En effet, nous avons vu précédemment que celle-

ci dépendait de la taille des particules magnétiques et de leur densité sur un alliage Cu80Co20. 

Ueda et al. [Ueda 95] ont étudié la variation de la magnétorésistance en fonction du temps de 

broyage, représentée en valeur absolue sur la Figure I-12.a. On remarquera qu’après 25h de 

broyage la magnétorésistance est faible et vaut 0.3% à température ambiante. Après un recuit 

à 450°C, cette valeur augmente pour atteindre 5,7%, montrant ainsi la formation des 

nanoparticules magnétiques de cobalt nécessaires à l’obtention d’un effet de 

magnétorésistance géante. Différentes températures de recuit ont été effectuées et ont montré 

(Figure I-12.b) que la température idéale est comprise entre 450 et 500°C. La valeur 

maximale de magnétorésistance ainsi obtenue s’élève à 6,4% pour un échantillon broyé 

pendant 50h et recuit à 450°C pendant 3h sous 1,2 MA/m (15000 Oe). 
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Figure I-12 : Mesures de magnétorésistance, réalisées à 300K, d’une poudre Cu80Co20 a) en fonction du temps de 

broyage et b) en fonction de la température de recuit [Ueda 95]. 

 Une autre étude pouvant être comparée avec la nôtre a été menée par Champion et al. 

[Champion 02] sur des alliages Cu-Co de compositions allant de 5 à 50% de cobalt. Ces 

échantillons ont été élaborés par mécanobroyage dans un  broyeur planétaire. Pour un 

pourcentage de 20% en cobalt, la magnétorésistance d’une poudre broyée 12h s’élève à 2,5% 

à 4,2 K. 

 Maintenant que l’alliage granulaire Cu-Co élaboré par mécanobroyage a été détaillé, 

les alliages granulaires électrodéposés sont expliqués dans la partie suivante. 

  

a) b)300K 300K



Chapitre I : Généralités et état de l’art 

Page 24 

III.3. Couches minces électrodéposées Cu80Co20 

 L’élaboration de couches minces électrodéposées d’alliage Cu-Co ont pour but de 

d’obtenir des couches composées d’une solution solide. Celle-ci est ensuite recuite à des 

températures comprises entre 400 et 500°C afin de décomposer la solution solide et ainsi de 

former des nanoparticules magnétiques au sein de la matrice non magnétique. Cette structure 

est celle qui permet des valeurs de magnétorésistance élevées. Néanmoins, il est nécessaire de 

bien optimiser les paramètres de dépôt ainsi que les conditions de recuit afin que les particules 

restent de taille nanométrique avec des distances inter-particules assez grandes afin d’éviter 

toute interaction magnétique. 

III.3.a. Solution solide et Cu-Co électrodéposé 

 De nombreuses études s’accordent à dire que les couches minces sont, après dépôt, 

composées, en majorité, d’une solution solide Cu-Co. Les preuves de l’existence de celle-ci 

sont fondées sur les diffractogrammes obtenus par diffraction des rayons X et la comparaison 

des paramètres de maille à la loi de Vegard [Yamamoto 95, Zaman 98, Miyazaki 99, Ueda 99, 

Pattanaik 02], ce qui, comme dans le cas des alliages mécanobroyés, ne se révèle pas être 

suffisant pour déterminer la présence d’une solution solide. Les diffractogrammes obtenus 

montrent un décalage des pics de Cu-cfc vers les grands angles montrant une insertion 

d’atomes de Co au sein de la maille de Cu (Figure I-13.a). Ainsi, Ueda et al. ont pu tracer 

l’évolution du paramètre de maille en fonction du pourcentage de Co (Figure I-13.b). On 

remarque que l’évolution du paramètre de maille est en accord avec la loi de Vegard sur un 

large domaine de composition. On remarque, après recuit à 450°C pendant 1h, une 

augmentation du paramètre de maille pouvant être liée à une décomposition de cette solution 

solide menant à une purification de la phase de cuivre et à la formation d’une phase de cobalt. 
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Figure I-13 : (a) Evolution du diffractogramme de l’alliage CoxCu100-x en fonction de x 

(b) Evolution du paramètre de maille en fonction de la concentration en Co de l’alliage CuxCo100-x électrodéposé, 

avant et après un recuit à 450°C pendant 1h [Ueda 99]. 

L’influence du recuit sur de telles couches a été étudiée par Pattanaik et al. en 2000 

[Pattanaik 00]. L’évolution du diffractogramme réalisé sur des couches minces 

électrodéposées Cu75Co25 est représenté sur la Figure I-14.a. On remarque, qu’au cours du 

recuit, les pics de la phase cfc riche en cuivre, au départ larges et de faible intensité, s’affinent 

et se dissocient en deux pics correspondant aux phases cfc de cuivre et de cobalt. 

 

Figure I-14 : (a) Diffractogrammes des couches minces électrodéposées Cu75Co25 réalisés : [a] avant recuit, et après 

recuit d’une heure à [b] TA = 400°C, [c] TA = 450°C, [d] TA = 500°C et [e] TA = 700°C. 

(b) Phases et évolution du paramètre de maille en fonction de la température de recuit des couches Cu75Co25 

[Pattanaik 00]. 

L’évolution des paramètres de maille calculés à partir des diffractogrammes en fonction de la 

température de recuit est représentée sur la Figure I-14.b. Celle-ci permet de montrer 
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clairement que pour les recuits à des températures inférieures à 380°C, la couche mince est 

constituée d’une phase métastable cfc riche en cuivre. Pour des températures supérieures, 

l’apparition de deux pics distincts permet de déterminer deux paramètres de maille 

correspondant à des phases cfc, l’une riche en cuivre et l’autre riche en cobalt. Pour des 

températures supérieures à 700°C, on observe alors deux phases cfc pures de Cu et de Co. Ces 

résultats concordent avec une décomposition de la solution solide Cu-Co initiale en deux 

phases pures de Cu et de Co. 

Durant cette étude Pattanaik et al. ont aussi réalisé des images par microscopie électronique à 

transmission ainsi que des clichés de diffraction des couches minces avant et après un recuit 

d’une heure à 400°C. Ceux-ci ont révélé une structure polycristalline avec des tailles de 

cristallites de l’ordre de 5-20 nm avant recuit et de 40-60 nm après recuit. Les clichés de 

diffraction ont montré la présence d’anneaux correspondant à une phase cfc, en accord avec 

les résultats de diffraction de rayons X. Ces anneaux ne peuvent être précisément assignés à 

une phase de cuivre ou de cobalt au vu du faible écart paramétrique existant entre ces deux 

structures. Après recuit, un anneau pouvant correspondre à une phase hcp de Co de faible 

intensité vient s’ajouter démontrant la présence de grosses particules de Co. Ces analyses 

confirment une séparation de phase à partir d’une solution solide Cu-Co. Le mécanisme de 

séparation de phase est vraisemblablement de la germination-croissance de particules de Co 

au sein d’une matrice de Cu induit par la diffusion des éléments durant le recuit. La séparation 

de phase devient complète à partir d’un recuit à 700°C pendant 1h. 

III.3.b. Mesures magnétiques et Cu-Co électrodéposé 

 Nous nous attardons maintenant sur les mesures d’aimantation réalisés sur ces couches 

minces Cu-Co électrodéposées. 

 La Figure I-15 montre l’évolution de l’aimantation à saturation en fonction de la 

concentration de cobalt de l’alliage [Ueda 99]. On remarque que l’aimantation dévie de la loi 

de dilution simple. En effet, l’aimantation à saturation diminue de façon monotone avec la 

quantité de cobalt et disparaît pour des concentrations inférieures à 10% de Co. Ceci suggère 

la mise en solution du cobalt au sein de la matrice de cuivre. Ces résultats concordent avec 

ceux obtenus par diffraction des rayons X et TEM. Après recuit, l’aimantation augmente pour 

se rapprocher de la valeur d’une dilution simple suggérant la décomposition de la solution 

solide. 
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 L’aimantation à saturation (MS) peut être représentée en fonction de la température de 

recuit, comme le montre la Figure I-16 obtenue pour des couches Cu1-xCox à température 

ambiante [Childress 91b]. On remarque, pour des teneurs en Co élevées (> 40%), des valeurs 

de MS élevées montrant la présence de particules ferromagnétiques. Les recuits réalisés ne 

montrent aucune augmentation de l’aimantation. Pour des teneurs en Co inférieures à 40%, 

des valeurs plus faibles de MS sont obtenues montrant qu’une partie du Co est dissoute au sein 

de la matrice de cuivre. Dans ce cas, on observe une forte augmentation de MS avec la 

température de recuit indiquant une démixtion à partir de cette matrice sursaturée Cu-Co en 

deux phases distinctes, l’une riche en cuivre et l’autre riche en cobalt. On peut noter qu’à 

partir d’une température de recuit élevée (> 650°C), MS diminue indiquant un changement de 

structure des particules de Co, passant d’une structure cfc à hcp. Ce changement est dû à 

l’augmentation en taille des particules magnétiques qui, lorsqu’elles deviennent plus grosses 

adoptent une structure hcp plus favorable qu’une structure cfc. 

  

Figure I-15 : Evolution de l’aimantation à saturation de 

films électrodéposés Cu-Co en fonction de la 

concentration en Co [Ueda 99]. 

Figure I-16 : Aimantation à saturation par gramme de 

cobalt en fonction de la température de recuit de couches 

minces électrodéposées Cu1-xCox pour différentes valeurs 

de x [Childress 91b]. 

 De plus, des mesures d’aimantation en fonction de la température à faible champ 

magnétique appliqué (mesure ZFC/FC) apportent d’autres informations sur la microstructure 

du dépôt. En effet, comme le montre la Figure I-17 représentant cette courbe sur une couche 

électrodéposée de Cu73Co27, on peut voir un large pic sur la partie ZFC de la courbe 

[Ueda 99]. Ce pic est caractéristique de la réponse d’une assemblée de nanoparticules 

superparamagnétiques dispersées au sein d’une matrice non magnétique. Le diamètre des 

particules peut être estimé à 9 nm. Ainsi, malgré les résultats de diffraction de rayons X 
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montrant uniquement la présence d’une solution solide, les mesures magnétiques permettent 

de montrer la présence de nanoparticules magnétiques. 

 

Figure I-17 : Mesures ZFC/FC réalisées sur une 

couche mince Cu73Co27 avant et après recuit à 450°C 

pendant 1h [Ueda 99]. 

Des résultats similaires ont été obtenus par Blythe et Zaman [Blythe 96, Zaman 98]. De plus, 

les mesures effectuées sur des couches recuites à 450°C pendant 1h montrent la disparition de 

ce pic associée à la formation de particules magnétiques plus grosses. 

III.3.c. Magnétorésistance et Cu-Co électrodéposé 

 Comme nous l’avons déjà expliqué auparavant, la forme de la courbe et la valeur de 

magnétorésistance sont directement liées à la nanostructure de l’alliage élaboré. L’influence 

de la microstructure sur la valeur de la magnétorésistance est représentée sur le schéma de la 

Figure I-18 [Takanashi 96]. Ce schéma montre que pour de faible teneur de Co, les 

nanoparticules sont peu nombreuses et très espacées. Plus on augmente cette teneur plus le 

nombre de nanoparticules magnétiques augmentent diminuant ainsi la distance inter-

particules. La réduction de cette distance entraîne des interactions entre particules entraînant 

un couplage entre celles-ci diminuant la valeur de la magnétorésistance. Ainsi la valeur 

optimale de la magnétorésistance est obtenue pour une teneur proche de 20% de Co. 
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Figure I-18 : Illustration schématique 

représentant la relation entre la 

magnétorésistance et la microstructure de films 

d’alliage hétérogène Cu-Co [Takanashi 96]. 

 Les meilleures valeurs de MR, à température ambiante, de la littérature ont été 

obtenues sur ces composés après un recuit à 450°C pendant 1h [Zaman 98, Miyazaki 99, 

Ueda 99, Pattanaik 01, Kainuma 02]. Ces valeurs de MR varient entre 4 et 6%. Fedosyuk et 

al. [Fedosyuk 96] ont atteint la valeur de 10% à une température de mesure de 10 K sur une 

couche Cu80Co20 recuite à 600°C pendant 30 minutes. Néanmoins, la valeur de MR mesurée à 

température ambiante chute alors à hauteur de 4%. 

IV. Multicouches magnétorésistives 

 Les structures multicouches ont été les premières à présenter des propriétés de 

magnétorésistance géante [Baibich 88]. Ces structures sont constituées alternativement d’une 

couche magnétique suivie d’une autre non-magnétique. Ces dernières années, de nouveaux 

dispositifs élaborés par des techniques de nanofabrication ont été commercialisés utilisant les 

deux états de spin possibles (spin-up et spin-down) des électrons. Les progrès ont été rendu 

possibles à l’aide du développement rapide des technologies permettant des dépôts de films 

minces de structures multicouches. Dans de telles structures deux configurations sont 

possibles pour mesurer les effets de magnétorésistance : la configuration CIP (Current In 

Plane) où le courant appliqué est dans le plan des couches et la configuration CPP (Current 

Perpendicular to Plane) où le courant est appliqué perpendiculairement au plan des couches. 
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 Dans un premier temps, l’intérêt de réaliser celles-ci sous forme de nanofil est 

expliqué en détaillant les différentes configurations de mesures de magnétorésistance (CIP et 

CPP). Ensuite, les résultats de la littérature pour le système Cu/Co sont détaillés. Enfin, les 

mesures de magnétorésistance effectuées sur un unique nanofil sont présentées. En effet, c’est 

dans l’utilisation d’un nanofil unique que résident de possibles applications. 

IV.1. Configurations CIP et CPP 

IV.1.a. Historique 

 Le transport en courant perpendiculaire au plan des couches est très utilisé dans les 

structures de mémoires magnétiques (MRAM) basées sur les jonctions tunnel, cependant elle 

est évitée pour les structures formées de multicouches métalliques (vannes de spin). La raison 

est que pour une résistivité donnée, la résistance dépend de la taille de l’échantillon comme 

l/S où l est la longueur de la dimension parallèle au courant et S est la section. Pour une 

structure dont la section du plan d’une couche est de 1 mm
2
 et l’épaisseur de 1 µm dans la 

direction de croissance, le rapport l/S = 10
3
 mm

-1
 en CIP, alors que l/S=10

-3
 mm

-1
 en CPP. 

Donc pour une raison géométrique, la résistance est un million de fois plus petite en CPP 

qu’en CIP. Néanmoins, il a été montré que la CPP-MR possède trois avantages majeurs sur la 

CIP-MR qui rendent son étude importante : 

- Il a été prédit par Zhang et Levy [Zhang 91] que le rapport de magnétorésistance de la 

CPP-MR est plus grand que celui de CIP-MR. Dans cet article, les auteurs montrent 

aussi que l’expression de la conductivité en CPP est plus simple qu’en CIP. Ce résultat 

a été confirmé expérimentalement par Pratt et al. [Pratt 91] qui ont montré que le 

rapport de magnétorésistance est cinq fois plus élevé dans la géométrie CPP comparé à 

celui mesuré en géométrie CIP pour des échantillons identiques. 

- La CPP-MR permet de séparer de manière beaucoup plus simple les effets de diffusion 

dans le volume des couches ferromagnétiques de ceux se produisant aux interfaces. 

- La longueur caractéristique de l’épaisseur des couches en CIP-MR est le libre parcours 

moyen électronique. La CPP-MR fait apparaître une nouvelle longueur caractéristique 

d’un ordre de grandeur supérieur au libre parcours moyen : la longueur de diffusion de 

spin. Les couches en CPP peuvent être alors plus épaisses qu’en CIP ce qui les rend 

plus fiables du point de vue des applications. 
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Malgré cela, la CPP-MR pose un problème expérimental : contrairement à la géométrie CIP, 

où il est possible de faire une mesure de résistance à quatre points (Figure I-19), l’analogue en 

CPP, illustré par la Figure I-20, est plus difficile et nécessite des soudures d’une grande 

précision réalisables à l’aide de techniques de pointes comme la lithographie ou encore par 

injection de gaz dans un microscope électronique à balayage. 

 

 

Figure I-19 : Disposition des électrodes pour une 

mesure de résistance de films minces en courant 

dans le plan des couches (CIP) [Blondel 97]. 

Figure I-20 : Géométrie idéale pour une mesure de résistance en 

courant perpendiculaire au plan des couches (CPP) [Blondel 97]. 

La première étude portant sur des mesures de magnétorésistance avec une configuration CPP 

fut celle de Pratt et al. en 1991 [Pratt 91]. Cette étude porte sur des multicouches de Co/Ag 

sous forme de couche mince. Leur montage spécifique représenté sur la Figure I-21 permet de 

mesurer la magnétorésistance dans les deux configurations CIP et CPP. Ce dispositif est 

complexe et leur méthode de dépôt de multicouches sur des bandes de Nb est expliquée plus 

en détail dans la publication de Slaughter et al. [Slaughter 89]. Le principe est de déposer sur 

une bande de Nb d’environ 1mm d’un empilement de multicouches d’épaisseur totale 

d’environ 0,7µm et enfin d’ajouter une seconde bande de Nb de même dimension. Pour la 

mesure CIP, des fils de cuivre sont soudés entre les points A et B du schéma. Pour la mesure 

CPP la zone de recouvrement entre les bandes de Nb définit la zone mesurée de l’échantillon. 

 

Figure I-21 : Schéma de montage d’un 

échantillon pour la mesure de 

magnétorésistance. 

La mesure en géométrie CPP est faite en 

utilisant les bandes de Nb du dessus et du 

dessous avec un courant injecté entre e et f  et la 

tension est mesurée entre g et h. 

La géométrie CIP est faite en envoyant le 

courant entre A et B et la tension est mesurée 

entre A et B [Pratt 91]. 
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Ce dispositif permet d’obtenir les courbes CPP-MR (a), CIP-MR (b) et M(H) (c) représentées 

sur la Figure I-22. Ces courbes ont été réalisées sur des multicouches Ag(6 nm)/Co(6 nm) à 

4,2 K. La dernière figure (d) représente la CPP-MR des multicouches Nb/Co(9 nm)/Nb 

engendrée par les contacts de Nb. La magnétorésistance en configuration CPP s’élève à 45% 

tandis que la configuration CIP n’est qu’à 9%. On observe également une faible influence des 

contacts de Nb sur la magnétorésistance. Pratt et al. ont donc montré que la configuration 

CPP-MR peut être 5 fois plus grande que la CIP-MR. Cette conclusion est en accord avec les 

prévisions du modèle de Zhang et al. [Zhang 91]. 

 

Figure I-22 : (a) – (c) Données en fonction du champ appliqué de multicouches Ag(6 nm)/Co(6 nm) avec les bandes de 

Nb. (d) Données pour les multicouches Nb/Co(9 nm)/Nb. (a) MR(H) pour la géométrie CPP. (b) MR(H) pour la 

géométrie CIP. (c) Aimantation M(H). (d) MR(H) pour la configuration CPP [Pratt 91]. 

Ces premiers résultats et la prévision du modèle de Zhang ont donc entrainé par la suite un 

engouement pour l’étude de nanofils multicouches. En effet, cette structure est 

particulièrement adaptée à cette configuration car le faible diamètre des nanofils permet à la 

densité de courant traversant les couches d’être plus homogène que sur un film mince. De 

plus cela ne nécessite pas un montage aussi complexe que celui expliqué précédemment. Le 

montage que nous avons utilisé lors de cette étude est plus simple et expliqué dans le chapitre 

II de ce manuscrit. 

Une revue des principaux résultats expérimentaux a été effectuée par M.A.M. Gijs [Gijs 97]. 

Les principales contributions à la compréhension de la CPP-MR ont été obtenues par les 

techniques de mesures ultrasensibles. En particulier la variation de la CPP-MR a été effectuée 

en fonction de l’épaisseur et du nombre de couches. Il a été montré qu’un modèle de 

résistance en série à deux courants permet de rendre compte des variations de CPP-MR 

observées [Pratt 91]. Il a également été montré que l’ajout d’impuretés paramagnétiques dans 
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les couches non magnétiques réduit la longueur de diffusion de spin [Pratt 93], en accord 

avec le modèle de CPP-MR de Valet et Fert [Valet 93]. 

IV.1.b. Nanofils : structure idéale pour l’étude de la CPP-MR 

Les premiers nanofils Cu/Co ont été réalisés par Piraux et al. en 1994 [Piraux 94]. La CPP-

MR mesurée s’élève à 19% à 4,2K et 15% à température ambiante (Figure I-23). On remarque 

qu’à température ambiante la magnétorésistance vaut encore 80% de la magnétorésistance à 

4,2 K. Cette valeur est élevée comparé au 55% obtenus par Gijs et al. [Gijs 94] sur les mêmes 

multicouches sous forme de film mince. Dans la même année, Blondel et al. [Blondel 94] ont 

réalisé le même type de nanofils et ont obtenu des résultats similaires. 

 

Figure I-23 : Courbes de magnétorésistance en fonction du champ appliqué (a) T=290K et (b) T=4,2K de nanofils 

multicouches Cu/Co. Ils ont défini la magnétorésistance comme MR(H)=[R(H)-R(Hsat)]/R(Hsat) où Hsat est le champ 

magnétique où la résistance sature [Piraux 94]. 

IV.2. Influence de l’épaisseur des couches 

Par la suite, en 1996, Piraux et al. [Piraux 96] ont réalisé une série de mesures de 

magnétorésistance en faisant varier les épaisseurs des différentes couches. Les données 

obtenues ont été comparées au modèle de Valet-Fert pour des mesures en configuration 

perpendiculaire au plan des couches. Ils ont tracé l’évolution de l’inverse de la racine de la 

magnétorésistance en fonction de l’épaisseur des couches de cuivre. Puis, cette courbe a été 

ajustée et en utilisant la formule suivante, tirée des expressions (44)-(46) de la référence 

[Valet 93] : 

(
  

   
)
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avec          , où RAP et RP sont respectivement les résistances dans les configurations 

antiparallèle et parallèle des couches magnétiques. 

Lorsque l’on ajuste les données à l’aide de l’expression précédente et en utilisant les résultats 

de deux valeurs d’épaisseur de couche de Co (8 nm et 25 nm), on peut obtenir la longueur de 

diffusion de spin des couches de cuivre,    
(  )

 = 140 ± 10 nm. Cette longueur de diffusion de 

spin est importante car elle indique que pour obtenir un effet de magnétorésistance géante il 

est nécessaire que les couches de cuivre n’excèdent pas 140 nm. 

 Une étude similaire a été effectuée en laissant l’épaisseur de cuivre constant à 8 nm et 

en faisant varier l’épaisseur des couches de cobalt de 60 à 950 nm. L’inverse de la 

magnétorésistance en fonction de l’épaisseur des couches de cobalt a été tracée puis ajustée à 

l’aide de l’expression suivante issue des équations (40)-(42) du modèle de Valet-Fert 

[Valet 93] : 

  

  
  

      
( )

(    )  
  

où ξ représente le paramètre d’ordre magnétique valant 1 pour un arrangement antiparallèle 

entre les couches ferromagnétique sans champ appliqué ; ξ prend la valeur autours de 0,5 pour 

un arrangement aléatoire. L’ajustement effectué a permis de déterminer    
(  )

, la longueur de 

diffusion de spin dans les couches de cobalt. Cette longueur vaut 45 nm en utilisant une 

configuration magnétique aléatoire sans champ, ξ = 0,5. Toutes ces valeurs déterminées 

expérimentalement à 77K sont très importantes dans la compréhension du phénomène de 

magnétorésistance. 

 Cette étude a permis de déterminer les deux longueurs de diffusion de spin au sein des 

couches de cuivre et de cobalt. Les couches de cuivre doivent donc être inférieures à 140 nm 

et celles de cobalt doivent être inférieures à 45 nm. De plus, cette étude a permis de constater 

que l’effet de magnétorésistance augmente lorsque les épaisseurs de couches diminuent. Pour 

des nanofils Co(25 nm)/Cu(20 nm), d’épaisseurs proches de celles utilisées dans le chapitre V de 

ce manuscrit, la magnétorésistance géante vaut 16% à 77 K. 
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IV.3. Mesures sur un fil unique 

IV.3.a. Mesures magnétiques 

 Les premières mesures magnétiques réalisées sur un fil unique ont été réalisés par 

micro-SQUID et MFM (Magnetic Force Microscopy) par Wernsdorfer et al. [Wernsdorfer 96, 

Wernsdorfer 97]. Ces mesures ont été obtenues à l’aide du montage de la Figure I-24 où l’on 

peut voir un fil déposé sur une micro grille SQUID. Les nanofils ont été fabriqués par 

électrodépôt à travers une membrane de polycarbonate. Le flux induit par le nanofil peut être 

détecté par le micro-SQUID. L’axe de facile aimantation est le long du nanofil et le champ de 

retournement entre les deux polarisations opposées peut être déterminé comme une fonction 

de l’angle θ entre le champ appliqué et l’axe du fil. 

 

Figure I-24 : Image MEB d’un nanofil de Ni de 

diamètre 65 ± 4 nm déposé sur une micro-grille SQUID 

[Wernsdorfer 96]. 

Pour des diamètres de fils supérieurs à 75 nm, la dépendance angulaire du champ de 

retournement est en accord avec ce qui a été prédit dans le cas d’un retournement 

d’aimantation de mode « curling », avec un maximum à ±90°. Par la suite, des mesures MFM 

ont été réalisées sur des nanofils de Co et des multicouches Cu/Co par Belliard et al. 

[Belliard 98]. Dans les nanofils de cobalt, une structure complexe de domaine a été observée 

avec coexistence de domaines aimantés axialement et transversalement. Dans les nanofils 

Cu/Co, Belliard et al. ont clairement identifié des séquences d’arrangement 

antiferromagnétique entre les moments magnétiques des couches successives de Co. De telles 

images MFM ont été utilisés pour la détermination de la proportion de configuration 

antiferromagnétique et ont permis l’interprétation des résultats de MRG obtenus par Piraux et 

al. [Piraux 98]. 
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IV.3.b. Mesures de magnétorésistance 

 Des méthodes de préparation d’échantillons permettant la réalisation de mesures de 

magnétorésistance sur un nanofil unique ont été développées à partir des années 2005. 

 La première d’entre elles consiste à déposer un unique nanofil au sein d’une 

membrane de polycarbonate constituée d’un unique pore. Ce pore est obtenu par 

bombardement d’ions lourds sur la membrane à travers un masque. Le bombardement est 

interrompu au moment où un ion atteint un détecteur placé derrière la membrane. C’est ce 

qu’ont réalisé Daub et al. sur un nanofil de nickel [Daub 05]. Le nanofil déposé dans la 

membrane à un pore est contacté aux deux extrémités de la membrane afin de réaliser la 

mesure de magnétorésistance. Ce nanofil ne présente aucune variation de résistance lorsqu’un 

champ est appliqué parallèlement à son axe. Mais il présente une variation à hauteur de 1% 

lorsque le champ est appliqué perpendiculairement montrant ainsi la présence d’une 

magnétorésistance anisotrope. 

Cette technique a par la suite été utilisée par Enculescu et al. en 2007 [Enculescu 07] sur un 

nanofil multicouches Cu14nm/Co28nm. Cette étude a montré une MRG de 10% à température 

ambiante (Figure I-25). 

 

Figure I-25 : Mesure à température ambiante de la MRG sur un unique nanofil multicouche (600 bicouches, 

Cu14nm/Co28nm). Le champ magnétique est appliqué parallèlement à l’axe du fil [Enculescu 07]. 

 La seconde technique de préparation a été mise en œuvre par Fusil et al. [Fusil 05] 

permettant cette fois-ci de réaliser la mesure sur un fil unique au sein d’une membrane 
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d’alumine en suivant le schéma représenté sur la Figure I-26. Ce protocole consiste à déposer 

des nanofils multicouches de Cu7nm/Co14nm à travers une membrane nanoporeuse puis de polir 

celle-ci afin que la majorité des nanofils apparaissent au sommet de la membrane. Celle-ci est 

ensuite recouverte d’un polymère isolant (60 nm) puis une indentation est réalisée à l’aide 

d’une pointe AFM afin de faire apparaître un unique nanofil. Ce dispositif est ensuite 

recouvert d’une couche conductrice d’or permettant un contact à travers cet unique nanofil au 

niveau de l’indentation précédente. 

 

 

Figure I-26 : Illustration schématique du procédé de 

contact d’un unique nanofil électrodéposé au sein d’une 

membrane nanoporeuse d’alumine [Fusil 05]. 
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Les résultats obtenus sont représentés sur la Figure I-27. L’encart représentant la variation du 

courant en fonction du potentiel à température ambiante est caractéristique de contacts 

ohmiques de bonne qualité aux deux extrémités du fil. Les courbes de résistance réalisées 

avec un champ magnétique appliqué perpendiculairement à l’axe du fil montrent une valeur 

de MRG de l’ordre de 3,1% sous une excitation de 100 µA. Cette valeur de magnétorésistance 

est en bonne accord avec celles obtenues dans des travaux antérieurs sur des nanofils 

multicouches Cu/Co [Fert 99, Ohgai 03]. Afin de démontrer la stabilité du système pour un 

fort courant appliqué, la figure montre aussi une courbe réalisée avec un courant de 15 mA 

correspondant à une densité de courant de 3.10
8
 A.cm

-2
. Une faible diminution de la MRG a 

été observée (2,95%). Cette diminution peut être attribuée à l’augmentation de la température 

du nanofil dû à l’effet Joule. 

 

 

Figure I-27 : Variation de la résistance en fonction d’un champ magnétique appliqué mesurée sur un unique nanofil 

multicouche Cu/Co à 300 K. Le champ magnétique est appliqué perpendiculairement à l’axe du fil. Les carrés 

correspondent à un courant appliqué de 100 µA et les cercles à un courant appliqué de 15 mA. L’encart représente la 

courbe I(V) [Fusil 05]. 
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 La dernière technique permettant de contacter un unique nanofil nécessite l’utilisation 

de la lithographie électronique. Cette méthode est plus lourde au niveau instrumentation que 

les précédentes mais permet une mesure 4 points, représentée sur la Figure I-28. Elhoussine et 

al. ont utilisé cette technique en 2005 [Elhoussine 05] sur un nanofil multicouches constitué 

de 350 bicouches de Cu5nm/Co55nm. 

 

 

Figure I-28 : Image MEB montrant les connections réalisées par lithographie électronique sur un nanofil 

multicouches isolé [Elhoussine 05]. 
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Chapitre II : Techniques de 
caracte risation 

 Ce chapitre est consacré à la présentation des diverses techniques de caractérisation 

utilisées durant cette thèse. Les grands principes ainsi que les interprétations des analyses sont 

développés afin de faciliter la compréhension des chapitres expérimentaux suivants. 

 Dans une première partie, les analyses microstructurales et nanostructurales sont 

détaillées. Ces analyses se composent de la diffraction des rayons X, la microscopie 

électronique à balayage couplée à la tomographie 3D par faisceau d’ions focalisé, la sonde 

atomique tomographique et la microscopie électronique à transmission. Dans cette partie, les 

protocoles expérimentaux qui ont été mis en place durant la thèse sont détaillés pour chaque 

forme d’échantillon étudiée. 

 Dans une seconde partie, les techniques de mesures magnétiques et magnétorésistives 

sont détaillées. Les mesures magnétiques ont été effectuées au travers de courbes 

d’aimantation et de courbes ZFC/FC réalisées à l’aide d’un SQUID (Superconductiong 

Quantum Interference Device). Les mesures magnétorésistives ont été réalisées au laboratoire 

Crismat de l’EnsiCaen à l’aide d’un PPMS (Physical Property Measurement System). 
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I. Caractérisation micro et nano-structurale 

I.1. Diffraction des rayons X 

I.1.a. Principe 

 La diffraction de rayons X est une technique d’analyse permettant de déterminer la 

structure cristalline des matériaux aussi bien sous forme de matériaux massifs, de poudres ou 

de couches minces. L’intérêt de cette technique pour l’étude de l’état solide vient du fait que 

ces radiations électromagnétiques ont des longueurs d’onde de l’ordre de l’angström, c’est-à-

dire de l’ordre de grandeurs des distances interatomiques dans la matière à l’état condensé 

[Denarles 62]. 

 Lorsque les rayons X éclairent un échantillon, ils sont diffusés par chacun des atomes 

qui le constituent. Si les atomes sont ordonnés et placés selon des plans réticulaires désignés 

par les indices de Miller (hkl) avec une distance d interplans, le matériau présente les 

caractéristiques de l’état cristallin (Figure II-1). La diffusion des rayons X va, dans ce cas, 

donner lieu à des interférences constructives ou destructives selon la direction. Ces 

interférences d’ondes diffusées constituent le phénomène de diffraction. 

 

Figure II-1 : Faisceau de rayons X diffracté sur une famille de plans atomiques 

caractérisés par la distance réticulaire d. 

 En éclairant un cristal avec un faisceau de rayons X, on obtient une figure constituée 

d’anneaux de diffraction appelé cliché de Debbye-Scherrer (Figure II-2.a). Les appareils de 

diffraction actuels sont capables de donner l’intensité de ces anneaux et ainsi de former un 

diffractogramme constitué de pics caractéristiques des plans réticulaires diffractants (Figure 

II-2.b). Un exemple de diffractogramme est représenté sur la Figure II-2.c et a été réalisé sur 
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un substrat de cuivre pur. Celui-ci représente donc l’intensité du signal reçu par le détecteur 

de rayons X en fonction de l’angle 2θ avec θ, l’angle d’incidence du faisceau de rayons X par 

rapport à la surface de l’échantillon. La position de chaque pic vérifie la loi de Bragg suivant 

la relation : 

     sin      

où dhkl est la distance réticulaire des plans d’indices (hkl), n l’ordre de diffraction et λ la 

longueur d’onde des rayons X utilisés. Ainsi, les positions des pics constituant un 

diffractogramme peuvent donc être indexées suivant les familles de plans diffractants d’une 

structure précise, comme le montre la Figure II-2 pour le cuivre cubique à faces centrées. 

Les paramètres de maille sont reliés aux indices de Miller (hkl) et à la distance réticulaire d 

par la relation qui dépend de la structure cristalline. Par exemple, pour une structure cubique 

de paramètre de maille a : 

     
 

√        
 

 A partir de la position de chaque pic et des indices (hkl) des plans diffractants, les 

paramètres de maille a d’une structure cristalline peuvent être calculés. 

 

Figure II-2 : (a) Cliché de Debbye-Scherrer, (b) rapport avec une courbe I = f(2θ) et (c) exemple de diffractogramme 

obtenu sur un substrat de cuivre pur. 

 Les analyses par diffraction de rayons X ont été effectuées au laboratoire à l’aide d’un 

diffractomètre Brucker D8, le rayonnement utilisé est composé des radiations Kα1 et Kα2 du 

Co (λ1 = 1,78897 Å et λ2 = 1,79285 Å). Deux montages sont possibles : 
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Le montage appelé Bragg-Brentano (ou θ-2θ), où l’angle d’incidence varie d’un angle θ et le 

détecteur d’un angle 2θ. Dans cette configuration ce sont l’échantillon et le détecteur qui 

bougent simultanément en accord avec les conditions θ-2θ. Ce montage est beaucoup utilisé 

lors d’analyses de matériaux massifs et de poudres. 

Le montage en incidence rasante, où l’angle d’incidence est faible et fixe. Dans cette 

configuration seule la position du détecteur varie. Cette configuration est, quant à elle, très 

utilisée dans le cas de couches minces. 

I.1.b. Traitement des diffractogrammes 

i) Identification des phases et ajustement des pics de diffraction 

 L’application la plus importante en diffractométrie est sans conteste l’identification 

des phases présentes dans un échantillon. 

 Chaque phase cristallisée présente un diffractogramme unique car les positions des 

raies dépendent des dimensions de la maille élémentaire et les intensités des raies dépendent 

de l’arrangement des atomes dans le cristal. Par conséquent, chaque substance ou phase peut 

être identifiée par son « empreinte » caractéristique. L’identification de phases consiste à 

comparer le diffractogramme de l’échantillon à ceux des matériaux de référence répertoriés 

dans la base de données JCPDS (Joint Comittee on Powder Diffraction Standards). Ces fiches 

sont composées des positions (2θ) et des intensités relatives (I) des pics. Cette identification 

de phase se fait à l’aide du logiciel DIFFRAC
plus

 EVA
®
, commercialisé par la société Bruker, 

qui, en fonction des éléments qui composent l’échantillon, compare automatiquement les 

positions et hauteurs des pics avec la base de données JCPDS et ainsi ne nous propose 

seulement les fiches les plus proches du diffractogramme expérimental. 

 Le traitement approfondi des diffractogrammes peut être effectué avec le logiciel 

Winplotr, développé et distribué gratuitement par le laboratoire Léon Brillouin (C.E.A-

CNRS) [Roisnel 00]. Ce logiciel permet de procéder à un ajustement de chaque pic par une 

fonction de Voigt qui est la somme d’une Gaussienne et d’un Lorentzienne. Les principaux 

paramètres d’ajustement sont la position des différents pics, la largeur à mi-hauteur, le 

pourcentage de Gaussienne dans la fonction de Voigt, ainsi que le bruit de fond. Ces 

paramètres sont ensuite utilisés pour déterminer les paramètres de maille et la taille des grains 

diffractants. Un exemple d’ajustement réalisé sur un mélange Ni3Fe/Fe est présenté sur la 

Figure II-3 [Lardé 05]. Le résultat de cet ajustement montre que le pic expérimental est en fait 
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constitué de deux pics caractéristiques de la phase de nickel pur et de la phase de Ni3Fe en 

formation.  

 

Figure II-3 : Exemple d’ajustement d’un pic de diffraction X obtenu sur un mélange de poudres de nickel et de fer 

broyé pendant 1h30. Le pic expérimental est une superposition de deux pics caractéristiques 

des phases de nickel pur et de Ni3Fe [Lardé 05]. 

ii) Détermination des paramètres de maille 

 La position des pics de diffraction repérée, de manière précise, à l’aide du logiciel 

Winplotr permet de calculer les paramètres de maille. Le calcul peut être réalisé avec le 

logiciel Checkcell [Laugier 00]. Celui-ci est capable, lorsque l’on lui donne le système 

cristallin (cubique, hexagonal…), le groupe d’espace ainsi que des valeurs de paramètres de 

mailles proches de celles recherchées (utilisation des fiches JCPDS), de générer les positions 

théoriques des pics de diffraction. Il compare ces positions à celles du spectre expérimental. Il 

fait, ensuite, varier le paramètre de maille jusqu’à avoir le plus faible écart entre les valeurs 

calculées et les valeurs expérimentales. De plus, il utilise l’écart entre chaque pic afin de 

s’affranchir des possibles problèmes de positionnement de l’échantillon. 

iii) Effet d’alliage et loi de Vegard 

 Dans le cas d’une solution solide où un atome B vient se substituer à un atome A de la 

structure cristalline, un décalage des pics de diffraction peut être observé vers les petits ou 

grands angles suivant que l’atome B de substitution est respectivement plus gros ou plus petit 

que l’atome A. Ce décalage traduit une variation du paramètre de maille et peut être relié au 

pourcentage d’atomes B à l’aide de la loi de Vegard. Cette loi suppose que le paramètre de 
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maille varie linéairement en fonction de la quantité d’atomes B introduits. La relation qui en 

découle est la suivante : 

       .      .    ,   avec         

ou      (    ).      .    

où aexp est le paramètre de maille expérimental, aA et aB les paramètres de mailles des 

structures cristallines des phases respectivement pures en A et B. Ce raisonnement suppose 

que les phases A et B appartiennent à la même structure cristalline. 

Ainsi si l’on veut déterminer la teneur d’un élément B (comme le cobalt de paramètre de 

malle cfc aCo) introduit au sein d’une structure d’élément A (comme le cuivre de paramètre de 

maille cfc aCu) à l’aide d’un paramètre de maille calculé à partir d’un diffractogramme 

expérimental (aCu-Co), on utilisera directement la relation suivante : 

    
          
       

.     

Cette relation est valable dans le cas de solution solide. C’est pourquoi, elle a été utilisée, 

durant nos différentes études, seulement à titre indicatif car l’alliage Cu-Co ne semble pas 

former une réelle solution solide, à l’aide des techniques d’élaboration utilisées ici. 

iv) Taille des cristallites 

 Les techniques de diffraction des rayons X permettent également de caractériser les 

imperfections structurales dans un solide. A partir de l’analyse des profils de pics de 

diffraction X, il est possible de mesurer des écarts à la structure cristalline parfaite. Les 

principales imperfections accessibles sont la taille des cristallites et les distorsions de réseau 

(ou micro-contraintes). La théorie de la diffraction des rayons X prévoit des raies très fines, 

mais celles-ci sont élargies par les aberrations instrumentales (fonction g(θ)). Le profil vrai 

(fonction f(θ)), représentatif des imperfections structurales, ne peut être obtenu directement 

par l’expérience, car il est déformé par g(θ). Le profil de raie observé (fonction h(θ)) est alors 

le résultat de la convolution de f(θ) par g(θ) : h(θ) = f(θ) * g(θ). 

Dans notre étude, nous avons négligé l’influence de l’instrumentation ainsi que les micro-

contraintes internes à l’échantillon. Ainsi, l’estimation des tailles de cristallites L est donnée 

par la relation de Scherrer [Cullity 56] : 
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où β correspond à la largeur expérimentale du pic de diffraction, K est un facteur fonction de 

la forme des cristallites (dans la plupart des cas égal à 0,9) et λ est la longueur d’onde du 

rayonnement incident utilisé. La relation de Scherrer nous donnera donc accès à une 

estimation des tailles des cristallites les plus petits que l’on pourra trouver dans nos 

échantillons. 

I.2. Microscopie électronique à balayage et Tomographie 3D par 

faisceau d’ions focalisés (FIB-3D) 

 Les échantillons élaborés ont été caractérisés par microscopie électronique à balayage 

afin d’en déterminer la topographie. Néanmoins, avec l’avènement de nouveaux microscopes 

électronique à balayage qui peuvent être couplés à de nombreux autres appareils (micro-

manipulateur, détecteur EDS, détecteur BSE, colonne FIB, injecteur de gaz, EBSD…), leurs 

utilisations prennent un tout autre essor que de simples observations de surface d’un matériau. 

En effet, un tel microscope permet à présent de réaliser tout un panel d’analyses et de 

préparations d’échantillons, telles que : 

 la préparation de pointes pour analyse en Sonde Atomique Tomographique par 

faisceau d’ion annulaire (détaillée dans la partie Sonde Atomique Tomographique de 

ce chapitre) ; 

 la réalisation et l’extraction par une méthode appelée « LIFT OUT » de lames minces 

permettant des analyses en microscopie électronique à transmission ou la préparation 

de pointes à un endroit précis d’un échantillon pour analyse en Sonde Atomique 

Tomographique (détaillée dans la partie Microscopie Electronique à Transmission de 

ce chapitre) ; 

 la réalisation de spectres EDS (Energy Dispersive Spectroscopy) afin de déterminer 

les espèces présentes au sein de l’échantillon ; 

 la tomographie 3D, permettant de reconstruire un volume 3D à partir d’images de 

tranches successives réalisées au sein de l’échantillon. 
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I.2.a. Microscopie électronique à balayage 

i) Principe 

 Lorsqu’un faisceau d’électrons accélérés à une tension de quelques kilovolts rencontre 

un objet massif, leur interaction avec la matière produit divers types de rayonnements (Figure 

II-4.a), exploitables pour l’étude de la topographie et de la composition de la surface de 

l’objet. Un microscope électronique à balayage (MEB, Figure II-4.b) se compose d’un canon 

à électrons dont le faisceau électronique traverse tout un système de condensateurs permettant 

la focalisation de celui-ci. Ce faisceau d’électrons balaye en X et Y, grâce au système de 

bobines de balayage, un rectangle de la surface de l’échantillon. 

 

Figure II-4 : (a) Interactions entre un faisceau d’électrons incidents et la surface d’un échantillon, (b) schéma de 

principe d’un Microscope Electronique à Balayage (MEB). 

Après interaction avec la matière, l’image souhaitée est obtenue à l’aide de divers détecteurs 

permettant de collecter : 

 Soit le signal des électrons rétrodiffusés, qui proviennent d’interactions élastiques avec 

l’échantillon ; son intensité croît avec le numéro atomique des éléments contenus dans 

l’échantillon. 

 Soit le signal des électrons secondaires, ré-émis par les atomes de l’échantillon à l’issu 

de chocs inélastiques ; son intensité est surtout fonction de l’orientation locale de la 

surface de l’échantillon. 

 Soit le signal des rayons X, dont l’énergie est caractéristique de la nature des éléments 

présents dans l’échantillon ; l’acquisition de ce signal nécessite un comptage de 

longue durée du spectre d’énergie des rayons X ré-émis. 
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 L’énergie des électrons Auger est également caractéristique des éléments chimiques 

présents à l’extrême surface de l’échantillon, et en permet un dosage précis ; ce dosage 

est généralement effectué dans un spectromètre spécialement conçu. 

 Les images obtenues offrent donc diverses possibilités de détection (topographie, 

composition…) et se caractérisent par une grande profondeur de champ. L’examen d’un 

échantillon au MEB ne demande pas de préparation spéciale mais nécessite cependant que 

l’échantillon soit conducteur de l’électricité, faute de quoi il accumule progressivement les 

charges électriques au cours de l’observation. Les échantillons non métalliques doivent donc 

être revêtus d’un film conducteur déposé par évaporation (C amorphe, Au…) 

ii) Energy Dispersive Spectroscopy (EDS) 

 Parmi les divers signaux pouvant être recueillis par les différents détecteurs, celui 

provenant les rayons X ré-émis par les atomes excités par le rayonnement incident est 

particulièrement intéressant. En effet, les électrons incidents transfèrent une partie de leur 

énergie aux électrons des atomes de l’échantillon et ceux-ci se trouvent temporairement 

élevés à un niveau d’énergie supérieur en situation instable. En revenant à leur couche et leur 

niveau d’origine, ces électrons libèrent leur excès d’énergie sous forme d’un rayonnement X 

dont le spectre de longueurs d’ondes est caractéristique des transitions d’énergies effectuées, 

donc de la nature de l’élément chimique concerné. Le rayonnement X ré-émis est analysé à 

l’aide de spectromètres adaptés, permettant l’acquisition de l’ensemble du spectre afin de 

détecter les différents éléments présents. Un exemple de spectre d’énergie obtenu sur des 

nanofils d’alliage Ni80Fe20 est représenté sur la Figure II-5. Ce spectre est composé de pics 

caractéristiques des énergies d’excitations des raies K, L et M de chaque élément que 

compose le matériau. Ainsi, un ajustement de ce spectre en énergie peut être réalisé à l’aide 

du logiciel et la composition précise des éléments peut être connue dans un volume minimal 

de la « poire d’interaction » des électrons, de dimension ~1 µm
3
. 

 

Figure II-5 : Exemple de spectre d’énergie obtenu sur des nanofils Ni80Fe20. 
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I.2.b. Faisceau d’ions focalisés 

 Un autre élément important pouvant être additionné à un microscope électronique à 

balayage est une colonne ionique FIB (Focused Ion Beam). Le principe de base d’un FIB est 

simple et peut être comparé au principe du MEB. En effet, le FIB envoie des ions Ga+ 

possédant une masse beaucoup plus élevée que les électrons, ainsi leur interaction avec 

l’échantillon est plus forte. Un tel canon permet donc d’arracher de la matière du matériau de 

manière très précise. Accessoirement ce bombardement d’ions arrache lui aussi des électrons 

secondaires à l’échantillon, ce qui permet d’obtenir de ce dernier une image de qualité. 

Le «dernier cri» en matière de technologie FIB consiste donc à combiner en une seule 

installation un FIB avec un microscope électronique à balayage classique et différents 

dispositifs d'injection de gaz. Ce type d'installation, dénommé Dual-Beam-FIB, multiplie les 

avantages du FIB par ceux de la microscopie électronique à balayage classique. Cela nous a 

permis, comme nous le verrons dans la suite de ce chapitre, de mettre en forme les 

échantillons pour les analyses par microscopie électronique à transmission (MET) et par sonde 

atomique tomographique (SAT). Néanmoins la préparation d’échantillon n’est pas le seul 

avantage d’un tel FIB. En effet, il permet aussi de réaliser de la tomographie 3D. 

I.2.c. Tomographie 3D par FIB 

 Le principe de la tomographie 3D par faisceau d’ions focalisés est simple et tire 

pleinement avantage des microscopes électroniques à balayage couplés à une source d’ions 

focalisés (FIB) tel que celui utilisé pour cette étude : le NVISION-40 de ZEISS. En effet, ces 

nouveaux microscopes permettent, à l’aide de systèmes automatisés de prendre une image 

après chaque ablation d’une tranche de matière par FIB. L’ablation à l’aide du FIB se faisant à 

faible courant (quelques dizaines de pA) afin de ne pas endommager le matériau analysé. Si 

les phases présentes au sein du matériau ont un taux de pulvérisation différent, elles peuvent 

apparaître avec des contrastes différents. Une analyse dispersive en énergie, EDS (Energy 

Dispersive Spectrometry), peut alors être effectuée sur les différentes phases afin de les 

identifier. Une fois la série d’ablation/image terminée, les images collectées sont exploitées à 

l’aide d’un logiciel de reconstruction 3D tel que AVIZO
®
 [AVIZO 09]. La Figure II-6 montre 

le schéma de la procédure. La première étape (Figure II-6.a) consiste à déposer, à l’aide d’un 

injecteur de gaz, une couche de protection, ici de platine, permettant de protéger la surface de 

l’échantillon de tout amorphisation induit par le faisceau d’ions focalisés de Ga. Ensuite, 

l’échantillon est orienté en face du faisceau d’ion afin de dégager un « mur » d’intérêt (Figure 
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II-6.b et c). Puis une image est prise après chaque ablation d’une tranche (Figure II-6.d). Pour 

finir les images sont superposées pour former un volume en trois dimensions à l’aide d’un 

logiciel d’imagerie (Figure II-6.e et f). La résolution de cette technique dépend de la précision 

de chaque ablation et aussi de la résolution des images prises à l’aide du microscope 

électronique à balayage. Celle-ci peut atteindre, dans le meilleur des cas, 10 nanomètres. 

 

Figure II-6 : Procédure de la technique de tomographie 3D par FIB [Vivet 10, Holzer 04]. 

 Cette technique n’est pas très répandue à l’heure actuelle, néanmoins elle peut être 

utile afin d’observer en profondeur la microstructure. De plus, les logiciels d’imagerie, tel que 

AVIZO, possèdent des outils quantificatifs qui peuvent s’avérer très pertinents à l’échelle 

micrométrique. La Figure II-7 représente une reconstruction d’un volume par tomographie 3D 

par FIB réalisé sur des manganites de lanthane et de strontium (LSM) par Gunda et al. 

[Gunda 11]. Celle-ci permet, dans ce cas, de mettre en avant la microstructure 3D de la 

matrice solide (Figure II-7.a), l’arrangement des pores (Figure II-7.b) ainsi que la 

superposition des deux (Figure II-7.c). 
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Figure II-7 : Reconstruction 3D de l’échantillon LSM : (a) reconstruction matrice solide de LSM, (b) reconstruction 

du réseau de pores et (c) superposition de la matrice LSM (en vert) et du réseau de pores (en bleu) [Gunda 11]. 

I.3. Sonde atomique tomographique 

 La Sonde Atomique Tomographique (1993) a été à maintes reprises expliquée de 

façon précise et de manière exhaustive dans de nombreux ouvrages de référence [Müller 68, 

Blavette 89, Blavette 93ba, Blavette 93ab, Blavette 95, Deconihout 08, Miller 09] et des 

thèses réalisées au sein du laboratoire [Vurpillot 01, Houard 10]. C’est pourquoi cette partie 

se limitera à la présentation des principes de cette technique. La préparation des différents 

échantillons puis l’analyse et la reconstruction 3D seront ensuite détaillées. Pour finir la liste 

des avantages et inconvénients de la sonde Laser, utilisée dans cette étude, sera dressée. 

I.3.a. Principes 

 La sonde atomique tomographique est décrite comme l’association d’un microscope 

ionique, d’un spectromètre de masse à temps de vol et d’un détecteur sensible en temps et en 

position, comme représenté sur la Figure II-8. Elle repose sur le principe de l’évaporation des 

atomes par effet de champ [Müller 56]. L’échantillon, taillé sous la forme d’une pointe de 

faible rayon de courbure (R < 50 nm), est placé dans une enceinte à ultravide (environ 10
-10

 

mbar) et est soumis à un potentiel électrique V0 de quelques kilovolts. L’application de ce 

potentiel crée un champ électrique E intense à l’apex de l’échantillon, par effet de pointe, dont 
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l’expression est donnée par la relation   
  

   
 où β est un facteur de forme sans dimension 

compris entre 2 et 8. En présence de ce champ électrique les états ionisés des atomes à la 

surface de l’échantillon deviennent plus stables que les atomes neutres. Les atomes de 

l’échantillon tendent alors à s’évaporer sous la forme d’ions en franchissant une faible 

barrière de potentiel dont la hauteur Qa dépend du champ électrique. Lorsqu’un atome de la 

surface est ionisé, il vole selon une trajectoire « rectiligne » vers un détecteur sensible en 

position (Xd et Yd). 

 

Figure II-8 : Schéma de principe de la sonde atomique tomographique [Deconihout 08]. 

La nature chimique des ions collectés est déterminée par spectrométrie de masse à temps de 

vol. Il est donc nécessaire de mesurer le temps de vol (tv) exact des ions évaporés depuis 

l’échantillon jusqu’au détecteur. Pour cela, le potentiel électrique, V0 appliqué à la pointe est 

tel qu’il ne crée pas un champ électrique suffisant pour évaporer des atomes de la surface. 

L’évaporation des atomes est contrôlée en superposant au potentiel continu des impulsions 

d’évaporation qui permettent l’ionisation des atomes de la surface. Ces impulsions peuvent 

être électriques dans le cas des sondes atomiques conventionnelles, ou générées par un laser 

[Gault 06a, Gault 06b]. Dans le premier cas, le champ supplémentaire engendré par 

l’impulsion permet de diminuer la hauteur de la barrière de potentiel Qa. Dans le second cas, 

on augmente transitoirement la température de quelques centaines de kelvins pour permettre à 

l’atome de surface de franchir cette barrière. Cette nouvelle génération a permis d’ouvrir les 

analyses par sonde atomique tomographique aux matériaux peu voir non conducteurs. Elle est 

également très utilisée pour des matériaux conducteurs fragiles tels que les nanofils réalisés 

durant cette thèse. 
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I.3.b. Préparations des échantillons pour analyse 

 La sonde atomique tomographique est donc un microscope à effet de champ dont les 

utilisateurs aiment dire que « le principal objectif est l’échantillon lui-même ». C’est pourquoi 

l’obtention d’une bonne analyse est conditionnée par la qualité de la préparation de 

l’échantillon. Néanmoins, suivant les échantillons, cette préparation peut s’avérer être l’étape 

la plus délicate à réaliser. C’est pourquoi cette partie sera consacrée à l’explication des 

protocoles de préparation des échantillons pour analyse qui ont été mis en place durant cette 

thèse. 

i) Echantillons sous forme de poudres 

 La préparation des pointes pour l’analyse en sonde atomique a été réalisée en suivant 

le protocole utilisé dans la publication de Lardé et al. [Lardé 11]. Ce protocole est schématisé 

dans la Figure II-9. 

 

Figure II-9 : Images MEB d’un grain de poudre collée à l’extrémité d’un plot de Si monté sur une pointe support a) 

avant, b) pendant et c) après usinage annulaire par FIB. Les différents masques utilisés sont représentés suivant les 

étapes de l’usinage annulaire. 

La première étape consiste à coller, à l’aide d’une colle conductrice, un plot de silicium de 

diamètre égal à 10 µm à l’extrémité d’une pointe support en acier. Cette étape permet d’avoir 

une extrémité bien plate, ce qui permet d’y placer aisément un grain de poudre. Ce grain de 

poudre de diamètre proche de 10 µm est sélectionné et collé à l’extrémité du plot de silicium à 

l’aide d’un micro-manipulateur sous un microscope optique (Figure II-9.a). Une fois le grain 

de poudre collé, la pointe est placée dans un microscope électronique à balayage équipé d’une 

4 µm
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colonne ionique permettant d’usiner ce grain. Dans un premier temps, le grain de poudre est 

usiné grossièrement à courant élevé afin d’en réduire rapidement son diamètre (Figure II-9.b). 

La dernière étape consiste à réaliser un usinage annulaire précis à l’aide de masque de 

diamètre de plus en plus petit. Les courants d’usinage utilisés sont de plus en plus petits 

suivant les étapes afin de limiter l’amorphisation du matériau et l’implantation d’ions Ga au 

sein de celui-ci (Figure II-9.c). Sur la dernière image, on observe un rayon, à l’apex de la 

pointe réalisée, inférieur à 100 nm permettant une bonne analyse en sonde atomique 

tomographique. Des contrastes de phases apparaissent lors de la dernière étape d’usinage 

montrant que le matériau est nanostructuré avec la présence de nanoparticules au sein de 

celui-ci. 

ii) Echantillons sous forme de couches minces 

 La préparation d’une pointe pour analyser une couche mince nécessite d’utiliser une 

technique nommée « LIFT OUT », technique initialement utilisée pour la préparation de 

lames minces en microscopie électronique. Son principe est expliqué dans de nombreux 

ouvrages [Giannuzzi 99, Anderson 05, Miller 07, Takahashi 07, Shearing 09]. La Figure II-10 

présente les différentes étapes de lift out effectuées dans une couche Cu-Co. Dans un premier 

temps, il est nécessaire de dégager un mur à la surface de l’échantillon, (Figure II-10.a). Après 

la réalisation de ce mur on peut observer en vue transverse (Figure II-10.b), l’empilement des 

différentes couches constitutives du matériau. On observe le substrat de cuivre massif 

présentant des grains micrométriques, vient ensuite la couche d’intérêt Cu-Co avec des grains 

beaucoup plus petits et au-dessus, la couche de protection de platine déposée par GIS avant la 

réalisation du mur. Ce mur est ensuite prélevé in-situ par un micromanipulateur et placé au 

sommet d’une pointe support tronquée de diamètre de 3 µm (Figure II-10.c). Une partie de ce 

mur est ensuite soudée au sommet de la pointe support. Le reste du mur peut alors être utilisé 

à la préparation d’autres pointes (Figure II-10.d). Un mur peut donc servir à la préparation de 

4 ou 5 pointes. Ces pointes sont ensuite affinées par usinage annulaire jusqu’à atteindre un 

rayon, à l’apex de la pointe, suffisamment faible pour permettre l’évaporation par effet de 

champ nécessaire à une analyse en sonde atomique tomographique (Figure II-10.e). 
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Figure II-10 : Réalisation d’une pointe pour analyse par SAT à partir d’une couche mince Cu-Co. 

iii) Echantillons sous forme de nanofils 

 Les nanofils, après leur élaboration, sont dispersés sur un substrat de silicium. Sous un 

microscope optique équipé d’un bras articulé de déplacement micrométrique XYZ, l’apex de 

la pointe support est lentement approché du substrat où un nanofil unique a préalablement été 

sélectionné. Puis, le nanofil est attiré par l’apex de la pointe support via les interactions de 

Van der Waals (Figure II-11.a). Ces interactions étant très faibles, il est nécessaire de les 

renforcer en utilisant des soudures de Pt réalisées à l’aide d’un injecteur de gaz (GIS) sous 

faisceau d’électrons (Figure II-11.b). Ensuite, le nanofil est taillé sous forme de pointe pour 

analyse sous faisceau d’ions focalisés de Ga (30 kV) [Thompson 04] (Figure II-11.c). Le 

nanofil est finalement nettoyé à l’aide d’un faisceau de faible intensité (2 kV) afin de réduire 

l’amorphisation du sommet du fil et l’implantation de Ga induit par le faisceau à haute 

énergie. Les images finales des nanofils sont représentées sur les figures II-11.d et II-11.e 

pour les cas de nanofils respectivement composés d’alliage et de multicouches. Après de 

nombreux essais, permettant une prise en main précise du micro-manipulateur, cette technique 

s’est avérée simple et rapide. La partie la plus difficile étant l’orientation du nanofil le plus 

dans l’axe de la pointe support. La simplicité de cette manipulation est due au diamètre assez 

gros des nanofils (environ 250 nm), cette technique est toujours bonne dans le cas de nanofils 

réalisés dans des membranes de polycarbonate (diamètre des fils 80 nm). Nous pensons que 

des nanofils de diamètres proches de 50 nm peuvent être manipulés de cette manière, grâce à 



Chapitre II : Techniques de caractérisation 

Page 64 

leur grand rapport d’aspect. En dessous de cette limite, cette technique de micro-manipulation 

ne pourra plus être appliquée et nécessitera l’utilisation d’autres techniques, telle que la di-

électrophorèse. 

 

Figure II-11 : Protocole de préparation d’un nanofil pour analyse en sonde atomique tomographique. 

(a), (b) nanofil unique au sommet d’une pointe support, (c) schéma de l’usinage annulaire et (d) et (e) pointes finales 

avec un apex de rayon inférieur à 80 nm dans le cas respectif d’un nanofil d’alliage et d’un nanofil multicouches. 

Ce protocole expérimental de préparation de nanofils pour l’analyse en sonde atomique est 

maintenant bien maitrisé. Cela a permis de préparer de nombreux échantillons pour analyse. 

Malgré la mise en place d’un bon protocole de préparation, la majorité des analyses effectuées 

ont mené à une rupture anticipée des fils, dont les raisons seront expliquées dans la partie 

sonde Laser de ce chapitre. 
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I.3.c. Analyse et traitement de données (Spectrométrie de masse et 

reconstruction 3D) 

 Durant l’analyse, les atomes de la surface de l’échantillon s’évaporent atome par 

atome et couche atomique par couche atomique. Les ions collectés sont contingentés selon 

leur rapport masse sur état de charge sous la forme d’un spectre de masse représentant le 

nombre d’impacts détectés en fonction du rapport masse sur état de charge. La Figure II-12 

présente le spectre de masse d’un alliage Cu-Co. Ainsi à chaque pic est associé un isotope 

d’un élément. 

 

Figure II-12 : Exemple de spectre de masse obtenu par sonde atomique sur un alliage Cu80Co20. 

De plus, les pics correspondants aux ions H
+
 et H

2+
 ne proviennent pas de l’échantillon 

analysé mais de la chambre d’analyse. En effet, malgré le vide poussé existant dans cette 

chambre, de l’hydrogène y est toujours présent. C’est pourquoi des espèces comme CoH
+
 

peuvent être détectés représentant un atome de Co auquel s’est additionné un atome de H. La 

concentration atomique C de chaque élément dans le matériau peut être mesurée en 

dénombrant le nombre d’éléments contenu dans chaque pic. L’incertitude ΔC sur la mesure 

est purement d’origine statistique, et est donnée par un écart type :        √
  (   )

 
 où 

N est le nombre d’atomes total collectés. 
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 Les méthodes de reconstruction des volumes analysés par la sonde atomique 

tomographique sont détaillées dans la littérature [Bas 95, Vurpillot 01]. La sonde atomique 

tomographique étant un microscope à projection, selon ce qui est schématisé sur la Figure II-

13, les atomes évaporés peuvent être considérés comme provenant du point P situé à une 

profondeur (1+m)R de la surface de la pointe, où m est un facteur géométrique sans 

dimension. 

 

Figure II-13 : Schéma de géométrie pointe-détecteur déterminant les paramètres de projection 

du microscope à sonde atomique. 

Les coordonnées des impacts des ions sur le détecteur (Xd et Yd) permettent alors de calculer 

par projection inverse la position d’origine des atomes à la surface de la pointe (X, Y). La 

troisième dimension, relative à la profondeur, est obtenue à partir du nombre total d’atomes 

évaporés. Pour chaque atome détecté, la profondeur analysée est incrémentée d’une valeur Δz, 

donnée par la relation :    
      

   
 où G est le grandissement, Vat le volume atomique, Q le 

rendement de détection et S la surface du détecteur. L’origine du rendement Q de l’analyse 

provient du détecteur utilisé. En effet, celui-ci se compose d’une galette de microcanaux dont 

la surface effective est inférieure à la surface totale du détecteur. L’incrément en profondeur 

et donc la reconstruction en trois dimensions dépend du grandissement donné par la relation 

  
 

(   )  
, il dépend du rayon de courbure de l’échantillon R et de la distance L entre 

l’échantillon et le détecteur. Il peut donc s’écrire   
      

(   )   
 lorsqu’on l’exprime en fonction 

de E. Ce grandissement G est de l’ordre de 10
7
 [Bas 95].  
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Généralement, la pointe a la forme d’un tronc de cône, dont le rayon de courbure augmente au 

fur et à mesure de l’évaporation. Afin de maintenir l’intensité du champ électrique   
 

   
 

constante (à la valeur du champ d’évaporation), le potentiel V0 est asservi au flux 

d’évaporation et augmente ainsi progressivement tout au long de l’analyse. L’augmentation 

du rayon de courbure induit également une diminution du grandissement de la projection G au 

cours de l’analyse et peut être calculé pour chaque atome évaporé. De plus, les relations 

précédentes montrent que le grandissement G dépend du champ d’évaporation des éléments 

constituant l’échantillon. Des phénomènes de grandissement local appelés « effets de loupe » 

sont alors observés lorsque l’échantillon analysé est constitué de phases présentant des 

champs d’évaporation différents. L’effet de loupe peut ainsi introduire des artefacts dans la 

reconstruction en 3D [Miller 91]. Il convient donc de les prendre en compte afin d’interpréter 

au mieux les résultats obtenus. Après le traitement des données on obtient donc une 

cartographie de la distribution spatiale des atomes constituant l’échantillon analysé. La Figure 

II-14 présente la reconstruction 3D obtenue sur un alliage Cu80Co20 mécanobroyé durant 20 h 

sous atmosphère ambiante [Lardé 11]. 
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Figure II-14 : Reconstruction 3D obtenue 

après analyse en sonde atomique 

tomographique d’un alliage Cu80Co20 

réalisé par mécano-broyage durant 20 h 

sous atmosphère ambiante. 

 

I.3.d. Sonde laser 

 La sonde laser est une sonde conventionnelle à laquelle a été ajouté un laser 

femtoseconde. Ce laser femtoseconde sert à remplacer les impulsions électriques permettant 

l’évaporation contrôlée des atomes durant l’analyse. En effet, le départ des atomes est alors 

contrôlé par des impulsions lasers. Ces impulsions permettent d’échauffer de manière ultra-

brève l’extrémité de la pointe à analyser. Cet échauffement donne assez d’énergie aux atomes 

de la surface pour sauter la barrière d’énergie et ainsi permettre le départ des atomes vers le 

détecteur. De plus, la sonde atomique appelée LAWATAP (Laser Assisted Wide Angle 

Tomographic Atom Probe) a été utilisée tout au long de cette thèse car elle possède l’avantage 

d’avoir un angle de cône d’analyse plus élevé permettant d’analyser de plus grands volumes. 

Néanmoins, cette technique possède des avantages et des inconvénients. 

i) Avantages 

 Comme indiqué précédemment, le premier grand avantage de la sonde LAWATAP est 

la détection d’un grand angle. En effet, lors de l’analyse d’alliage granulaire, il est nécessaire 
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de pouvoir reconstruire un grand volume afin de rendre compte de la densité et de la 

dimension des nanoparticules. 

 Le second avantage est celui qui a motivé la recherche sur ce type de sonde. Il repose 

sur le fait que l’ajout d’un laser permet d’analyser des matériaux peu, voire non conducteurs 

du courant. 

 Le laser permet d’éviter de trop fortes contraintes induites sur le matériau. Ainsi, des 

matériaux réputés « fragiles », tels que les nanofils, peuvent maintenant être analysés à l’aide 

de cette technique. En effet, l’évaporation des atomes étant principalement due à un effet 

thermique, le laser réduit la contrainte exercée sur le matériau. 

ii) Inconvénients 

 Le principal inconvénient réside dans l’utilisation d’une distance plus courte entre la 

pointe et le détecteur permettant l’obtention du « grand angle ». Cette distance étant 

directement liée au temps de vol des ions évaporés, elle joue ainsi un rôle important sur la 

qualité du spectre de masse obtenu. En effet, la distance étant plus courte entre le point de 

départ et d’arrivée des espèces évaporées, l’écart, sur le spectre de masse, entre deux espèces 

de masses proches s’en trouve réduit. 

 Le second inconvénient provient de l’ajout du laser lui-même. En effet, une traîne 

thermique peut apparaitre après un pic de forte intensité. Cette traîne est composée d’impacts 

provenant d’ions s’évaporant après l’impulsion laser lorsque la pointe est encore à 

température élevée. Cette traîne thermique est plus marquée sur certaines espèces comme le 

cuivre. Elle représente un réel problème de quantification élémentaire puisque ces espèces 

évaporées hors impulsions ne peuvent être précisément associées à un pic. De plus, cette 

traîne peut masquer des pics minoritaires pouvant être présents à proximité du pic originel. 

Elle peut être réduite en réduisant la température d’analyse de 80 à 20 K, mais cette 

diminution entraîne une augmentation du risque de rupture anticipée de la pointe. 

I.3.e. Effet de grandissement local 

 Un autre inconvénient, intrinsèque à la technique de sonde atomique tomographique, 

est l’effet de grandissement local. Cet effet apparait dans le cas de précipités nanométrique. 

Celui-ci est plus important à mesure que le diamètre du précipité est plus faible. 
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 Le phénomène de grandissement local au niveau des précipités engendre des 

perturbations lors de la reconstitution du volume analysé [Vurpillot 01]. En effet, le précipité 

sera plus difficilement ou plus facilement évaporé suivant que son champ d’évaporation est 

respectivement supérieur ou inférieur à celui de la matrice. Il se forme alors une protubérance 

ou un creux à la surface de la pointe, Figure II-15, les trajectoires des ions issus du précipité 

sont alors modifiées. Dans le cas d’un précipité à haut champ, les trajectoires divergent dans 

un angle solide plus large que celles des ions issus de la matrice environnante. Ce phénomène 

est qualifié de grandissement local défocalisant. 

 

Figure II-15 : Schéma des échantillons de 

sonde atomique tomographique avec la 

présence du précipité qui affleure à la 

surface de la pointe suivant que celui-ci 

possède un champ d’évaporation 

supérieur (à gauche) ou inférieur (à 

droite) à celui de la matrice [Chbihi 11]. 

L’algorithme de reconstruction ne prenant pas en compte les variations de grandissement 

entre les différentes phases, il en résulte une faible densité atomique moyenne au cœur du 

précipité reconstruit. De plus, une zone de recouvrement des trajectoires ioniques est générée, 

où les ions issus du précipité se mélangent à ceux de la matrice. La définition claire de 

l’interface devient difficile : celle-ci se trouve « diluée » dans la matrice adjacente. Cet effet 

est d’autant plus important que le diamètre du précipité est faible. Ainsi, dans le cas de 

précipité de taille nanométrique, les concentrations et les interfaces seront biaisées. 

I.4. Microscopie électronique à transmission (MET) 

 Les matériaux utilisés dans ce travail (couches minces et nanofils Cu/Co) ont 

également été analysés par microscopie électronique en transmission. Les observations ont été 

réalisées par Xavier Sauvage (GPM) avec un microscope – JEOL ARM 200F équipé d’un 

correcteur d’aberration sur le condenseur (« correcteur sonde ») permettant des analyses 

chimiques de types EDS ou EELS de haute résolution. Les modes d’observation utilisés sont 

le mode STEM (Scanning Transmission Electron Microscope) champ sombre HAADF (High 
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Angle Annular Dark Field). Dans cette partie, le principe de base de ce type de microscope 

ainsi que les différents modes seront succinctement développés. Préalablement, la préparation 

des échantillons pour analyse est présentée. 

I.4.a. Préparation des échantillons 

i) Echantillons sous forme de couches minces 

 Les préparations de lames minces pour analyse en MET ont été réalisées à l’aide d’un 

microscope électronique à balayage couplé à un faisceau d’ions focalisé. En effet, l’épaisseur 

d’une lame TEM doit être de quelques dizaines de nanomètres pour permettre aux électrons 

de traverser cette épaisseur. C’est pourquoi le protocole de « LIFT-OUT » décrit sur la Figure 

II-16 est nécessaire. Cette méthode est très utilisée pour extraire une lame mince analysable à 

l’aide d’un microscope électronique à partir d’un matériau massif. Le protocole suivi est le 

suivant : 

(a) La zone d’intérêt de notre échantillon est, tout d’abord, protégée à l’aide d’un dépôt de 

platine ou de tungstène réalisé à l’aide d’un injecteur de gaz (GIS : Gas Injection 

Source). Un mur est, ensuite, réalisé à la surface de notre échantillon à l’aide de la 

partie FIB du microscope. 

(b) Ce mur est extrait à l’aide d’un micromanipulateur et placé sur un support MET 

spécial. Les différentes soudures sont réalisées à l’aide du GIS. 

(c) Cette lame est ensuite amincie, de part et d’autre, par ablation FIB à faible courant 

d’usinage. 

(d) Cet usinage laisse apparaître la couche d’intérêt (en blanc) entre la couche de 

protection et le substrat de silicium. L’usinage est arrêté lorsque la couche est 

suffisamment fine pour être transparente aux électrons. 

Durant la réalisation de cette lame mince, la couche d’intérêt semble uniforme et l’épaisseur 

peut être estimée autour de 30 nm. 
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Figure II-16 : Préparation d’une lame mince pour analyse en microscopie électronique à transmission. 
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ii) Echantillons sous forme de nanofils 

 La préparation de l’analyse par microscopie électronique à transmission s’avère être 

une étape difficile mais nécessaire en raison du grand diamètre des nanofils étudiés. En effet, 

afin d’obtenir une analyse quantitative des compositions des couches par EDS, il est 

nécessaire que les électrons traversent une épaisseur assez fine (moins de 50 nm) et que les 

parois de la lame mince soient parallèles entre elles. C’est pourquoi il nous est indispensable 

d’affiner nos nanofils avant analyse. Pour cela, le principe de préparation d’une lame mince à 

travers un nanofil est basé sur la méthode de « LIFT OUT » expliquée précédemment. Le 

protocole reste le même et est représenté sur la Figure II-17. 

 

Figure II-17 : Protocole d’élaboration d’une lame mince à travers un nanofil. 

(a) Des nanofils sont dispersés sur un substrat de Si 

(b) Un fil long et droit est sélectionné et recouvert de tungstène. Cette couche de W sert à 

protéger le nanofil du faisceau d’ions focalisé de Ga nécessaire à son usinage. Il est 

ensuite extrait à l’aide de la technique « LIFT OUT » et placé sur un support spécial 

de MET. 

(c) La lame mince est amincie par FIB à partir de la face avant. Une fois que le nanofil 

apparait, l’amincissement se poursuit par la face arrière. 
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(d) L’amincissement est arrêté lorsque l’épaisseur de la lame est suffisamment faible pour 

être transparente aux électrons 

Une fois cette lame mince réalisée, elle est analysée par microscopie électronique à 

transmission. 

I.4.b. Principes du microscope électronique à transmission 

 Le MET est utilisé depuis une cinquantaine d’années pour observer des échantillons 

massifs à la fois dans l’espace réel et dans l’espace réciproque. Celui-ci est très largement 

utilisé dans le domaine de la métallurgie ainsi que dans le domaine des matériaux 

nanostructurés mais il s’ouvre actuellement à des nouvelles thématiques avec l’avènement de 

microscopes in-situ et environnementaux. En effet, les microscopes in-situ permettent 

maintenant d’observer en temps réel l’évolution de la microstructure d’un échantillon soumis 

des contraintes extérieures (traction, compression, contrainte thermique…). Tandis que les 

microscopes environnementaux permettent d’étudier l’influence d’un environnement gazeux 

sur les échantillons. En réduisant la tension d’accélération du faisceau électronique, des 

cellules biologiques peuvent aussi être étudiées. 

 Le principe de fonctionnement du MET est présenté sur le schéma de la Figure II-18. 

Un faisceau d’électrons est généré par un canon et vient traverser l’échantillon. Les 

interactions échantillon-électrons permettent la formation d’une image sur un écran 

fluorescent. Sur le trajet du faisceau d’électrons sont disposés plusieurs systèmes de lentilles. 

Les lentilles condenseurs servent à la focalisation du faisceau et au changement de la densité 

de courant électronique arrivant sur l’échantillon. Ces lentilles peuvent être électrostatiques 

ou électromagnétiques, néanmoins les lentilles électromagnétiques présentant moins 

d’aberrations, ce sont celles-ci qui sont utilisées en MET. La lentille objectif est fondamentale 

car elle détermine la résolution du MET. Les meilleures lentilles objectives ont des 

coefficients d’aberration sphérique Cs de 0,5 mm, ce qui permet d’atteindre une résolution de 

0,19 nm. Le MET utilisé dans cette étude dispose d’un correcteur d’aberration sphérique pour 

le mode STEM qui permet de diminuer la résolution à 0,08 nm. 

Des systèmes de diaphragmes sont aussi présents. Le diaphragme condenseur est centré selon 

l’axe optique et permet de ne garder que la partie centrale du faisceau incident. Le 

diaphragme objectif est situé dans le plan focal arrière de la lentille objectif. Celui-ci permet 

de ne sélectionner qu’une partie des faisceaux diffractés par l’objet pour former l’image. 
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Enfin, la partie basse du système est appelé le projecteur. Cette partie se compose de plusieurs 

lentilles et permet de projeter sur l’écran soit le cliché de diffraction, soit l’image de l’objet. 

 

Figure II-18 : Schéma du microscope électronique à transmission conventionnel (TEM) [Karlik ]. 

I.4.c. Mode conventionnel 

 En microscopie conventionnelle, l’image obtenue est formée en sélectionnant une 

partie des électrons par le positionnement du diaphragme objectif au niveau du diagramme de 

diffraction. Le diaphragme doit être suffisamment petit pour ne sélectionner qu’une partie du 

faisceau transmis (champ clair) ou diffracté (champ sombre). Si le diaphragme est 

suffisamment grand pour sélectionner à la fois le faisceau transmis et diffracté (ou diffusé 

pour les matériaux amorphes) alors le contraste obtenu est dit de phase car il est lié aux 

interférences entre des faisceaux déphasés. 
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 Champ clair 

Les parties qui diffusent peu transmettent bien les électrons et donnent une image claire. C’est 

le cas des trous, des zones riches en éléments légers, des bords de cristaux et des zones 

cristallines loin de toute position de Bragg (Figure II-19.a). 

En fond clair, le contraste ne dépend que de l’orientation cristallographique du cristal par 

rapport au faisceau incident. 

 Champ sombre 

Les parties qui diffusent beaucoup, ou les parties du cristal en position de Bragg pour le 

faisceau diffracté sélectionné par le diaphragme objectif donnent une image claire, le reste est 

sombre (Figure II-19.b). 

 

Figure II-19 : Analyse en champ clair (a) et 

en champ sombre (b) d’un échantillon 

cristallin : en champ clair l’image est 

formée à partir du faisceau transmis avec 

au-dessous la position du diaphragme 

objectif ; en champ sombre formant une 

image avec un faisceau diffracté hkl avec 

au-dessous la position du diaphragme 

objectif [Ghanbaja 08]. 

 

I.4.d. Mode STEM HAADF 

 Le principe du mode STEM (Scanning Transmission Electron Microscope) est 

globalement le même que précédemment (Figure II-20). Le faisceau d’électrons est focalisé 

(taille de faisceau < 0.1 nm) avant de traverser l’échantillon. Cependant, un système de 

bobines magnétiques est ajouté afin de permettre au faisceau de balayer la surface de 

l’échantillon. Des détecteurs sont placés plus ou moins loin du faisceau incident permettant de 

récupérer différents types de contrastes. 
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Figure II-20 : Schéma du microscope électronique à balayage en transmission (STEM) [Karlik ]. 

 L’imagerie STEM HAADF (High Angle Annular Dark Field) permet d’avoir une 

information structurale et chimique à l’échelle atomique. Ce mode d’imagerie permet de 

récupérer les électrons diffusés aux grands angles. Ces électrons correspondent à ceux qui ont 

interagit directement avec le cœur des atomes composant l’échantillon et le contraste obtenu 

nous renseigne sur le numéro atomique des éléments sondés. Les éléments de nombre 

atomique élevé auront un contraste brillant et inversement pour les éléments légers. 

L’utilisation d’un détecteur annulaire permet de collecter l’intensité seulement sur une gamme 

d’angle précise. Le plus souvent, on recommande d’ajuster les paramètres de collecte pour 

que l’angle minimum du détecteur soit au moins le double de l’angle de Bragg des faisceaux 

les plus diffractés. Cette condition de collecte permet d’éviter d’obtenir sur l’image HAADF 

un signal de diffraction résiduel. 

 Le microscope utilisé possède aussi un détecteur de rayons X ré-émis placé à 

proximité de l’échantillon. Celui-ci nous permet de réaliser des spectres d’énergie ainsi que 

des cartographies élémentaires de nos échantillons. 
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II. Mesures magnétiques et magnétorésistives 

II.1. Magnétomètre à SQUID 

II.1.a. Principe 

 Les mesures magnétiques ont été effectuées au laboratoire à l’aide d’un magnétomètre 

à SQUID (Superconductiong Quantum interference Device), modèle MPMS XL de Quantum 

Design. Ce magnétomètre comporte une bobine supraconductrice permettant d’atteindre un 

champ magnétique de 5 Tesla, dans un intervalle de température allant de 5 à 400K. Le 

principe de mesure au SQUID est fondé sur le déplacement de l’échantillon dans des bobines 

de mesure. La détection du flux magnétique se fait grâce à un anneau supraconducteur 

comportant une ou deux jonctions Josephson appelées SQUID (Figure II-21). La tension 

induite par la variation de flux magnétique provoquée par le déplacement de l’échantillon 

permet de mesurer le moment magnétique de l’échantillon, et ainsi d’en déduire son 

aimantation [Bloyet 96]. La sensibilité de ce magnétomètre permet de mesurer des variations 

de moment magnétique de l’ordre de 10
-8

 uem. 

 

 

Figure II-21 : Principe de fonctionnement d’un SQUID. 
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 Ce magnétomètre a été utilisé de deux façons : 

 soit à température fixe. On s’intéresse, dans ce cas, à la variation de l’aimantation du 

matériau en fonction du champ magnétique appliqué. Ceci permet d’obtenir des cycles 

d’hystérésis. 

 soit à champ fixe. On s’intéresse alors à la variation de l’aimantation du matériau en 

fonction de la température. On peut ainsi tracer des courbes Zero Field Cooled - Field 

Cooled (ZFC-FC). 

II.1.b. Courbes d’aimantation et cycles d’hystérésis 

 Le processus d’aimantation d’un matériau magnétique est étudié en enregistrant, à une 

température donnée, la variation de l’aimantation en fonction du champ magnétique appliqué, 

M(H). Le processus de désaimantation est caractérisé par un cycle d’hystérésis, obtenu de la 

manière suivante. A température fixée, les mesures d’aimantation sont tout d’abord réalisées 

en appliquant un champ magnétique de 5 Tesla, puis en le diminuant de 5 à -5 Tesla. Les 

mesures sont ensuite effectuées en augmentant le champ magnétique de -5 à 5 Tesla. On 

obtient ainsi un cycle d’aimantation en fonction du champ magnétique constitué de deux 

branches. La Figure II-22 schématise un cycle d’hystérésis M(H). 

 

Figure II-22 : Cycle d’hystérésis M(H) schématique. 
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L’aimantation augmente progressivement jusqu’à atteindre la valeur à saturation notée MS. La 

croissance de l’aimantation avec le champ magnétique peut être plus ou moins rapide selon 

les matériaux. De plus, on remarque que les deux branches de la courbe ne se superposent pas 

totalement. Cette irréversibilité, appelée hystérésis, peut être également plus ou moins 

importante selon les matériaux. Elle est caractérisée par le champ coercitif HC qui par 

définition correspond au champ qu’il faut appliquer à un matériau aimanté pour annuler son 

aimantation. Pour les matériaux magnétiques « doux » (métaux Fe, Co, Ni), le champ coercitif 

est faible (quelques dizaines d’Oersted) tandis que pour les matériaux magnétiques « durs » 

(aimants Al-Ni-Co, Sm-Co, Nd-Fe-B…), le champ coercitif est beaucoup plus élevé 

(plusieurs kiloOersted). Les matériaux magnétiques nanostructurés peuvent, quant à eux, 

présenter un comportement superparamagnétique, qui se caractérise par une absence 

d’hystérésis et une difficulté à atteindre la saturation suivant la température. 

 Ce comportement superparamagnétique peut être confirmé en réalisant des courbes 

ZFC/FC, courbes représentant l’aimantation du matériau en fonction de la température à un 

champ magnétique appliqué faible et fixe. 

II.1.c. Courbes ZFC-FC 

i) Principe 

 Les courbes ZFC-FC sont des courbes de variation thermique de l’aimantation 

réalisées à faible champ magnétique. L’échantillon est dans un premier temps plongé dans le 

cryostat à 5 K en l’absence de champ magnétique. Un faible champ magnétique (10-100 Oe) 

est ensuite appliqué. On effectue alors, comme le montre la Figure II-23, des mesures 

d’aimantation en augmentant la température de 5 à 300 K, ce qui constitue la première 

branche de la courbe. Cette branche est nommée ZFC (Zero-Field-Cooled) car obtenue après 

un refroidissement en champ nul. Une fois la branche ZFC obtenue, on effectue les mêmes 

mesures d’aimantation en diminuant la température de 300 à 5 K. On obtient ainsi la 

deuxième branche de la courbe appelée FC (Field-Cooled) car obtenue en refroidissant 

l’échantillon sous champ magnétique. Ce protocole expérimental permet d’étudier les 

phénomènes de relaxation superparamagnétique ainsi que les comportements de type verre de 

spins. 
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Figure II-23 : Exemple de courbe ZFC/FC. 

 Sur cette courbe ZFC/FC, différentes conclusions peuvent être déduites. Le pic obtenu 

sur la branche ZFC est caractéristique de la relaxation superparamagnétique d’une assemblée 

de nanoparticules. Le sommet de ce pic est appelé température de blocage, notée TB. La 

température d’irréversibilité Tirr est la température pour laquelle la branche ZFC et la branche 

FC se séparent. Elle donne une information sur la dispersion en taille des nanoparticules. De 

plus, lorsque la branche FC possède, elle aussi, un pic où l’aimantation diminue pour de 

faibles températures, cela peut, dans certains cas, être relié à un effet verre de spin. 

ii) Interprétations de courbes ZFC/FC et superparamagnétisme 

 Le superparamagnétisme est un comportement des matériaux ferromagnétiques ou 

ferrimagnétiques qui apparaît lorsqu’ils sont sous la forme de petits grains ou nanoparticules 

(Ø < 30 nm). A cette échelle nanométrique, les particules sont monodomaines et leurs 

moments sont alors associés à un macro-spin, Figure II-24, d’intensité correspondant à la 

somme des moments. 

 

Figure II-24 : Schéma d’une particule monodomaine. 
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 En effet le comportement d’une nanoparticule dépend du rapport entre l’énergie 

d’anisotropie : Keff.V (où Keff est la constante d’anisotropie effective : énergie d’anisotropie 

par unité de volume et V le volume de la particule) et l’énergie thermique à la température T, 

kBT (où kB est la constante de Boltzmann). 

 Pour des températures supérieures à la température critique dite de blocage : TB 

(température pour laquelle les énergies d’anisotropie et thermique du système considéré se 

compensent), l’aimantation de la particule peut se retourner librement en réponse aux 

sollicitations extérieures. Nous sommes alors dans un régime pouvant être considéré comme 

un paramagnétisme de spin géant. C’est ce régime de fluctuation magnétique qui est appelé 

superparamagnétique. 

 Les directions de facile aimantation sont séparées par une barrière d’énergie 

correspondant à l’énergie d’anisotropie. Le temps pendant lequel l’aimantation de la particule 

demeure dans une direction de facile aimantation (temps de relaxation) est donné par  une loi 

d’Arrhenius : 

     
(
    . 

  . 
)
 

où    est un temps caractéristique d’essai de retournement de l’ordre de 10
-9

 s. 

Suivant le temps caractéristique de mesure expérimentale (       ) deux situations sont 

possibles : 

 Si          , la direction des moments magnétiques fluctue pendant le temps de la 

mesure expérimentale. L’aimantation mesurée est nulle. Le comportement observé est 

assimilable à celui existant à haute température. 

 Si          , la direction des moments magnétiques ne fluctue pas pendant le temps 

de mesure expérimentale. Une aimantation est mesurée. Le comportement observé est 

assimilable à celui existant à basse température. 

La température de blocage TB est définie comme étant la température à laquelle          . 

La valeur mesurée dépendra donc de la technique de mesure utilisée car elle est reliée au 

temps de mesure par la relation : 

   
    .  

    (
       

  ⁄ )
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On parlera donc de température de blocage relative à une mesure. Cette précision ne sera 

apportée que lorsque les mesures de températures de blocage ne seront pas réalisées à l’aide 

d’un SQUID. 

 Il est donc important, pour comparer les températures de blocage d’échantillons 

différents, de réaliser les mesures dans des conditions identiques, sur le même appareil. 

 Le temps de mesure d’un magnétomètre à SQUID est estimé à 100s. L’expression 

précédente s’écrira alors :   .   .        .  . Cette relation permet, connaissant la 

constante d’anisotropie effective, de déterminer les tailles des objets étudiés. 

 Dans le cas où les particules magnétiques sont monodisperses, elles possèdent toutes 

la même température de blocage TB. Les parties ZFC et FC de tels systèmes sont montrés 

respectivement sur les figures II-25.a et II-25.b. Après refroidissement sans champ 

magnétique, les macro-spins sont désalignés et les particules sont bloquées aléatoirement, 

l’aimantation est donc nulle. Pour des températures inférieures à TB, aucune particule ne se 

débloque et l’aimantation reste nulle. Une fois la température TB atteinte, les particules se 

débloquent et deviennent superparamagnétiques. On observe alors à TB un saut de 

l’aimantation puis une décroissance qui obéit à la loi de Langevin. Cette évolution de 

l’aimantation de la branche ZFC est très schématique, en réalité il n’y a pas de saut brusque 

de l’aimantation à TB. En effet, le déblocage des précipités est un phénomène statistique qui 

provoque une augmentation progressive de l’aimantation autour de TB. Lorsque la température 

diminue l’aimantation de la branche FC (Figure II-25b) croît en suivant la loi de Langevin. La 

branche FC est alors confondue avec la branche ZFC. Lorsque la température devient 

inférieure à la température de blocage TB, les particules se bloquent et la présence du champ 

magnétique oblige les moments à s’orienter dans une direction privilégiée proche de la 

direction du champ magnétique. C’est pourquoi une irréversibilité apparaît au-dessous de TB. 
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Figure II-25 : Courbes théoriques a) ZFC et b) FC d’une assemblée de particules superparamagnétiques 

mono-disperses et (c) courbe ZFC/FC schématique d’un échantillon réel. 

En réalité, les particules ne sont pas monodisperses et les moments des particules sont souvent 

distribués, ce qui crée une distribution de température de blocage. On n’observe pas de pic 

très net au niveau de TB, mais un pic assez large, dont le maximum correspond à la valeur 

moyenne de la distribution de moments magnétiques des précipités, comme le montre la 

Figure II-25c. La position du pic de la branche ZFC (TB) augmente avec la taille moyenne des 

précipités. Le volume moyen des particules V peut donc être estimé à l’aide de la relation 

    .         , où Keff est la constante d’anisotropie de l’espèce constituant les 

nanoparticules valant, respectivement, 2,7.10
5
 et 3.10

4
 J/m

3
 à basses températures et à 

température ambiante pour une structure Co-cfc (voir chapitre I). 
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II.2. Mesures de magnétorésistance 

 Le principe de mesure de magnétorésistance repose sur la loi d’Ohm. Le schéma de 

principe est représenté sur la Figure II-26. 

 

Figure II-26 : Circuit de mesure de la magnétorésistance faisant apparaître la f.e.m. thermoélectrique [Lardé 05]. 

La méthode utilisée est dite à quatre points, celle-ci permet de s’affranchir de la résistance des 

fils servant à la mesure. Elle fut utilisée par Wenner pour mesurer la résistivité des sols. 

Quatre contacts électriques sont déposés en ligne sur l’échantillon à étudier. Un courant est 

injecté entre les contacts 1 et 4, la tension développée entre les points 2 et 3 est mesuré grâce 

à un voltmètre. Ainsi, connaissant l’intensité I du courant injecté et la tension U développée 

aux bornes 2 et 3, on peut déterminer la résistance électrique correspondante, par la relation 

suivante : 

    
 

 
 

Lorsque les tensions à mesurer sont très faibles (de l’ordre du microvolt), il faut tenir compte 

des effets thermoélectriques. Ces effets thermoélectriques (effet Peltier et effet Thomson) sont 

responsables de la création d’une force électromotrice au sein du circuit de mesure de la 

tension. Cette f.e.m. thermoélectrique est notée Vthermo et est représenté sur la Figure II-26 par 

un générateur de tension continu. Elle dépend uniquement de la température. Pour s’affranchir 

de cette tension d’offset, on procède à deux mesures de la tension V, l’une réalisée pour un 

sens donné (positif) du courant et l’autre réalisée pour le sens contraire (négatif). On mesure 

donc deux tensions notées V+ et V-. La différence entre ces tensions permet d’éliminer la 

tension d’offset thermoélectrique. On a alors :  
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La valeur de la résistance correspondant au segment défini par les contacts 2 et 3 est alors 

donnée par l’expression suivante : 

    
     
   

 

Les mesures de magnétorésistance consistent ensuite à soumettre l’échantillon à un champ 

magnétique extérieur et à effectuer des mesures de la résistance R23 pour différentes valeurs 

du champ magnétique. On définit ensuite la magnétorésistance de l’échantillon par le taux de 

variation relatif de la résistance en fonction du champ magnétique. La magnétorésistance est 

alors exprimée par la relation suivante : 

  ( )  
  

 
 
     
  

     

 Durant cette thèse, ce montage à 4 points n’est possible que pour les poudres et les 

couches minces de cuivre-cobalt. En ce qui concerne les nanofils d’alliage ou multicouches, 

seul un montage deux points est possible. En effet, la géométrie de l’échantillon composée 

d’une membrane d’alumine recouverte sur une face d’or à l’intérieur de laquelle des nanofils 

ont été déposés rend le montage à quatre points impossible. 

 Le schéma de montage nécessaire pour les mesures de magnétorésistance des nanofils 

est représenté sur la Figure II-27. 

 

Figure II-27 : Schéma de montage pour les mesures de magnétorésistance sur des nanofils. 
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Comme le montre la figure, ce montage correspond à un montage deux points avec le courant 

injecté à travers les nanofils. La mesure du potentiel se fait donc aux mêmes endroits que 

l’injection de courant. Bien entendu ce montage n’est pas représentatif d’un unique fil, mais il 

permet tout de même d’observer de manière simple l’évolution de la résistance d’une 

assemblée de nanofils en fonction du champ magnétique appliqué. 

 Les mesures de magnétorésistance ont été effectuées au laboratoire CRISMAT de 

Caen par Alain Pautrat. Le matériel utilisé est un PPMS de Quantum Design en mode 

résistivité. 
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Chapitre III : Synthe se et e tude de 
poudres me canobroye es Cu80Co20 

 Ce chapitre est consacré à l’étude d’alliages granulaires Cu80Co20 élaborés par broyage 

mécanique à partir de poudres pures de Cu et de Co. Celles-ci ont été broyées dans le but 

d’obtenir une solution solide puis recuites afin de former des nanoparticules de Co favorables 

à l’augmentation de la magnétorésistance géante. Ce chapitre est structuré en trois parties. 

 La première partie décrit le principe du broyage mécanique à haute énergie et présente 

le broyeur et les paramètres de broyage utilisés dans ce travail. 

 La seconde partie présente les résultats de la caractérisation microstructurale des 

échantillons réalisés. L’évolution de la microstructure des échantillons en fonction du temps 

de broyage et l’influence d’un traitement thermique y sont discutés. 

 La troisième partie présente l’évolution des propriétés magnétiques et 

magnétorésistives des échantillons en fonction du temps et après recuit. 

Les propriétés physiques des échantillons sont finalement corrélées aux propriétés 

microstructurales dans la conclusion de ce chapitre. 
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I. Broyage mécanique à haute énergie 

I.1. Principe 

 Le broyage mécanique à haute énergie également appelé mécanosynthèse a été 

développé dans les années 60, par John Benjamin [Benjamin 70] pour réaliser des dispersions 

d’oxydes (Al2O3, Y2O3) dans des alliages de nickel dans le but de renforcer leurs propriétés 

mécaniques. A partir des années 80, cette technique fut utilisée pour réaliser des alliages 

amorphes [Koch 83, Hellstern 87], des solutions solides sursaturées d’éléments immiscibles 

et des matériaux nanostructurés [Schwarz 85, Fecht 90]. La technique de mécanosynthèse a 

un potentiel d’application assez vaste. Elle permet d’obtenir des structures uniques avec des 

coûts d’élaboration peu élevés. C’est pourquoi elle a connu un véritable essor dans les années 

1980 et 1990. 

 Le broyage mécanique consiste à agiter une jarre contenant des billes d’acier et de la 

poudre. Considérons le broyage d’une poudre métallique. Cette poudre peut être un mélange 

de poudres d’éléments purs ou de poudres d’éléments pré-alliés. Sous l’effet des collisions 

répétées des billes entre elles, mais aussi des billes avec la paroi de la jarre, les grains de 

poudres sont écrasés (Figure III-1). Ils sont alors alternativement déformés plastiquement, 

fracturés et soudés ce qui conduit à la formation d’agrégats, ou de particules, dont la taille 

dépend de la compétition entre les phénomènes de soudure et de fracture. 

 

Figure III-1 : Principe du broyage mécanique, formation d’agrégats par chocs mécaniques. 

 Dans le cas d’un broyage mécanique réalisé sur deux éléments ductiles, des analyses 

en microscopie électronique à transmission ont montré que durant les premiers temps de 

broyage une structure en lamelles alternées des deux éléments se développe créant ainsi les 
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interfaces favorables au mélange [Fecht 92, Suryanarayana 01], comme le représente la 

Figure III-2. L’épaisseur des lamelles décroit avec le broyage jusqu’à ce que celles-ci ne 

soient plus détectables. 

 

Figure III-2 : Image MEB de la structure lamellaire 

obtenue durant le broyage de deux éléments ductiles 

(Ag-Cu) [Suryanarayana 01]. 

 Différents types de broyeurs peuvent être utilisés comme les broyeurs attriteurs, où les 

billes sont mises en mouvement par l’intermédiaire de palettes en rotation (Figure III-3.a), ou 

encore les broyeurs vibrants où le mouvement des billes est provoqué par des vibrations haute 

fréquence (Figure III-3.b). Pour cette étude, nous avons utilisé un troisième type de broyeur, 

un broyeur planétaire, où le mouvement des billes résulte de la rotation de la jarre (Figure III-

3.c). 

 

Figure III-3 : Différents types de broyeurs. 
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I.2. Le broyeur planétaire 

 Le broyeur utilisé dans cette étude pour l’élaboration de nos échantillons est un 

broyeur planétaire Pulvérisette P5 de Fritsch (Figure III-4). Le principe est le suivant : des 

jarres, contenant des billes et de la poudre, sont fixées sur un plateau tournant à une vitesse 

variable Ω (Ωmax = 360 tr/min). Elles sont elles-mêmes animées d’un mouvement de rotation 

dont le sens est contraire à celui du plateau. La vitesse de rotation des jarres ω = -1,25Ω. 

Ainsi, le mouvement total des jarres résulte de la composition des deux mouvements de 

rotation. 

 

Figure III-4 : Schéma et photographie du broyeur Pulvérisette P5 de Fritsch. 

Sous l’effet de la force centrifuge, les billes se mettent en mouvement dans les jarres, et la 

poudre se trouve broyée lors des collisions bille-bille et bille-paroi. 

I.3. Les paramètres de broyage 

 Les propriétés des poudres broyées vont dépendre de nombreux paramètres. On peut 

distinguer les paramètres contrôlables et les paramètres difficilement contrôlables ou mal 

maîtrisés. 
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I.3.a. Les paramètres contrôlables 

Dans le cas du broyeur planétaire, ces paramètres sont : 

 La géométrie des jarres (volume et diamètre) 

 La géométrie des billes (diamètre et masse) 

 Le nombre de billes 

 Le rapport masse de billes/masse de poudre 

 La vitesse de rotation 

 L’atmosphère de broyage 

La difficulté de la technique de mécanosynthèse est de prévoir quel sera le produit final pour 

des conditions de broyages données. Dans la plupart des cas, c’est une approche empirique 

qui permet de dégager l’influence des paramètres de broyage. 

I.3.b. Paramètres difficilement contrôlables 

 Les paramètres difficilement contrôlables sont essentiellement la température et la 

contamination par les outils de broyage. 

i) La température 

 Lors du broyage, la poudre est soumise à d’importantes contraintes de cisaillement, il 

en résulte un pic de température au niveau de l’impact. Cette élévation de température peut 

être significative, et favoriser certaines transformations thermiquement activées. Toutefois la 

température locale reste inférieure à la température de fusion. A ce pic local de température 

vient s’ajouter une augmentation de la température moyenne des outils de broyage qui dépend 

essentiellement du broyeur utilisé et des paramètres de broyage. Des études ont montré que le 

plus souvent l’élévation de la température ne dépasse pas 300°C [Schwarz 85, Koch 83]. 

ii) La contamination par les outils de broyage 

 La poudre obtenue après broyage contient toujours des contaminations provenant des 

outils de broyage, usés par les chocs répétés. Cette pollution dépend à la fois de l’intensité de 

broyage (plus le broyage est intense et plus la pollution sera grande) mais aussi du temps de 

broyage. 
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I.3.c. Paramètres de broyage utilisés 

 L’alliage de composition de Cu80Co20 a été obtenu par broyage à haute énergie. 

L’échantillon a été élaboré à partir d’un mélange de 12g des poudres élémentaires Cu et Co 

placé dans des jarres en acier chromé de 80 ml et contenant cinq billes en acier chromé d’un 

diamètre de 20 mm. Le rapport masse de billes sur masse de poudre est alors de 13. Les jarres 

sont ensuite fermées hermétiquement. Une fois ces opérations terminées, les jarres sont 

solidement fixées sur le plateau du broyeur. 

Le broyage a été effectué avec une vitesse de rotation du plateau de 300 tours par minute, par 

cycles de 3h sous atmosphère ambiante. Un cycle est constitué de 1h30 de broyage suivi de 

1h30 de pause, ceci afin d’éviter un échauffement des jarres trop important (Figure III-5). A 

chaque fin de cycle, les jarres sont ouvertes afin de réaliser un prélèvement d’une partie de la 

poudre. 

 

Figure III-5 : Paramètres de broyage utilisés. 
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II. Etude de la microstructure des poudres d’alliages granulaires 

Cu80Co20 

II.1. Granulométrie et composition de la poudre en fonction du temps 

de broyage 

 Avant toute analyse, les poudres ont été observées par microscopie électronique à 

balayage. Après 1h30 de broyage, la poudre présente un aspect noir et terne. Celle-ci présence 

des particules de tailles comprises entre 50 et 100 µm (Figure III-6.a et c). La présence 

d’agrégats de taille supérieure n’est pas observée. Des particules de cette poudre ont été 

enrobées dans une matrice conductrice puis polies. Ceci a permis de réaliser des mesures EDS 

au cœur des particules. La composition obtenue (Cu79Co21) est proche de la composition 

nominale. 

De plus, une partie de la poudre réalisée a été envoyée au service central d’analyse afin de 

réaliser un dosage des éléments présents après 1h30 de broyage. Les résultats ont permis une 

quantification beaucoup plus précise sur une grande quantité de poudre. Ce dosage donne des 

pourcentages de 74,76% de cuivre et de 17,22% de cobalt. Du fer est aussi détecté à hauteur 

de 0,56% ainsi que de l’oxygène à 3,29%. Lorsque l’on ne prend en considération que les 

espèces initialement introduites, on obtient un pourcentage proche de celui attendu s’élevant à 

80,1 % de Cu et 19,9% de Co. Le fer détecté provient d’une pollution des jarres de broyage. Il 

est à noter que celle-ci est inférieure à la quantité habituellement détectée dans la plupart des 

poudres broyées, pour ce système de 1 à 5% [Suryanarayana 01]. Pour ce temps de broyage 

l’oxydation de la poudre a déjà commencé mais reste assez faible. Cette oxydation n’est pas 

surprenante car le broyage a été réalisé sous atmosphère ambiante. 

 La poudre obtenue après 20h a, elle aussi, été observée par microscopie électronique à 

balayage, Figure III-6.b et d. Les images réalisées montrent des particules homogènes, de 

tailles comprises entre 10 et 30 µm. La taille des particules observée diminue lorsque le temps 

de broyage augmente. 
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Figure III-6 : Images par microscopie des poudres Cu80Co20 broyées pendant 1h30 (a, c) et 20h (b, d). 

II.2. Evolution des propriétés structurales durant le broyage 

II.2.a. Diffraction des rayons X 

 La Figure III-7 présente l’évolution du diffractogramme de rayons X de la poudre 

Cu80Co20 en fonction du temps de broyage. Avant broyage, on observe les pics de diffraction 

de la phase de Cu-cfc (représenté par les lignes verticales) ainsi que les pics associés aux 

phases α-Co (cfc) et β-Co (hcp) dont les positions sont indiquées au bas de la figure. Après 

1h30 de broyage, on constate que l’intensité de l’ensemble des pics de Cu et de Co a 

fortement diminué. A partir de 3h de broyage, les pics de Co ont complètement disparu et 

seuls les pics de Cu sont observés. On constate néanmoins un élargissement et un décalage 

vers les grands angles de ces derniers. On peut également noter l’apparition de pics d’oxyde à 

partir de 9h de broyage. Ces pics peuvent être associés à la présence de CoO, CuO et/ou Cu2O 

en accord respectivement avec les fiches JCPDS 03-065-2902, 01-0778-428 et 01-077-0199. 

La présence de ces oxydes peut être expliquée par l’oxydation partielle du cobalt et/ou du 

cuivre par l’oxygène de l’air venant de l’atmosphère de broyage. 
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Figure III-7 : Evolution du diffractogramme de rayons X de la poudre Cu80Co20 en fonction du temps de broyage. 

L’élargissement et la diminution des pics de diffraction observés indiquent une diminution de 

la taille des domaines cohérents de diffraction et/ou une augmentation des contraintes. Le 

décalage des pics de Cu par rapport à leur position initiale (avant broyage) suggère quant à lui 

une variation du paramètre de maille du réseau cfc de la phase de Cu. La variation relative de 

paramètre de maille de la phase de cuivre (∆a/a) est présentée sur la Figure III-8. On constate 

que le paramètre de maille diminue fortement pendant les 3 premières heures de broyage puis 

augmente légèrement au-delà. La diminution observée peut être corrélée à la disparition des 

pics de Co et traduire la dissolution progressive durant le broyage des atomes de Co dans la 

phase de Cu [Childress 91a,Gente 93,Ueda 95]. En effet, le rayon atomique du cobalt étant 

inférieur à celui du cuivre (0.125 nm et 0.128 nm respectivement), la substitution d’atomes de 

cuivre par des atomes de cobalt entraîne la diminution du paramètre de maille de la phase de 

cuivre. Cette dissolution mènerait alors à une solution solide de type Cu-Co. Si l’on considère 

que cette diminution suit la loi de Vegard, le pourcentage de cobalt contenu dans la solution 

solide s’élève après 3h de broyage à environ 20%. Cette évolution a également été rapportée 

par Baricco et al. [Baricco 93], et par Modder et al. [Modder 98]. L’augmentation après 9h 

de broyage pourrait, dans notre cas, être corrélée à l’apparition des pics d’oxyde et suggérerait 

alors une oxydation du cobalt déjà dissous dans la matrice de cuivre. Ceci provoquerait un 
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appauvrissement en Co de la matrice et donc une augmentation du paramètre de maille. Après 

20h de broyage, la loi de Vegard donne une teneur en Co de 15%. 

 

Figure III-8 : Variation du paramètre de maille en fonction du temps de broyage. 

II.2.b. Observations MEB et tomographie 3D par Focused Ion Beam 

 Les échantillons broyés 1h30 et 20h ont été caractérisés par MEB et par tomographie 

FIB. 

 Des images réalisées par microscopie électronique à balayage d’une coupe 

transversale d’un grain de poudre broyée 1h30 sont représentées sur la Figure III-9. Plusieurs 

zones peuvent ainsi être mises en évidence. Après la réalisation de spectres EDS dans les 

zones (A) et (B), nous pouvons conclure que les zones de contraste sombre sont pures en 

cobalt et celles de contraste plus clair sont riches en cuivre. Les zones noires sont, quant à 

elles, attribuées à des porosités. 

 

Figure III-9 : Images MEB d’une vue en coupe d’un grain de poudre broyée 1h30 réalisées à un grandissement 

(a) de 7500 X et (b) de 50000 X. 
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La Figure III-9.b représente une image MEB réalisée à un plus fort grandissement (50000 X) 

d’une région de contraste clair. Cette image montre une structure inhomogène se présentant 

sous forme de lamelles. L’échelle d’analyse EDS est trop importante pour permettre 

d’identifier clairement les compositions de ces lamelles. Néanmoins au vu des contrastes 

obtenus, on peut dire que certaines lamelles doivent être riches en Co et d’autres riches en Cu. 

A ce stade de broyage, la poudre présente une structure composite sous forme de lamelles 

riches alternativement en Cu et Co. Notons que les lignes verticales visibles sur cette image 

sont dues à un effet appelé « Rideau de Théâtre » induit par le faisceau ionique. 

 La tomographie FIB permet d’observer cette structure en 3D, comme le montre la 

Figure III-10.a. Après un traitement d’image adapté, on peut extraire la distribution des zones 

riches en Co (Figure III-10.b). Sur cette reconstruction, deux types de particules peuvent ainsi 

être mis en évidence. Le premier est composé de grosses particules allongées de dimension 

supérieure au micromètre et le second se compose, quant à lui, de fines lamelles en forme de 

pétales d’épaisseur de l’ordre 100 nm. 

 

Figure III-10 : Reconstruction 3D d’une analyse FIB-3D. 
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La microstructure observée après 1h30 de broyage est cohérente avec les résultats de la 

littérature. En effet, il a déjà été montré que le broyage de matériaux ductiles conduit, dans les 

premières heures de broyage, à la formation d’une structure lamellaire (cf paragraphe I.1.). 

 Une image MEB d’une coupe transversale de la poudre broyée 20h est représentée sur 

la Figure III-11. Sur cette image, le contraste foncé est toujours dû à la présence de porosités 

dont le nombre a augmenté. On remarque la disparition du contraste de phase observé pour 

1h30 de broyage. La microstructure semble donc, maintenant, homogène. Néanmoins 

quelques régions apparaissent en contraste gris foncé. Après analyse EDS, ces zones s’avèrent 

être riches en fer. La présence de fer est due à une pollution par les jarres et les billes d’aciers 

utilisées durant le broyage. 

Pour des temps élevés de broyage, la microstructure de la poudre semble donc être homogène 

hormis les quelques zones riches en fer. On peut donc penser qu’en augmentant le temps de 

broyage, la poudre s’écrouit, la dureté, et par conséquent la fragilité, augmentent et les 

particules se fragmentent permettant une meilleure dissolution avec le cuivre. Cependant, la 

résolution de cette technique de caractérisation n’est pas suffisante pour conclure sur 

l’homogénéité de la poudre à l’échelle nanométrique. Afin de caractériser plus finement la 

nanostructure de ce composé, des analyses en Sonde Atomique Tomographique ont été 

réalisées. 

 

Figure III-11 : Image MEB d’une vue en coupe d’un grain de poudre broyée 20h. 
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II.2.c. Analyses en Sonde Atomique Tomographique 

 La poudre Cu80Co20 broyée 20h a été caractérisée par sonde atomique tomographique 

(SAT). 

 Un spectre de masse typique d’une analyse en SAT est représenté sur la Figure III-12. 

Durant l’analyse, des ions de Cu, Co et O ont été détectés, comme attendu. Des ions de Fe 

sont aussi présents avec un pourcentage de 0,6%. La présence de fer provient de la pollution 

par les jarres de broyage. Ceci est en accord avec les analyses chimiques et les analyses EDS. 

 

Figure III-12 : Spectre de masse d’une analyse par SAT de la poudre Cu80Co20 broyée 20h. 

Le pic à la position de 16 u.m.a. peut être attribué à la présence d’ions O
+
 et/ou O2

2+
. Durant 

nos analyses celui-ci sera associé à la présence exclusive d’ions O2
2+

. En effet, cette 

hypothèse est largement acceptée par la communauté de la sonde atomique tomographique 

lors des analyses d’oxydes car celles-ci mènent aux stœchiométries attendues dans le cas de 

ZnO [Lardé 09], SiO2 [Ngamo 10] et Fe1-xO [Bachhav 11]. Dans le volume analysé, les 

pourcentages de cuivre et de cobalt sont respectivement de 76±5% et 24±5%. Ces valeurs sont 

proches de la composition nominale de l’alliage (Cu80Co20). De plus, elles sont cohérentes 

avec les compositions mesurées par EDS (Cu79Co21) et dosage chimique (Cu80,1Co19,9) sur la 

poudre broyée 1h30. Cela montre que le broyage ne change pas la quantité des espèces 

introduites au départ. De plus, le dosage chimique avait montré la présence de fer et 

d’oxygène à hauteur respectivement de 0,6% et 3,3%. Après 20h de broyage on remarque 

donc que la quantité de fer n’a pas évoluée tandis que celle d’oxygène a augmenté de 3,3% à 

près de 13%. 
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 Une distribution élémentaire tirée du volume analysé est représentée sur la Figure III-

13. Une distribution non homogène est observée. La cartographie du Co montre que la 

distribution de ce dernier n’est pas homogène. On remarque la présence de zones plus riches 

en Co. Sur les cartographies du Cu et de O, on constate que la plupart des zones riches en Co 

correspondent à un appauvrissement en Cu et à un enrichissement en O. Ce résultat montre la 

présence de particules d’oxyde de cobalt de type CoO. Ces particules de tailles nanométriques 

(~10-20 nm) sont dispersées dans une matrice Cu-Co riche en Cu. On peut également noter 

que les atomes de fer détectés lors de l’analyse sont principalement présents dans les 

particules d’oxyde. Ceci peut s’expliquer par l’immiscibilité du Fe dans le Cu. 

 

Figure III-13 : Distribution des éléments 

dans un volume reconstruit d’une poudre 

Cu80Co20 broyée 20h. L’épaisseur du 

volume reconstruit (perpendiculaire à la 

figure) est de 5 nm. Seulement 1% des 

atomes de Cu et 10% des atomes de Co 

ont été représentés pour des raisons de 

clarté. 
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De petits amas riches en Co et ne contenant pas d’oxygène peuvent également être observés 

(encadré en pointillés sur la figure). Ces amas ont une composition autour de Cu-55% et Co-

45% ; avec un diamètre entre 2-3 nm. La quantité de cobalt au sein de ces nano-amas doit 

certainement être supérieure à 45%. En effet, la différence entre les deux champs 

d’évaporation de Cu et Co [Tsong 78, Miller 96] (respectivement 30 et 37 V.nm-1) entraîne 

un effet de grandissement local (expliqué dans le chapitre II) limitant ainsi la précision sur la 

mesure de composition de ces amas. Dans ce cas, pour des amas de faible dimension, du 

cuivre peut être introduit artificiellement, lors de la reconstruction, au sein des particules de 

cobalt.  

 Après 20h de broyage, on obtient donc un matériau nanocomposite constitué de 

particules de Co et d’oxydes de Co dispersées dans une matrice Cu-Co riche en Cu. La Figure 

III-14 montre une représentation 3D de la nanostructuration obtenue. La matrice riche en 

cuivre est représentée en rouge et les particules d’oxydes sont représentées en vert, révélant 

ainsi leur distribution et leur densité. La taille de ces particules est comprise entre 10 et 50 

nm. Le volume total est composé de 30%vol d’oxydes de Co, 70%vol de matrice riche en Cu 

et de moins de 0,1% de nano-amas enrichis en Co. Les mesures de concentration effectuées 

dans le volume analysé montrent que la matrice est composée d’environ 84±2% de Cu et de 

16±2% de Co avec des traces d’oxygène. 

 

Figure III-14 : Reconstruction d’une analyse par SAT de la poudre broyée 20h. 

Matrice riche en Cu Particules d’oxydes de Co
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 La Figure III-15 représente un profil de concentration à travers un amas d’oxyde. Ce 

profil montre que l’oxyde contient autour de 50% de Co, 5% de Cu, 45% de O et des traces de 

Fe. Il apparaît donc que les oxydes détectés sont du type CoO. Cet oxyde devrait être 

antiferromagnétique en dessous de la température ambiante et devrait présenter un effet 

d’échange bias à 5 K. 

 

Figure III-15 : Profil de concentration à travers un amas de la poudre broyée 20h. 

L’ensemble des données collectées à l’aide de la sonde atomique tomographique montre que 

le cobalt est réparti de la manière suivante :  

 environ 2/3 est dissous au sein d’une matrice riche en cuivre (Cu-84%, Co-16%), 

 environ 1/3 est sous la forme d’oxyde CoO, 

 moins de 0,5% est contenu dans les amas de composition Cu55Co45. 

 Le broyage mène donc, après 20h, à un matériau nano-composite composé de 

nanoparticules d’oxydes de cobalt CoO noyées dans une matrice riche en cuivre dans laquelle 

quelques amas enrichis en cobalt subsistent. 
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II.3. Evolution des propriétés structurales après recuit 

II.3.a. Diffraction des rayons X 

 Les diffractogrammes obtenus avant et après recuit à 450°C pendant 1h, réalisé sous 

vide poussé, de la poudre broyée 20h sont représentés sur la Figure III-16. Par rapport au 

diffractogramme de la poudre non recuite les pics correspondant à la phase de cuivre se sont 

affinés et se sont décalés vers les petits angles. 

La diminution de la largeur à mi-hauteur des pics est attribuée à une augmentation de la taille 

des domaines cohérents de diffraction et à une diminution des contraintes. Cette diminution 

reste cependant faible. 

 

Figure III-16 : Diffractogrammes de la poudre broyée 20h avant et après recuit à 450° pendant 1h. 

Le décalage des raies de diffraction vers les petits angles correspond à une augmentation du 

paramètre de maille (celui-ci se rapprochant de celui du cuivre pur) qui indique une 

diminution de la quantité de cobalt au sein de la matrice de cuivre. Même si cela n’est pas 

visible sur le diffractogramme, on peut supposer que la purification de la matrice 

s’accompagne par la formation de précipités de Co. Cette absence de pics correspondant à une 

phase Co-cfc peut s’expliquer par le fait que leurs positions soient très proches de celles de 

Cu-cfc et/ou du fait que les particules formées après recuit soient de tailles nanométriques. 

Enfin, les pics de la phase de CoO sont toujours présents sur le diffractogramme de la poudre 

recuite. 
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II.3.b. Analyse en Sonde Atomique Tomographique 

 Une reconstruction de l’analyse en sonde atomique tomographique de la poudre 

broyée 20h et recuite pendant 1h à 450°C est représentée sur la Figure III-17. 

 

Figure III-17 : Reconstruction d’une analyse par SAT de la poudre broyée et recuite. 

Les oxydes (en vert sur la figure) sont toujours présents mais leur composition a changé, ils se 

sont enrichis en cuivre (40% du Co a été remplacé par du Cu). Deux types de particules de 

cobalt (en bleu sur la figure) sont observées : de grosses particules avec un diamètre supérieur 

à 20 nm et des petites avec des diamètres inférieurs à 5 nm. Une composition de Co-98±2% et 

Cu-2±1% a été obtenue sur les grosses particules de Co. Ces particules représentent 11% de la 

quantité totale de Co. Les nanoparticules de Co sont visibles sur la Figure III-17.b et isolées 

sur la Figure III-17.c. Celles-ci ont une densité de 1,4.10
18

 particules/cm
3
. Le Co dans ces 

nano-amas représente 27% de la quantité totale de Co. Les compositions mesurées dans ces 

nano-amas sont dépendantes de la taille de celles-ci. Pour des amas de dimensions inférieures 

à 3 nm, la composition est autour de Cu-35%, Co-65%. Pour des diamètres compris entre 3 et 

5 nm la composition en Co augmente, Cu-20%, Co-80% et pour des tailles supérieures à 5 nm 

la composition s’approche de la composition pure en Co, Cu-2%, Co-98%. Cette tendance est 

en accord avec l’effet de grandissement local induit par la différence de champs d’évaporation 
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entre le Cu et le Co. La composition mesurée sur la matrice est Cu-97±1%, Co-3±1% et des 

traces d’oxygène, ce qui montre bien une purification de celle-ci (Cu-84% et Co-16% avant 

recuit). Cette purification peut être corrélée au décalage des pics de la phase de Cu observé en 

DRX. La faible dimension des particules pures de Co peut expliquer qu’aucun pic 

correspondant à une phase de Co n’est observé par diffraction des rayons X. 

 La seule étude portant sur des alliages Cu80Co20 élaborés par mécanosynthèse et 

analysés par sonde atomique tomographique est celle réalisées par Ivchenko et Czubayko 

[Ivchenko 00, Czubayko 02]. Cette étude concerne une poudre broyée 28h et recuite pendant 

2h à 400°C sous atmosphère d’argon. Ils ont mis en évidence, comme le montre la Figure III-

18, des régions riches en Cu (contenant 9 at.% de Co), des régions riches en Co (contenant 1 

at.% de Cu) et d’autres sursaturées contenant entre 25 et 35 at.% de Co. Ils ont également 

déterminé que dans les régions sursaturées il existait une fluctuation de concentration de ±24 

at.% de Co avec une longueur d’onde de 2 nm révélant la présence d’une décomposition 

spinodale. 

 

Figure III-18 : Distribution 3D élémentaire d’un alliage Cu80Co20 broyé mécaniquement puis recuit 2h à 400°C par 

SAT. Les boites rouges représentent les volumes utilisés pour déterminer les concentrations des différentes régions : 

(a) 9 at.% de Co, (b) 33 at.% de Co et (c) 99 at.% de Co [Czubayko 02]. 

 L’étude de la microstructure des poudres broyées montre qu’après 20h de broyage, la 

poudre est composée d’une matrice contenant 16% de cobalt dans laquelle sont dispersées des 

nanoparticules de CoO. On remarque que quelques amas nanométriques riches en Co peuvent 

être détectés. Après recuit à 450°C pendant 1h, la matrice se purifie et forme de nombreuses 

nanoparticules riches en Co. Dans la suite de ce chapitre, les propriétés magnétiques et 
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magnétorésistives vont être expliquées et corrélées à la microstructure dans le but de 

déterminer l’influence du recuit sur la magnétorésistance géante. 

III. Propriétés magnétiques et magnétorésistives 

III.1. Courbes d’aimantation en fonction de la température, ZFC/FC 

 Les courbes ZFC/FC de la poudre Cu80Co20 broyée durant 4h30, 6h et 9h sont 

représentées sur la Figure III-19.a. La forme des courbes est caractéristique d’une assemblée 

de particules de Co ayant un comportement superparamagnétique. Après 4h30 de broyage, la 

courbe ZFC présente un maximum autour de 100 K et une irréversibilité est observée jusqu’à 

275 K. Le pic à 100 K est large et révèle un épaulement autour de 40 K. Cela indique une 

distribution de taille des particules de Co. La taille moyenne des particules peut être estimée à 

6,5 nm. La courbe correspondant à un broyage de 6h est très semblable à celle correspondant 

à un broyage de 4h30. 

 

Figure III-19 : Courbes ZFC/FC de la poudre Cu80Co20 broyée (a) 4h30, 6h et 9h, (b) 12h et 20h. 

 Par contre, après 9h de broyage, la branche ZFC présente un pic beaucoup plus fin. La 

position du maximum s’est fortement décalée vers les basses températures et l’épaulement, 

observé pour les temps de broyage précédents, a disparu. La branche FC présente également 

un maximum à environ 40 K qui peut traduire la présence d’une contribution verre de spins. 

La valeur maximale de l’aimantation atteinte à 5K est beaucoup plus faible que les valeurs 

atteintes sur les courbes précédentes (M < 0,14 emu/g). En prolongeant le broyage jusqu’à 

12h et 20h, Figure III-19.b, la température de blocage TB et l’aimantation maximale Mmax 

diminuent lentement. On observe toujours une diminution de l’aimantation en dessous de TB 
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sur la courbe FC qui, comme précédemment, peut indiquer une contribution verre de spin due 

aux atomes de Co dissous dans la matrice [Binder 86, Zhou 96, Modder 98, Idzikowski 99]. 

 L’évolution du diamètre des particules, calculé à partir de la température de blocage, 

est représentée sur la Figure III-20 (échelle de gauche). On peut observer une diminution 

linéaire entre 4h30 et 12h suivie d’un plateau. Ce plateau correspond à un état stationnaire de 

diamètre égal à 3,4 nm. Cette valeur est en accord avec la taille des zones enrichies en Co 

observé par SAT dans la poudre broyée 20h (inférieur à 5 nm). 

 

Figure III-20 : Diamètre des particules de Co estimé à partir de la température de blocage (TB) et aimantation 

maximale (Mmax) représentés en fonction du temps de broyage. 

L’évolution de l’aimantation maximale Mmax mesurée sur la courbe FC est aussi montrée sur 

la Figure III-20 (échelle de droite). Une importante diminution est observée entre 4h30 et 9h 

correspondant à (i) la dissolution du cobalt au sein de la matrice de cuivre, (ii) la réduction en 

taille des particules de Co et (iii) l’oxydation du cobalt pour former les oxydes CoO observés 

par SAT après 20h de broyage et par diffraction des rayons X. 

 Sur la Figure III-21, les courbes ZFC/FC de la poudre broyée 20h avant et après un 

traitement thermique d’une heure à 450°C sont représentées. La comparaison des courbes 

montre, qu’après traitement thermique, l’aimantation augmente. La courbe présente un 

premier pic à 15 K provenant de particules de 5 nm et un second pic autour de la température 

ambiante apparaît en accord avec la présence de plus grosses nanoparticules de diamètre 

supérieur à 20 nm observées par SAT. La température de blocage de ces nanoparticules a été 



Chapitre III : Synthèse et étude de poudres mécanobroyées Cu80Co20 

Page 115 

déterminée à l’aide la relation, Keff.V ≈ 25.kB.TB, en utilisant la constante Keff de la phase Co-

cfc à température ambiante (Keff = 3,0x10
4
 J/m

3
) [Feng 95]. La valeur obtenue est de 364 K, 

ce qui est en bon accord avec la position expérimentale du second pic. La diminution de 

l’aimantation aux faibles températures observée sur la partie FC a disparue, démontrant ainsi 

la disparition de l’effet verre de spin observé avant recuit. Cette disparition peut être mise en 

relation avec la purification de la matrice de Cu, observée par SAT. 

 

Figure III-21 : Courbes ZFC/FC de la poudre Cu80Co20 broyée 20h avant et après recuit d’1h à 450°C. 
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III.2. Courbes d’aimantation en fonction du champ magnétique 

appliqué, M(H) 

 Les figures III-22 et III-23 représentent les courbes d’aimantation pour différents 

temps de broyage à 5 et 300 K. Les courbes correspondant aux poudres broyées 1h10 et 1h30 

présentent, à 5 et 300 K, des signaux ferromagnétiques. La valeur de l’aimantation à 

saturation des poudres broyées 1h10 et 1h30 est respectivement de 29 et 26 emu/g. Ces 

valeurs sont très proches de la valeur théorique pour une poudre contenant 20% de Co (32 

emu/g). Ce signal ferromagnétique correspond, probablement, à la réponse de grosses entités 

de cobalt pure, comme celles observées par FIB-3D sur la poudre broyée 1h30. La diminution 

de l’aimantation à saturation entre les deux temps de broyage 1h10 et 1h30 est attribuée à une 

réduction en taille de ces particules. 

Ensuite, pour des temps de broyage intermédiaires de 4h30 et 9 h, la poudre présente 

clairement deux comportements différents selon la température. En effet, les courbes à 5 et 

300 K sont très différentes. A 5 K, l’aimantation augmente rapidement jusqu’à 1 Tesla, 

caractérisant une contribution ferromagnétique, tandis qu’à 300 K, l’aimantation progresse 

lentement et n’atteint pas la saturation, signe de la présence d’une contribution 

superparamagnétique. Si l’on se réfère à la courbe ZFC/FC obtenue pour ces temps de 

broyage et représentées sur la Figure III-19.a, les branches ZFC présentent un pic 

caractéristique d’une contribution superparamagnétique. On peut donc conclure que les 

particules pures de cobalt ont continué à diminuer en taille jusqu’à atteinte un diamètre 

nanométrique permettant à celles-ci d’être monodomaines. Ainsi ces particules se comportent 

  

Figure III-22 : Courbes d’aimantation, à 5 K, en fonction 

du champ magnétique appliqué des poudres broyées 

1h10, 1h30, 4h30, 6h, 9h, 12h et 20h. 

Figure III-23 : Courbes d’aimantation, à 300 K, en 

fonction du champ magnétique appliqué des poudres 

broyées 1h10, 1h30, 4h30, 6h, 9h, 12h et 20h. 
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de manière ferromagnétique à basse température et superparamagnétique à haute température. 

Pour des temps de broyage de 12 et 20h, les courbes sont identiques et ne montrent plus 

aucune évolution magnétique entre ces deux temps de broyage. On atteint alors un état 

d’équilibre et la structure de la poudre n’évolue plus après 12h de broyage. Ceci est en accord 

avec l’évolution structurale observée lors d’une élaboration par mécanosynthèse. Les courbes 

d’aimantation à 300 K présentent clairement un comportement superparamagnétique : 

l’aimantation augmente lentement avec le champ magnétique sans atteindre la saturation et le 

champ coercitif est nul. A 5 K, les courbes présentent une augmentation plus rapide de 

l’aimantation. Cependant on constate également qu’à cette température la saturation n’est pas 

atteinte. 

 Les valeurs d’aimantation à 5 T (M5T) sont représentées en fonction du temps de 

broyage sur la Figure III-24 pour les températures de 5 et 300 K. Les courbes montrent toutes 

deux une diminution de l’aimantation en fonction du temps de broyage suivie d’un plateau où 

l’aimantation reste constante à partir de 12h de broyage. Cette diminution de l’aimantation à 5 

T est due à la réduction en taille des particules de Co et à la dissolution du Co au sein de la 

matrice de Cu. 

  

Figure III-24 : Courbes représentant l’évolution de 

l’aimantation à 5 T en fonction du temps de broyage 

à 5 et 300 K. 

Les lignes représentées sont des guides pour l’œil. 

Figure III-25 : Courbes d’aimantation, à 5 et 300 K, en 

fonction du champ magnétique appliqué d’une poudre 

commerciale d’oxyde de cobalt CoO. 

A 300 K, l’aimantation chute plus rapidement, qu’à 5 K, en raison du comportement 

superparamagnétique des particules de Co. De plus, au vu des observations microstructurales 

réalisées, cette réduction en taille des particules de Co est accompagnée d’une oxydation 

formant ainsi des particules d’oxyde CoO qui sont antiferromagnétique. Des mesures 

d’aimantation ont été réalisés sur des poudres d’oxyde CoO afin d’en caractériser la réponse 
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magnétique, Figure III-25. Au vu de ces mesures, on constate que la réponse de cet oxyde est 

faible et linéaire. 

 En considérant les observations faites par SAT sur la poudre broyée 20h, on peut dire 

que celle-ci est composée de trois contributions magnétiques : (i) celle des précipités riches en 

Co (contribution superparamagnétique ou ferromagnétique selon la température), (ii) celle du 

cobalt dissous dans la matrice (contribution paramagnétique) et (iii) celle des oxydes de Co 

(contribution antiferromagnétique). Quelques précipités ont un comportement 

superparamagnétique, expliquant que la pente de l’aimantation à faible champ à 5 K soit plus 

élevée que celle à 300 K. Les mesures réalisées sur une poudre commerciale d’oxyde de Co 

(CoO), Figure III-25, montrent un faible signal antiferromagnétique d’environ 4 et 3 emu/g à 

respectivement 5 et 300 K pour un champ appliqué de 5 T. De plus, comme la poudre broyée 

pendant 20h contient 1/3 d’oxyde de cobalt, on peut alors estimer que dans 1 gramme 

d’échantillon, la contribution de ces oxydes représente 1 emu sous un champ de 5 T. A 5 K et 

sous 5 T, l’aimantation totale est de 7 emu par gramme d’échantillon broyé. On en déduit 

donc qu’un gramme de la matrice de cuivre riche en cobalt (composé largement majoritaire 

après les oxydes) donne un signal d’environ 6 emu ce qui correspond à 7,9 emu par gramme 

de matrice. La composition de la matrice étant de 84% de Cu et 16% de Co, la réponse du 

cobalt est alors de 49 emu par gramme de Co. Cette valeur est très proche de celle obtenue par 

Childress et al. [Childress 91b] qui trouvent 50 emu/g de Co pour une solution solide 

contenant 16% de Co élaborée par pulvérisation. 

 La poudre broyée durant 20h a ensuite été recuite pendant 1h à 450°C et les courbes 

d’aimantation correspondantes sont représentées sur la Figure III-26 à 5 et 300 K. Après 

recuit, à 5 K, le signal est ferromagnétique et l’aimantation à saturation est égale à 12,8 

emu/g. Cette valeur est plus faible que l’aimantation attendue de 32 emu/g (20% de Co dans 

80% de Cu). En effet, une partie du cobalt s’est oxydée, une partie est restée dans la matrice et 

une partie est présente sous forme de précipités plus ou moins gros. A 300 K, la courbe 

d’aimantation ne présente aucune saturation, ce qui peut s’expliquer par la présence de nano-

précipités superparamagnétiques. Ces résultats sont en accord avec les observations obtenues 

par SAT montrant la présence de nombreuses nanoparticules de cobalt et la purification de la 

matrice. D’après ces données de SAT, la matrice est purifiée pour atteindre une quantité 

d’atomes de Co autour de 3% entrainant ainsi une très faible contribution magnétique de la 

matrice, même à une température de 5 K. Il devient clair que le signal magnétique provient, 

après recuit, presque uniquement des deux types de particules de Co. Celles dont le diamètre 



Chapitre III : Synthèse et étude de poudres mécanobroyées Cu80Co20 

Page 119 

est supérieur à 20 nm sont ferromagnétiques et celles dont le diamètre est inférieur à 5 nm 

sont superparamagnétiques. En considérant que ces deux types de nanoparticules ont une 

réponse magnétique identique à 5 K, on peut estimer l’aimantation sous un champ de 5 T. 

D’après les résultats de SAT les particules pures de Co représentent 38% du cobalt total 

compris dans la poudre. Cette estimation nous donne une aimantation de 12,2 emu/g très 

proche de la valeur mesurée (12,8 emu/g). La différence peut être attribuée à la contribution 

des atomes de Co dissous dans la matrice et aux oxydes mixtes. A 300 K, l’absence de 

saturation est donc attribuée aux particules superparamagnétiques et la diminution de Msat est 

attribuée à l’effet de la température. 

 

 

Figure III-26 : Courbes d’aimantation à 5 et 300 K de la poudre broyée 20h avant et après recuit à450°C pendant 1h. 
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III.3. Propriétés magnétorésistives 

 Dans le but de caractériser l’influence du traitement thermique sur les propriétés de 

magnétorésistance, des mesures de résistivité ont été réalisées à 5 K sur les poudres broyées 

20h avant et après recuit (Figure III-27). Les courbes de la poudre broyée ont été réalisées 

avec un courant parallèle (configuration longitudinale) ou perpendiculaire (configuration 

transverse) au champ magnétique appliqué. Ces courbes présentent deux contributions 

distinctes. La première est une variation positive de la magnétorésistance à faible champ 

magnétique et la seconde est une variation négative à haut champ magnétique. Aucune 

saturation n’est observée et la magnétorésistance maximale est de 4% à 5 T, valeur 

comparable aux résultats de Champion et al. [Champion 02] obtenus sur un alliage Cu85Co15 

après 12h de broyage. L’effet positif existe dans les deux configurations et est renforcé dans 

la configuration transverse avec un maximum de 0,8% à 0,2 T. Ceci indique que cet effet ne 

peut être attribué à une magnétorésistance ordinaire anisotrope (AMR) qui est négative dans 

la configuration longitudinale. 

 

Figure III-27 : Courbes de magnétorésistance à 5 K de la poudre broyée 20h en configurations longitudinale et 

transverse et recuite à 450°C pendant 1h. 

Les mesures réalisées à 300 K (non présentées ici) ne révèlent plus aucun effet positif de 

magnétorésistance. La variation négative de magnétorésistance est attribuée à un effet 

classique de MRG induit par la présence d’atomes magnétiques ou de nano-précipités 
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introduits au sein d’une matrice de Cu. L’effet positif de magnétorésistance a déjà été obtenu 

par Khan et al. [Khan 98] dans des oxydes Co(100-x)(CuO)x. Dans cette étude des poudres fines 

de CuO et de Co ont été mélangées puis pressées sous forme de plaquettes. Les plaquettes ont 

ensuite été recuites à 900°C pendant 1h sous un vide d’environ 10
-5

 mbar. Le recuit a formé 

des particules de cuivre et des particules de Cu2O entourées de 2 anneaux, le premier de CuO 

et le second de CoO. De plus, un tel effet n’est pas observé dans des alliages similaires non-

oxydés, broyés sous atmosphère inerte (Ar) [Ueda 95, Mahon 96, Suryanarayana 01, 

Champion 02]. 

 Après recuit, la contribution négative est élevée et la magnétorésistance positive n’est 

plus observée. Cela peut être relié au changement de type d’oxyde ou à la possibilité que 

l’effet positif soit masqué par la forte contribution négative ou les deux. La forte contribution 

négative montre une tendance à la saturation à partir de 2 T et est corrélée à la présence d’un 

grand nombre de nano-précipités et à la purification de la matrice de cuivre durant le recuit 

thermique. En effet, le traitement thermique induit la séparation de la phase Cu-Co menant à 

la nucléation de précipités de Co et à la diminution de la quantité de Co dans la matrice de Cu. 

La purification de la matrice de Cu favorise la mobilité des électrons tandis que les précipités 

de Co augmentent le taux de diffusion dépendante du spin. En appliquant un champ 

magnétique extérieur, les moments magnétiques des nano-précipités sont progressivement 

alignés menant à la diminution de la résistance jusqu’à la saturation de l’aimantation. 

L’amplitude maximum de magnétorésistance est de 11% sous 5 T. Cette valeur est deux fois 

supérieure à celle obtenue par Mahon et al. [Mahon 96] sur un alliage Cu90Co10 broyé durant 

16h et recuit à 420°C pendant 30 minutes. Cependant elle reste deux fois plus faible que celle 

obtenue par Miranda et al. [Miranda 01] sur des rubans d’alliage Cu90Co10 recuits à 450°C. 

 Dans cette partie les propriétés magnétiques et magnétorésistives ont été corrélées à la 

micro et nanostructure des poudres broyées. La poudre broyée 20h a montré un effet de 

magnétorésistance positive à bas champ magnétique appliqué pouvant s’expliquer par la 

présence de nanoparticules de CoO. Néanmoins, la présence d’une faible quantité d’atomes de 

Fe, provenant d’une pollution par les jarres de broyage, détectée par sonde atomique 

tomographique, pourrait jouer un rôle sur cet effet de magnétorésistance positive. Le recuit 

réalisé sur cette poudre a permis d’augmenter significativement la valeur de la 

magnétorésistance jusqu’à 11%. Cette augmentation provient de la démixtion, durant le 

recuit, de la matrice de Cu-Co en nano-précipités riches en Co, d’une part, et en une matrice 

presque pure en Cu, d’autre part. 
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Conclusion du chapitre III 

 L’étude de la microstructure de poudres Cu80Co20 élaborées par mécanosynthèse sous 

atmosphère ambiante a été réalisée à l’aide de différentes techniques complémentaires. Dans 

un premier temps la diffraction des rayons X a été utilisée afin de déterminer l’évolution 

structurale de la poudre en fonction du temps de broyage. La microstructure d’une poudre 

broyée pendant un temps court (1h30) a été analysée par FIB-3D, technique permettant la 

caractérisation à une échelle micrométrique. Cette technique s’est avérée n’être pas assez 

précise pour étudier des poudres broyées pendant un temps long (20h) car la structure, pour 

un tel temps de broyage, devient nanométrique. C’est pourquoi la sonde atomique 

tomographique a été utilisée pour caractériser à l’échelle nanométrique la poudre broyée 

pendant 20h. Les propriétés magnétiques et magnétorésistives ont ensuite été analysées à 

l’aide d’un SQUID. 

 Au vu de cette étude, la poudre s’avère donc être composée, dans un premier temps, de 

particules micrométriques de cobalt donnant un signal magnétique ferromagnétique, noyées 

au sein d’une matrice riche en cuivre. En augmentant le temps de broyage le signal 

magnétique diminue. Cela est dû à la diminution en taille des particules de cobalt, à la 

dissolution d’une partie du cobalt au sein de la matrice de cuivre et à l’oxydation d’une autre 

partie du cobalt pour former des oxydes CoO. Pour des temps de broyages supérieurs à 12h, 

un état stationnaire est atteint. Après 20h de broyage, la poudre est principalement composée 

de particules d’oxyde CoO de diamètre entre 10 et 50 nm dispersés au sein d’une matrice de 

composition Cu-84±2% et Co-16±2%. Pour ce temps de broyage, les mesures de magnéto-

transport révèlent la présence, à 5K, d’un effet positif sous faible champ magnétique et d’une 

contribution négative à haut champ. L’effet négatif est toujours observé dans des alliages 

granulaires Cu-Co et correspond à un effet de magnétorésistance géante. Après un recuit 

d’une heure à 450°C, la décomposition de la matrice Cu-Co mène à la formation de nombreux 

précipités nanométriques riches en cobalt et à la purification de la matrice de cuivre. Les 

oxydes de cobalt CoO ont évolué pour former des oxydes mixtes de cuivre et de cobalt. La 

poudre est donc composée de particules de Co et d’oxydes mixtes dispersées dans une matrice 

riche en cuivre (Cu-97±2% et Co-3±1%). L’effet de magnétorésistance positive observé 

précédemment à 5 K n’est plus observé après recuit. Dans ce cas, seul un effet de 

magnétorésistance classique est observé, qui est attribué à la présence de nombreux précipités 

de Co nanométriques. L’effet positif peut être supprimé avec le traitement thermique ou 
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masqué par la contribution négative. A notre connaissance, cet effet positif n’a jamais été 

reporté pour ce type d’alliage. De plus, les mesures de MRG dans les configurations 

longitudinale et transverse montrent que celui-ci n’est pas dû à un effet de magnétorésistance 

anisotrope. Son origine paraît clairement due à la présence de nanoparticules d’oxydes au sein 

du matériau. Dans le but de comprendre précisément le mécanisme physique de cette 

magnétorésistance positive, une étude devra être menée avec un meilleur contrôle de 

l’oxydation durant le broyage. 
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Chapitre IV : Synthe se et e tude de 
couches minces Cu80Co20 

 Ce chapitre est consacré à l’étude de la nanostructure de couches minces Cu80Co20 en 

relation avec les propriétés magnétiques et magnétorésistives. Dans cette perspective, la 

microscopie électronique en transmission et la sonde atomique tomographique ont été 

utilisées. Ces techniques ont permis de conclure sur l’obtention ou non d’une solution solide 

Cu-Co après dépôt. Les analyses en sonde atomique tomographique se sont révélées difficiles 

en raison de la fragilité de l’interface silicium/couche et n’ont pas permis de reconstruire de 

gros volume. C’est pourquoi, une couche mince dans les mêmes conditions a été déposée sur 

une plaque de cuivre permettant de confirmer, à l’aide d’un volume important, les conclusions 

tirées des résultats sur substrat de silicium. 

 La première partie de ce chapitre est consacrée à la présentation de la technique de 

dépôt par électrochimie. Dans la seconde partie est présentée l’étude de la microstructure de 

ces couches minces avant et après un recuit à 500°C pendant 1h. Enfin, la dernière partie est 

consacrée aux mesures magnétiques et magnétorésistives de ces échantillons. 

 Pour finir, les mesures magnétiques et magnétorésistives sont corrélées à la 

nanostructure. 
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I. Elaboration de couches minces par électrodépôt 

I.1. Principe de l’électrodépôt 

 L’électrodépôt est un processus d’oxydo-réduction permettant de déposer un métal sur 

une surface à partir d’une solution contenant les ions du métal par le passage d’un courant ou 

d’un potentiel électrique. Le schéma de principe est représenté sur la Figure IV-1. L’électrode 

sur laquelle se produit une réduction, et donc un dépôt métallique, est appelée électrode de 

travail (cathode). Le transfert électrique est assuré par une oxydation sur la contre électrode 

(anode). Une électrode de référence peut être ajoutée au montage dans le but de contrôler le 

potentiel appliqué entre l’électrode de référence et l’électrode de travail. 

 

Figure IV-1 : Schéma de principe du dépôt électrochimique. 

Cette méthode de croissance de métaux par électrodépôt, découverte par Faraday en 1833, est 

une technique actuellement utilisée dans de nombreux procédés de revêtement de surface. Ses 

applications s’étendent de la déposition d’une couche de protection contre la corrosion sur de 

grandes surfaces, à la déposition de couches minces pour l’industrie de la microélectronique. 

Brenner [Brenner 63], qui a été un des pionniers dans la réalisation de dépôts d’alliages par 

voie électrochimique, a recensé un grand nombre de systèmes pouvant être électrodéposés. 

Actuellement, cette technique est utilisée pour remplacer les techniques physiques servant à 

déposer la dernière couche transparente des cellules photovoltaïques afin d’en réduire les 
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coûts de fabrication. Un aspect particulièrement intéressant de la croissance électrochimique 

est la possibilité de fabriquer des alliages à composition modulée. Cette technique a connu un 

grand essor depuis 1984, avec les travaux de Tench et al. [Tench 84]. Depuis cette date, la 

technique de la déposition d’alliages à composition modulée s’est considérablement 

développée. Les principaux résultats sont répertoriés dans la revue de C.A. Ross [Ross 94] 

publiée en 1994. 

I.1.a. Avantages de la technique d’électrodépôt 

 Les avantages de l’électrodépôt sont nombreux. Le premier d’entre eux réside dans le 

faible coût de cette technique d’élaboration. Le second est la variété des dépôts possibles. 

Enfin, les paramètres influençant le dépôt sont nombreux et permettent des dépôts ayant 

diverses propriétés et diverses microstructures. 

i) Le coût 

 Cette technique est très peu coûteuse, pour diverses raisons : 

 Elle ne nécessite pas de vide poussé. 

 Les produits utilisés sont sous forme de poudres (sulfates ou chlorures), qui sont 

beaucoup moins chères que les solides de très grande pureté utilisés par des techniques 

physiques de pulvérisation ou d’évaporation. 

 L’appareil utilisé est un potentiostat, dont le coût est relativement bas (inférieur à 

5000€). 

 La croissance se fait à des températures proches de la température ambiante. 

ii) La variété des dépôts 

 Cette technique d’élaboration a l’avantage de permettre des dépôts très variés : 

 Le dépôt s’effectue à partir d’une solution ionique, ce qui permet de déposer de 

nombreux éléments du tableau périodique. Les plus courants étant Fe, Co, Ni, Cu, Au, 

Ag… Mais il est également possible de déposer des oxydes comme ZnO [Leprince-

Wang 05, Lupan 10, Liang 12], ou des matériaux semi-conducteurs [Kashyout 97, 

Soliman 01, Sun 07]. 

 De plus, en jouant sur le potentiel, le courant et la composition du bain électrolytique 

toutes les compositions d’alliages binaires peuvent être réalisées. Concernant les 

alliages ternaires, leurs réalisations peuvent être beaucoup plus complexes suivant les 

éléments souhaités. 
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 Les éléments de dépôt étant sous forme ionique en solution aqueuse, le dépôt réalisé 

sera homogène sur n’importe quelle forme de substrat. 

iii) Les nombreux paramètres influençant le dépôt 

 Les principaux paramètres influençant le dépôt sont la composition du bain 

électrolytique, le pH, la température du bain, l’agitation de la solution, la densité de courant 

ou le potentiel appliqué et la nature du substrat sur lequel le dépôt se forme. 

 La composition et l’agitation, dans le cas d’un alliage, influent sur les proportions des 

éléments au sein du dépôt. 

 La température, le pH et le substrat influent sur la structure cristallographique. 

 Le potentiel et la densité de courant appliqué jouent, quant à eux, autant sur la 

composition de l’alliage que sur la structure cristallographique en modifiant la taille 

des grains et la taille des possibles hétérogénéités pouvant se former au sein du dépôt. 

 La forme du signal imposée par le potentiostat permet d’obtenir différent types de 

structures. En effet, le potentiomètre permet de faire varier la densité de courant, ou le 

potentiel, de nombreuses manières. Ce qui permet, si le signal est sous la forme de 

créneaux de deux potentiels ou densités de courant différents, de déposer 

alternativement deux éléments présents en solution et ainsi de réaliser des 

multicouches (voir chapitre V). 

Bien sûr la combinaison de tous ces paramètres permet de jouer sur les propriétés 

magnétiques, mécaniques et conductrices des échantillons.  

I.1.b. Inconvénients et limites de la technique d’électrodépôt 

 Le nombre d’inconvénients est faible. Cependant, ils peuvent être rédhibitoires suivant 

les applications visées. Le premier inconvénient provient de la grande quantité de paramètres 

influençant le dépôt. En effet, avant d’obtenir le dépôt souhaité il sera nécessaire de réaliser 

de nombreux essais car malgré les nombreuses études rapportées dans la littérature, peu 

d’entre elles regroupent toutes les données nécessaires à l’obtention d’un dépôt identique à 

celui d’une référence donnée. Il est donc nécessaire de bien connaître l’influence de chaque 

paramètre afin d’anticiper les résultats obtenus et ainsi de réduire le nombre d’essais avant 

l’obtention du dépôt souhaité. 

 Il existe un autre inconvénient, rédhibitoire pour la réalisation de matériaux 

nanométriques. En effet, dans le cas du dépôt de films ultraminces ou de structures 
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multicouches, une épaisseur inférieure à 2 nm est beaucoup plus difficile à contrôler [Fert 

99]. 

 Enfin, il est également difficile de déposer des alliages ternaires et des métaux très 

réactifs, comme par exemple l’aluminium. 

I.2. La cellule électrochimique 

 La cellule électrochimique est un récipient contenant le bain électrolytique et 

différentes électrodes. Pour qu’une réaction puisse avoir lieu, il est nécessaire d’utiliser deux 

électrodes : l’électrode de travail, qui définit l’interface où se produit la réaction étudiée, et 

une contre-électrode, qui permet à un courant ionique de s’établir en fournissant les électrons 

nécessaires à l’équilibre des réactions chimiques. Pour l’étude des processus 

électrochimiques, on introduit en général une troisième électrode, par laquelle ne passe aucun 

courant, qui fournit un potentiel de référence. La Figure IV-2 présente la cellule 

électrochimique utilisée dans ce travail. 

 

Figure IV-2 : Schéma de la cellule électrolytique utilisée. 
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Cette cellule a été réalisée dans un matériau inerte et totalement opaque à la lumière. Cette 

opacité est très importante lors de dépôt sur substrat de silicium. En effet, le silicium, suivant 

son dopage, peut présenter un dépôt différent suivant l’intensité lumineuse environnante 

[Ivanova 07]. De plus, cette cellule est rendue complètement étanche grâce à l’utilisation de 

différents joints et une circulation de gaz inerte peut être introduite à travers la cellule afin 

d’en éliminer l’oxygène susceptible de gêner la formation des dépôts. 

I.2.a. L’électrolyte 

 L’électrolyte ou bain électrolytique fournit les espèces nécessaires aux réactions. Il est 

formé d’un solvant et de solutés. L’électrodépôt ne peut avoir lieu que s’il est possible de faire 

passer un courant ionique dans la solution. Il faut donc que le solvant soit polaire pour que les 

solutés forment des ions positifs et négatifs. Le solvant le plus couramment utilisé est l’eau, 

mais d’autres solvants non aqueux sont aussi utilisés comme le diméthylformamide ou 

l’éthanol. On ajoute souvent, à la solution, divers additifs destinés à modifier les conditions de 

déposition ou à améliorer le dépôt. 

I.2.b. Les réactions aux électrodes 

 La réaction à une électrode est une réaction hétérogène avec transfert d’électrons 

depuis ou vers une surface conductrice (métal ou semi-conducteur). 

Dans une réaction cathodique, il y a réduction d’une espèce par le gain d’électrons provenant 

de la cathode. Par convention, la densité de courant pour une réaction cathodique est négative. 

De manière analogue, une réaction anodique implique l’oxydation d’une espèce qui cède des 

électrons à l’anode. Dans ce cas la densité de courant est négative. Une réaction cathodique 

(ou anodique) ne pourra se produire que lorsque le potentiel de l’électrode de travail aura 

atteint une certaine valeur. 

 Dans la pratique, il n’est pas possible de mesurer la valeur absolue du potentiel, car on 

mesure toujours une différence de potentiel. Or le contrôle d’une expérience en électrochimie 

nécessite une mesure absolue de ce potentiel. C’est pourquoi on définit conventionnellement 

une échelle des potentiels standards en attribuant la valeur zéro au potentiel d’équilibre 

standard de la réaction 2H
+
 + 2e

-
 + 

1
/2O2 = 2H2O. A partir de là toute la série des potentiels 

standards peut être déterminée. Pour mesurer le potentiel standard d’une réaction 

électrochimique quelconque, on utilise une électrode de référence. 
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I.2.c. L’électrode de référence 

 Une électrode de référence fournit un potentiel fixe, indépendant des réactions 

chimiques. Elle doit avoir un potentiel stable dans le temps. Le Tableau IV-1 présente des 

électrodes de référence d’usage courant. 

Tableau IV-1 : Potentiel standard d’électrodes de référence couramment utilisées dans des solutions aqueuses. 

Electrode Réaction Potentiel (V) 

au calomel (SCE) Hg2Cl2 + 2e
-
 = Hg + 2Cl

-
 +0.241 

à chlorure d’argent (Ag/AgCl) AgCl + e
-
 = Ag + Cl

-
 +0.195 

I.3. Le potentiostat 

 Le potentiostat est l’appareil de base pour toute expérience d’électrochimie. Celui 

utilisé durant cette étude est le modèle sp-50 de BioLogic® contrôlé à l’aide du logiciel EC-

Lab
®
. Ce potentiostat possède deux modes principaux : 

 Mode à courant imposé 

 Ce mode consiste à imposer un courant entre l’électrode de travail et la contre 

électrode. Le choix de la densité de courant se base sur la connaissance de l’efficacité du bain 

[Chlebny 93] et du taux de croissance maximum pour une bonne cristallinité. Ce mode ne 

nécessitant que deux électrodes, il est simple à mettre en œuvre et il est grandement utilisé 

dans les procédés industriels à grande échelle. 

 Mode à potentiel imposé 

 Ce mode de fonctionnement du potentiostat consiste à imposer un potentiel entre 

l’électrode de référence et l’électrode de travail. Le choix de celui-ci est fonction de la 

composition du bain, du substrat et du matériau à déposer. Ce mode de croissance est souvent 

choisi pour la déposition de couches à composition modulée. En effet, en appliquant 

alternativement des potentiels différents où l’une ou l’autre des espèces est favorisée, il est 

possible de déposer des empilements multicouches. 

Bien entendu, les potentiostats actuels offrent la possibilité d’appliquer n’importe quelle 

modulation (en créneau, sinusoïdale…), que ce soit sur le courant ou le potentiel, et ainsi de 

réaliser toutes sortes de matériaux. 
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I.4. Dépôt de couches minces Cu80Co20 

 Avant de réaliser un dépôt électrochimique, il est nécessaire de préparer le substrat et 

le bain électrochimique, et de connaître les conditions expérimentales du dépôt. 

I.4.a. Substrat 

 La qualité d’un dépôt électrochimique est, dans un premier temps, conditionnée par la 

qualité du substrat. En effet, pour obtenir une couche possédant une faible rugosité de surface 

il est nécessaire que le substrat soit le plus plan possible et le plus propre possible. 

i) Substrat de silicium 

 Les substrats de silicium possèdent l’avantage d’avoir une surface de dépôt 

parfaitement plane. Néanmoins, ceux-ci nécessitent avant chaque dépôt un nettoyage de leur 

surface. Ce nettoyage se compose de deux techniques successives appelées RCA-1 et RCA-2 

développées par Werner et Kern [Kern 78, Kern 93] durant la fin des années 60. Ces deux 

procédures ont pour but de retirer les résidus organiques et les ions métalliques pouvant être 

présents à la surface du substrat ainsi que d’éliminer la couche d’oxyde de silicium. 

ii) Substrat de cuivre 

 Les substrats de cuivre sont polis avant chaque dépôt. Les premières étapes de 

polissage sont réalisées à l’aide de disques de taille de grains élevée dans le but de retirer la 

couche d’oxyde présente à la surface. Puis, plusieurs polissages sont ensuite réalisés en 

réduisant au fur et à mesure la granulométrie des disques de polissage. La dernière étape est 

réalisée à l’aide de disques doux au diamant dans le but d’obtenir un polissage miroir. 

I.4.b. Bain électrolytique 

 Dans le cas du système cuivre-cobalt les bains les plus utilisés sont les suivants : 

 Bain de sulfate de cuivre et de cobalt dans un milieu de citrate (Na3C6H5O7) et de 

chlorure de sodium [Zaman 98, Ueda 99]. 

 Bain similaire au bain de Watts
1
 avec un mélange de chlorure et de sulfate avec acide 

borique (H3BO3). 

Le citrate fixe le pH et est un complexant permettent le décalage des potentiels. Ce décalage 

est très important pour bien différencier les différents potentiels de dépôt des éléments afin 

                                                 
1
 Bain de Watts : Utilisé dès 1916, le bain de Watts est un bain à base de chlorure de nickel, sulfate de nickel et 

acide borique. Celui-ci est le plus utilisé pour le nickelage industriel. 
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d’en limiter la co-déposition. Les sulfates et les chlorures améliorent la conductivité ionique 

et permettent d’obtenir des grains de cobalt plus fins. L’acide borique, en plus d’être un agent 

tampon, permet de limiter l’alcanisation due à la décharge simultanée d’hydrogène de la 

solution au voisinage de l’électrode. Nous nous sommes intéressés au bain de citrate car c’est 

le plus rencontré dans la littérature. Bien sûr, il existe de nombreux bains différents avec 

l’ajout d’additifs permettant la réalisation de surfaces plus ou moins rugueuses. 

Comme nous le verrons dans le chapitre V, le dépôt de nanofils Cu-Co a montré la présence 

d’oxydes au sein du dépôt. C’est pourquoi nous avons décidé, pour les dépôts de couches 

minces Cu-Co, de modifier le bain utilisé provenant de Pattanaik et al. [Pattanaik 02]. Le pH 

a été ramené à une valeur de 4,9 pour éviter la précipitation d’ions hydroxydes. De plus, le 

dépôt a été réalisé à potentiel fixe de -1115 V. La concentration des espèces métalliques est 

maintenant identique à 0,144 mol/l et le rapport [Co
2+

]/[Cu
2+

] a été fixé à 3 afin d’obtenir un 

dépôt contenant 20% de Co. Le bain utilisé est donc le suivant : 

Tableau IV-2 : Caractéristiques du bain électrochimique utilisé lors du dépôt des couches minces Cu-Co. 

CuSO4, 5H2O CoSO4, 7H2O Na3C6H5O7, 2H2O Nacl pH 

0,036 mol/l 0,108 mol/l 0,260 mol/l 0,034 mol/l 4,9 

 

I.4.c. Courbe voltampérométrique cyclique expérimentale et 

paramètres de dépôt 

 En traçant une courbe voltampérométrique d’une solution contenant les deux ions à 

déposer, nous pouvons connaître les régions de potentiel pour lesquelles les espèces se 

réduisent sur la cathode. La Figure IV-3 représente la courbe intensité-potentiel réalisée dans 

les mêmes conditions que pour un dépôt réel. Lors du tracé, on fait varier le potentiel de 

l’électrode (linéairement avec le temps) et on enregistre le courant qui circule. Le courant 

ainsi mesuré est directement proportionnel aux espèces électrolysées à la surface de 

l’électrode. Ainsi, la première évolution en diminuant le potentiel est induite par la réduction 

d’ions cuivre puis le courant tend à revenir à zéro car les espèces mettent plus de temps à 

parvenir à la surface de l’électrode. Par la suite, un second pic est observé, qui correspond à la 

réduction du cobalt. 
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Figure IV-3 : Courbe voltampérométrique cyclique expérimentale I = f(E). 

Ainsi, le cuivre commence à se réduire en dessous de -50 mV et le cobalt en dessous de -850 

mV. Afin de déposer un alliage composé de cuivre et de cobalt le potentiel appliqué devra être 

inférieur à -850 mV mais supérieur à -1200 mV car en dessous on observe la réduction du 

solvant. Plusieurs essais ont été réalisés en faisant varier le potentiel entre -850 et -1200 mV 

afin d’ajuster la teneur en cobalt au sein de l’alliage. Une teneur de 20% en cobalt a été 

obtenue, par mesure EDS, en imposant un potentiel de -1150 mV. 

I.5. Contrôle de l’épaisseur de la couche déposée 

 La relation entre la masse déposée et le courant est donnée par les lois de Faraday pour 

l’électrolyse : l’ensemble des transformations chimiques produites par un courant électrique 

est proportionnel à la charge totale passant à travers l’électrolyte et les masses des différents 

éléments libérés pendant l’électrolyse sont proportionnelles à leur poids atomique. 

Expression de la masse de dépôt : 

  
 .  .  

 .  
  .  .   
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où m est la masse de métal déposé (g), M est le masse molaire de l’élément (g.mol-1), i le 

l’intensité du courant (A), t le temps de dépôt (s), n le nombre d’électrons échangés, F la 

constante de Faraday (96500 C.mol
-1

), ρ la masse volumique (g.cm
-3

), S la surface de dépôt 

(cm
2
) et e l’épaisseur de dépôt (cm). On peut alors exprimer Q, la charge totale (en 

Coulombs) en fonction de l’épaisseur e. 

Comme    .   : 

  
 .  .  .  .  

 
 

Cette relation est très utile pour estimer, à partir de la surface du substrat, la quantité de 

courant limite à atteindre pour déposer une épaisseur e définie. Cette relation a été utilisée 

pour déposer des couches minces d’environ 50 nm d’épaisseur. 
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II. Propriétés structurales des couches minces 

II.1. Microscopie électronique à balayage (MEB) et microscopie à 

force atomique (MFA) 

 La première observation de la couche mince Cu80Co20 a été réalisée par microscopie 

électronique à balayage, Figure IV-4. Cette image montre une surface homogène ne 

présentant aucun contraste de phase. Quelques rugosités, apparaissant en contraste plus clair, 

sont également observées. 

 

 

Figure IV-4 : Image MEB réalisée sur une couche mince Cu80Co20 électrodéposée. 

  



Chapitre IV : Synthèse et étude de couches minces Cu80Co20 

Page 140 

Afin de déterminer la rugosité de la couche, des mesures par microscopie à force atomique 

ont été réalisées à différentes échelles. La Figure IV-5.a a été obtenue avec une échelle 

latérale de 10 µm. 

 

Figure IV-5 : Mesures MFA réalisées sur une couche mince Cu-Co après déposition par électrochimie à différentes 

échelles : (a) 10 µm, (b) 3 µm et (c) 1 µm. 

A cette échelle, l’échantillon est bien homogène. La rugosité moyenne a ensuite été évaluée, à 

l’aide de du logiciel SPIPTM (Scanning Probe Image Processor) autour de 5,4 nm sur une 

surface de 10 µm
2
. D’autres mesures à 3 et 1 µm ont été réalisées, figures IV-5.b et IV-5.c. 

Sur l’image à 1 µm, la rugosité a été évaluée à 4,42 nm. Ces mesures permettent ainsi de 

montrer l’homogénéité de la surface des couches réalisées et d’en quantifier la rugosité à 

environ 4–5 nm. Ces résultats montrent donc un dépôt de bonne qualité malgré sa faible 

épaisseur et sont comparables aux résultats de la littérature concernant des dépôts 

électrodéposés [Ahadian 07, Ghosh 07, Singh 09, Ghosh 10]. 

II.2. Diffraction des Rayons X 

 Les diffractogrammes réalisés révèlent des pics de faibles intensités. Un seul pic est 

exploitable. Ce pic situé entre 50,2° et 52° a été étudié. La Figure IV-6 présente le 

diffractogramme d’une couche mince de composition Cu80Co20 déposée sur silicium. Toutes 

les études d’alliages Cu-Co ont montré la présence d’une phase de structure cfc. Sur ce 

diffractogramme la position du pic observé peut donc correspondre à une solution solide Cu-

Co, dans une phase cfc. On remarque qu’aucune phase de Co n’est observée. La Figure IV-7 

représente la même partie du diffractogramme réalisé sur une couche recuite pendant 1h à 

500°C. 
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Figure IV-6 : Diffractogramme de la couche mince 

déposée sur silicium, avant recuit. 

Figure IV-7 : Diffractogramme de la couche mince 

déposée sur silicium, après recuit à 500°C pendant 1h. 

Sur le diffractogramme de la couche recuite, on observe la présence de deux pics. Un pic 

correspondant à une phase cfc riche en cuivre (en vert sur la Figure IV-7) et un pic 

correspondant à une phase cfc riche en cobalt (en bleu sur la Figure IV-7). Le pic de la phase 

riche en cobalt est très large et de faible intensité. Ceci signifie que cette phase est 

nanostructurée. La relation de Scherrer permet d’estimer, pour la phase riche en cobalt, la 

taille des domaines diffractants à environ 28 nm. Nous ne pouvons pas extraire de ces 

diffractogrammes plus d’informations puisqu’un seul pic de chaque phase a pu être détecté. 

En effet, le calcul d’un paramètre de maille précis et indépendant d’un problème de 

positionnement de l’échantillon ne peut être réalisé qu’avec le logiciel Checkcell qui nécessite 

la présence et l’ajustement de plusieurs pics d’une même phase. 

 Un ajustement du diffractogramme du dépôt réalisé sur plaque de cuivre est représenté 

sur la Figure IV-8. 

 

Figure IV-8 : Diffractogramme d’une couche Cu-Co déposée sur une plaque de cuivre. 
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Cet ajustement met en évidence deux pics. Le premier, en rouge, est intense et fin. Il est 

attribué au substrat massif de cuivre. Le second pic, en vert, provient de la couche 

électrodéposée car celui-ci est plus large et de plus faible intensité que le précédent. 

Cette fois, un paramètre de maille peut être extrait de la position du second pic car le premier, 

provenant du substrat, nous sert alors de référence et montre le bon placement de 

l’échantillon. Celui-ci vaut 3,594 Å et est intermédiaire entre les deux phases cfc de Cu et de 

Co. Il indique donc une phase de cuivre enrichie en cobalt à hauteur de 30%, selon la loi de 

Vegard. La taille des domaines diffractant est estimée à environ 21 nm à l’aide de la relation 

de Scherrer. Si l’on supprime la contribution du substrat de cuivre, ce diffractogramme est 

similaire à celui obtenu dans les mêmes conditions sur substrat de silicium. Cela signifie que 

la nature du substrat n’influe pas sur la structure de la couche. 

II.3. Microscopie électronique à transmission (MET) 

 Le dépôt Cu-Co a été observé par microscopie électronique à transmission. Une image 

MET réalisée en champ clair est représentée sur la Figure IV-9.a. Sur cette image, on peut 

remarquer l’empilement constitué, successivement, du substrat de silicium, de la fine couche 

de SiO2 à l’interface entre le substrat et le dépôt, de la couche Cu-Co électrodéposée et enfin 

du revêtement de tungstène, sur le dessus. L’épaisseur de la couche Cu-Co peut être 

déterminée précisément à 27-30 nm suivant la rugosité de celle-ci, en accord avec les mesures 

MFA. 

La Figure IV-9.b présente une image haute résolution de la couche Cu-Co. Sur celle-ci, on 

peut observer des empilements de plans atomiques permettant de déterminer une taille de 

grains de l’ordre de 10 nm. Le cliché de diffraction réalisé sur cette image est représenté sur la 

Figure IV-9.c. Les spots les plus gros correspondent au substrat de silicium. La couche, quant 

à elle, est caractérisée par des anneaux de « Debye-Scherrer » caractéristique d’une structure 

polycristalline cubique à faces centrées. Cette structure peut provenir d’une phase de cuivre 

et/ou de cobalt. Les paramètres de maille de ces deux structures étant très proches, celles-ci ne 

peuvent être distinguées sur ce cliché de diffraction. 
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Figure IV-9 : (a) Image MET réalisée sur la couche mince Cu80Co20 en champ clair. 

(b) Cliché de diffraction réalisé sur l’image haute résolution (c). 

 La Figure IV-10.a représente une image en mode HAADF. Le mode HAADF du MET 

permet d’obtenir un contraste élémentaire. En partant du bas de l’image, on peut observer 

successivement le substrat de silicium, la couche Cu-Co et, en contraste plus clair, la couche 

de protection de W. La couche Cu-Co est composée de contrastes pouvant être reliés aux 

différents grains de la structure. Après recuit, Figure IV-10.b, aucun changement de contraste 

n’est observé. Des cartographies EDS ont été réalisées sur ces régions. Avant recuit, Figure 

IV-10.c, la couche est majoritairement homogène, de composition Cu81Co19, à l’exception 

d’une région enrichie en Co, visible en bas à gauche de la couche, de composition Cu70Co30 

ainsi qu’une région enrichie en Cu à plus de 95%, visible en haut à gauche de la couche. Ces 

phases enrichies pourraient être respectivement plus riches en Co et Cu, puisque les spectres 

Si
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W
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extraits des cartographies sont obtenus sur toute la profondeur de la lame mince. La partie 

brillante est, quant à elle, composée principalement de tungstène et de cuivre. Le cuivre 

contenu au sein de cette couche protectrice ne peut provenir que d’un effet de re-déposition 

durant la préparation de l’échantillon par FIB. 

 

Figure IV-10 : Images en mode HAADF de la couche mince Cu80Co20 avant (a) et après recuit (b). 

Cartographies EDS réalisées sur les mêmes régions avant (c) et après recuit (d). 

Après recuit, Figure IV-10.d, on peut distinguer de nombreuses régions enrichies en Co, 

environ six sur l’image. Ces régions ont des teneurs en Co comprises entre 37% et 50%. Pour 

les mêmes raisons que précédemment ces teneurs pourraient être plus élevées en réalité. Les 

régions apparaissant en rouge contiennent, quant à elle, un pourcentage inférieur à 8% de Co. 

Ces résultats de microscopie électronique à transmission permettent de valider l’hypothèse, 

introduite lors des analyses par diffraction des rayons X, que la couche électrodéposée est 

constituée majoritairement d’une solution solide Cu-Co de structure cfc mais aussi de 

quelques régions enrichies en Co. Au cours d’un traitement thermique, une démixion se 
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produit dans cette solution solide, formant ainsi de nombreuses régions riches en Co 

dispersées au sein d’une matrice purifiée et riche en Cu.  

Un autre résultat important, en relation avec la technique de préparation de l’échantillon pour 

analyse, est la présence d’une re-déposition préférentielle du cuivre au sein de la couche de 

protection de W durant l’usinage par FIB. 

II.4. Sonde Atomique Tomographique (SAT) 

 Les couches déposées sur substrats de plots de silicium, afin de faciliter la préparation 

de pointes pour l’analyse en sonde atomique tomographique, ont été analysées. Ces analyses 

se sont avérées difficiles. En effet, ces couches ne présentant pas une adhérence suffisante sur 

le silicium, pour résister aux fortes contraintes auxquelles l’apex des pointes est soumis lors 

de l’analyse en sonde atomique. Seulement quelques-unes d’entre elles ont permis la 

reconstruction d’un volume 3D. C’est pourquoi un dépôt similaire a été réalisé sur un substrat 

de cuivre dans le but de reconstruire un volume plus important. 

II.4.a. Sur substrat de plots de silicium 

 La préparation des pointes pour analyses est assez simple et bien connue des 

utilisateurs de la sonde atomique. Elle consiste à disperser, sur une lame mince de verre, des 

plots de silicium au bout desquels se trouve la couche à analyser. Un plot est ensuite 

sélectionné et collé au sommet d’une pré-pointe d’acier à l’aide d’une colle époxy conductrice 

en utilisant un micro-manipulateur sous microscope optique. Celui-ci est ensuite recouvert 

d’une couche protectrice (Pt, Cr…) afin de ne pas endommager la couche d’intérêt durant le 

processus d’usinage par FIB. En effet, ce plot est ensuite usiné de manière annulaire jusqu’à 

atteindre un rayon de courbure au niveau de l’apex du plot inférieur à 80 nm. L’usinage se 

termine à l’aide d’une faible tension (2 kV) afin de nettoyer la pointe de toute implantation de 

Gallium issue de l’usinage. De plus, le plot doit être le mieux aligné possible avec la pointe 

support afin que l’analyse se fasse perpendiculairement à la couche d’intérêt. 

 Le spectre de masse de la Figure IV-11 est extrait de l’analyse par SAT d’une couche 

mince Cu-Co. Les pics sont bien définis et la présence d’oxydes est mise en évidence en 

faible quantité. Les ions hydrogènes proviennent, comme expliquée dans le chapitre II, de la 

chambre d’analyse. Ces ions peuvent se combiner avec des ions provenant de la pointe 

formant ainsi des espèces CuH
2+

, par exemple. Le rapport des espèces métalliques s’élève à 

73±3% de Cu et 27±3% de Co. Ce pourcentage de Cobalt est élevé par rapport à la quantité 
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escomptée de 20% de Co. Cette différence peut être due au potentiel de dépôt qu’il faudrait 

ajuster, mais elle peut également venir du fait que la sonde atomique donne une information 

très locale de nos échantillons et que l’analyse a pu se faire dans une région un peu plus riche 

en cobalt. 

 

Figure IV-11 : Spectre de masse issu de l’analyse par SAT d’une couche mince électrodéposée Cu-Co. 

 La reconstruction 3D de cette analyse est représentée sur la Figure IV-12. Les points 

rouges représentent des atomes de Cu et les points bleus des atomes de Co. Les iso-surfaces 

bleues représentent les régions où le cobalt est présent à plus de 80%. Un profil de 

concentration a été réalisé à travers une particule riche en Co (suivant la flèche noire) et est 

représenté sur la Figure IV-13. 

 

 

Figure IV-12 : Reconstruction 3D d’une analyse SAT 

réalisée sur une couche mince Cu-Co électrodéposée sur 

Si. 

Figure IV-13 : Profil de composition réalisé à travers une 

particule riche en Co de la couche mince Cu-Co. 
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A l’aide de ce profil, on peut déterminer que cette particule est composée à plus de 95% de 

Co. La région proche de cette particule est, quant à elle, composée de 95±3% de Cu. On peut 

remarquer une troisième région mixte où la composition de Co varie entre 10 et 30%. Celle-ci 

représente la plus grande partie de l’analyse. A l’aide de cette reconstruction, la couche Cu-

Co semble donc être composée de trois régions, l’une très riche en Co sous forme de 

particules, la seconde très riche en cuivre et la dernière, mixte, où la composition en Co varie 

entre 10 et 30%. 

II.4.b. Sur substrat de Cu 

 Dans le but de confirmer ces observations, un volume beaucoup plus grand a été 

reconstruit à partir de l’analyse d’un dépôt réalisé sur substrat de cuivre. Ce dépôt n’ayant pas 

été réalisé sur plots, mais sur un substrat plan, l’analyse en SAT a nécessité une préparation 

plus complexe, expliquée dans le chapitre II. Néanmoins, le taux de succès de ce type 

d’analyse est beaucoup plus élevé que pour un échantillon déposé sur plots de silicium. En 

effet, un dépôt sur substrat de cuivre permet une bonne cohérence du paramètre de maille 

entre le substrat et la couche d’intérêt, offrant ainsi une meilleure adhérence pour l’analyse en 

sonde. Durant la préparation de la pointe, l’épaisseur de la couche a pu être déterminée autour 

de 1100 nm, comme le montre la Figure IV-14. 

 

Figure IV-14 : Image MEB de la couche Cu-Co déposée sur substrat de cuivre. 
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La microstructure a également pu être observée. En effet, les grains qui composent le substrat 

massif de cuivre sont bien visibles et de taille micrométrique, tandis que la microstructure de 

la couche d’intérêt Cu-Co est beaucoup plus fine avec une taille de grain inférieure à 50 nm. 

 L’analyse par SAT a permis de reconstruire un volume beaucoup plus important 

(proche de 100 nm de profondeur) que celui de la couche déposée sur substrat de silicium, 

Figure IV-15. Ce volume est composé d’environ 67% de cuivre et 33% de cobalt. Cette 

reconstruction met en évidence les trois régions observées sur l’analyse précédente. La 

première correspond aux régions riches en Cu, représentées par les iso-surfaces rouges (4% 

du volume total). La seconde correspond aux régions riches en Co, représentées par les iso-

surfaces bleues (5% du volume total). La dernière, représentée par les points rouges, 

correspond à la région mixte Cu-Co dont la teneur en Co est comprise entre 10 et 30%. La 

région mixte représente environ 91% du volume analysé. Les régions riches en Co, 

magnétiques, apparaissent sous la forme de particules nanométriques, les plus petites ayant 

des compositions à cœur proches de 60% en Co et les plus grosses une composition excédant 

90% en Co. Ce phénomène est dû à un effet de grandissement local déjà observé sur les 

poudres Cu80Co20 du chapitre III. Il induit un biais de la composition chimique des plus 

petites particules qui apparaissent appauvries en Co. Ces particules contiennent 6% du cobalt 

total du volume analysé et ont une densité de 1,63.10
18

 particules/cm
3
. 
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Figure IV-15 : Reconstruction 3D d’une analyse par SAT d’une couche mince Cu-Co électrodéposée sur un substrat 

massif de Cu. 

 Les analyses des dépôts réalisés sur les deux substrats différents donnent des résultats 

comparables. Les deux dépôts sont majoritairement constitués d’une région mixte de 

composition comprise entre Cu90Co10 et Cu70Co30 au sein de laquelle sont dispersés deux 

types de nanoparticules : des particules riches en Cu, et des particules riches en Co. Ces 

observations sont en accord avec les résultats obtenus en diffraction des rayons X qui 
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montrent la présence d’une phase majoritaire Cu-Co. Compte tenu de leur taille et de leur 

faible proportion volumique, les phases riches en Cu et en Co constituant les nanoparticules 

ne peuvent être mises en évidence par la diffraction des rayons X. Ces observations sont 

également en accord avec les résultats de MET montrant principalement la région mixte Cu-

Co dans laquelle quelques particules de Co sont dispersées. 

 D’autres conclusions peuvent être tirées des analyses en SAT : 

 La nature de l’interface substrat/couche d’intérêt est déterminante dans la réalisation 

de ce type d’analyse. Les résultats obtenus montrent que l’adhérence du dépôt sur le 

substrat est meilleure sur cuivre que sur silicium. Un dépôt sur cuivre, en permettant à 

la couche de résister aux contraintes appliquées durant l’analyse, rend possible la 

reconstruction d’un volume important. 

 L’analyse en SAT de couches Cu-Co réalisées par électrodépôt est possible. Si 

d’autres couches électrodéposées ont pu être analysées, comme par exemple Ni-W 

[Choi 03], Ni-Mn [Talin 06], Co-P [Klement 07], Ni-Fe [Steward 08, Li 11], ou 

encore Al-Mn [Ruan 11], aucune analyse d’un dépôt CuCo n’avait jusqu’à présent été 

réalisée à l’aide de cet instrument. 

 Cette technique permet de confirmer que l’obtention d’une solution solide est très 

difficile, comme l’ont montré Michaelsen et Pattanaik [Michaelsen 95, Pattanaik 02]. 

III. Magnétisme et magnétorésistance 

 Les propriétés magnétiques et magnétorésistives des couches ont été analysées. Les 

mesures suivantes ont été réalisées : 

 mesures d’aimantation en fonction de la température (courbes ZFC/FC), 

 mesures d’aimantation en fonction du champ magnétique appliqué, 

 mesures de résistance électrique en fonction du champ magnétique appliqué. 

Les résultats des analyses sont présentés et discutés dans cet ordre. 

III.1. Courbes d’aimantation en fonction de la température (ZFC/FC) 

 La Figure IV-16 représente la courbe ZFC/FC de la couche mince Cu80Co20 déposée 

sur substrat de silicium. La mesure a été réalisée en champ faible (100 Oe) dans une 

configuration où le champ est appliqué parallèlement au plan de la couche. La courbe présente 



Chapitre IV : Synthèse et étude de couches minces Cu80Co20 

Page 151 

un comportement superparamagnétique avec un pic sur la partie ZFC de la courbe 

correspondant à une température de blocage des particules de 210 K. Si l’on détermine la 

taille des particules à partir de la relation K.V = 25 kB.TB avec K la constante d’anisotropie du 

cobalt cfc (K = 3.10
4
 J/m

3
), on obtient un diamètre moyen des particules d’environ 17 nm. 

 La Figure IV-17 représente la courbe ZFC/FC de la couche mince recuite à 500°C 

pendant 1h. En comparant ces courbes avec les courbes obtenues avant recuit, on remarque, 

d’une part, que le maximum de la courbe ZFC semble s’être décalé vers les hautes 

températures et, d’autre part, que les valeurs de l’aimantation ont augmenté 

approximativement d’un facteur 10. Ces résultats peuvent être interprétés en faisant 

l’hypothèse que le recuit a induit une croissance et une purification des particules 

magnétiques de cobalt, conduisant à des particules d’aimantation plus élevé, ayant des 

températures de blocage supérieures à la température ambiante. 

  

Figure IV-16 : Courbes ZFC/FC de la couche mince 

déposée sur silicium réalisées en configuration parallèle 

et perpendiculaire à la couche. 

Figure IV-17 : Courbes ZFC/FC de la couche mince 

déposée sur silicium recuite à 500°C pendant 1h réalisées 

en configuration parallèle et perpendiculaire à la couche. 

 Ces courbes ZFC/FC confirment la présence avant recuit de nanoparticules 

magnétiques de cobalt se comportant de manière superparamagnétique, en accord avec les 

observations effectuées en SAT. La taille de ces particules varie autour d’un diamètre moyen 

de 17 nm, en accord également avec les analyses de SAT. Un recuit à 500°C pendant 1h 

conduit à la purification et à la croissance des particules de cobalt, qui atteignent des 

dimensions sans doute bien supérieures à 20 nm correspondant à des températures de blocage 

supérieures à la température ambiante ou à la présence d’interactions magnétiques entre les 

particules. Il est vraisemblable que ces particules révèlent, à une température donnée, un 

comportement ferromagnétique. 
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III.2. Cycles d’hystérésis 

 Les cycles d’hystérésis à 5 et 300K ont également été réalisés sur les couches minces 

Cu-Co déposées sur substrat de silicium. Le substrat de silicium donnant un signal 

diamagnétique non négligeable, l’hypothèse a été faite qu’après recuit et à 5 K, l’aimantation 

de la couche devait saturer dans la configuration où le champ est appliqué parallèlement au 

plan de la couche. Cette hypothèse a permis de déterminer la droite diamagnétique du 

substrat. Cette droite a ensuite été soustraite à tous les cycles effectués. 

 Les cycles d’hystérésis réalisés sur la couche mince non recuite, à 5 et à 300 K, sont 

représentés sur la Figure IV-18. Ceux-ci ont été réalisés dans une configuration où le champ 

magnétique est appliqué parallèlement au plan de la couche. Sur ces cycles, aucune saturation 

de la couche n’est atteinte. Contrairement au cycle réalisé à 300 K, un champ coercitif est 

observé à 5 K. La présence de ce champ coercitif à 5 K est en accord avec la présence de 

particules nanométriques. En effet, aux faibles températures, les particules les plus grosses 

sont bloquées ce qui conduit à l’existence d’un champ coercitif. L’absence de coercitivité à 

300K est due à la fluctuation de l’aimantation des particules, superparamagnétiques à cette 

température. L’absence de saturation, même à 5 K, est attribuée à un comportement 

paramagnétique, dû aux régions mixtes riches en cuivre contenant entre 10 et 30% de Co. 

  

Figure IV-18 : Courbes d’aimantation de la couche mince 

Cu-Co électrodéposée sur substrat de Si. 

Figure IV-19 : Courbes d’aimantation de la couche mince 

Cu-Co électrodéposée sur substrat de Si et recuite 

pendant 1h à 500°C. 

 Les cycles d’hystérésis réalisés sur la couche mince recuite à 500°C pendant 1h sont 

représentés sur la Figure IV-19. Sur ces cycles, on observe une forte augmentation de 

l’aimantation pour de faibles valeurs du champ magnétique appliqué. La saturation de 

l’aimantation est observée. La valeur correspondante, MS, est égale à 37 emu/g pour un champ 
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de 5 kOe. Cette valeur élevée de MS est proche de celle que l’on obtiendrait dans le cas d’une 

dilution magnétique, pour laquelle le cobalt à l’état magnétique est dispersé dans le cuivre. Si 

l’on considère l’aimantation à saturation du Co métallique pur (162 emu/g), l’aimantation à 

saturation mesurée ici correspond à un pourcentage de 23% de Co dans la couche mince. 

Compte tenu du rapport des espèces métalliques dans la couche (73±3% de Cu et 27±3% de 

Co, selon l’analyse SAT), il apparaît que la quasi-totalité du cobalt contenu dans la couche 

mince répond de manière ferromagnétique après recuit. 

III.3. Courbes de Magnétorésistance 

 Des mesures de résistances en présence d’un champ magnétique appliqué ont été 

réalisées afin de tracer des courbes de magnétorésistance. Celles-ci ne montrent pas de 

différence suivant l’orientation du champ magnétique par rapport à la couche, c’est pourquoi 

seules les courbes obtenues en appliquant un champ parallèlement à la couche seront 

représentées ici. Le fait que la magnétorésistance soit négative et isotrope dans les deux 

configurations de champ magnétique met en évidence un effet de magnétorésistance géante. 

La Figure IV-20 représente les courbes obtenues sur les couches minces avant et après recuit à 

500°C pendant 1h. 

 

Figure IV-20 : Courbes de magnétorésistance réalisées sur la couche mince Cu-Co avant et après recuit d’1h à 500°C. 
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Ces courbes ne présentent aucune saturation pour un champ élevé de 5 T. La 

magnétorésistance sous un champ de 5 T est égale, avant recuit, à 5 et 2,5% respectivement à 

5 et 300 K. Après recuit, ces valeurs ont diminué à hauteur de 3 et 1,8% respectivement à 5 et 

300 K. On peut aussi remarquer que la magnétorésistance prend des valeurs positives à faibles 

champs pour les courbes réalisées à 5 K. Cet effet est bien connu et est relié au champ 

d’hystérésis, HC. En effet, suivant le sens de balayage en champ, la valeur de résistance la 

plus élevée est obtenue à –HC et à +HC, respectivement en diminuant et en augmentant le 

champ magnétique appliqué. 

Les meilleures valeurs de MR, à température ambiante, de la littérature ont été obtenues pour 

des dépôts d’une teneur proche de 20% en Co suivi d’un recuit à 450°C pendant 1h [Zaman 

98, Miyazaki 99, Ueda 99, Pattanaik 01, Kainuma 02]. Ces valeurs de MR varient entre 4 et 

6%. Avant recuit, nos échantillons présentent des valeurs proches de celles obtenues dans la 

littérature après un recuit. Ainsi, nos couches minces semblent être constituées d’une 

nanostructure proche d’une nanostructure optimale pour l’obtention d’une valeur élevée de 

magnétorésistance. La diminution de la magnétorésistance après recuit montre que les 

nanoparticules de cobalt ont grossi, ce qui confirme l’interprétation des mesures 

d’aimantation ZFC/FC. Cette diminution montre également que la phase Cu-Co se sépare en 

deux phases : une phase enrichie en cuivre et l’autre en cobalt. La dimension des particules est 

probablement trop importante pour qu’elles soient monodomaines. D’autre part, il est possible 

que leur nombre ait augmenté, ce qui conduit à l’apparition d’interactions magnétiques inter-

particules. Ces deux paramètres conduisent à une diminution de l’effet de magnétorésistance 

géante. 
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Conclusion du chapitre IV 

 L’étude de la structure d’une couche électrodéposée Cu80Co20 a été réalisée à l’aide de 

différentes techniques complémentaires et multi-échelles. Dans un premier temps, la surface 

de la couche mince a été observée par MEB et par MFA afin d’en déterminer la qualité. La 

diffraction des rayons X a également été utilisée afin de déterminer les phases présentes au 

sein de la couche avant et après un recuit à 500°C pendant 1h. Dans le but d’observer la 

couche à l’échelle nanométrique, des analyses ont été réalisées à l’aide de la microscopie 

électronique en transmission et de la sonde atomique tomographique. Les propriétés 

magnétiques et magnétorésistives ont ensuite été analysées à l’aide d’un SQUID et d’un 

PPMS. 

 Les données de diffraction des rayons X montrent que la couche mince électrodéposée 

présente avant recuit une structure majoritairement cubique à faces centrées avec un 

paramètre de maille compris entre ceux des phases pures de cuivre et de cobalt suggérant la 

présence d’une solution solide Cu-Co. Les analyses effectuées par MET ont montré la 

présence de nanoparticules de cuivre et de cobalt au sein de la phase Cu-Co et donc l’absence 

de solution solide Cu-Co. Ces nanoparticules ont également été mises en évidence par SAT. 

Avant recuit, les mesures magnétiques ont montré la présence de deux contributions : une 

superparamagnétique, provenant de nanoparticules de cobalt et une contribution 

paramagnétique provenant de la phase enrichie en cobalt. 

 Après recuit, la microstructure a évolué. On observe à l’aide de mesures EDS, par 

MET, l’augmentation du nombre de particules de Co ainsi qu’un appauvrissement en Co de la 

phase majoritaire Cu-Co. Cette évolution est confirmée par les mesures magnétiques qui 

révèlent la présence de particules ayant des températures de blocage supérieures à la 

température ambiante ainsi qu’un signal ferromagnétique à 5 et 300 K. Ceci montre une 

purification de la phase Cu-Co au profit de particules magnétiques de Co de tailles 

importantes induisant un signal ferromagnétique. 

 Les mesures de magnétorésistance réalisées sur la couche mince avant et après recuit 

montrent un effet de magnétorésistance géante. Les valeurs de magnétorésistance obtenues, 

avant recuit, sont proches de celles de la littérature obtenues après un recuit. Ces mesures 

indiquent qu’après dépôt, la structure de la couche mince est proche d’être optimale pour 

l’obtention d’une magnétorésistance élevée. Ces valeurs diminuent, dans notre cas, après le 
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recuit, montrant que les particules ont grossi et/ou sont en interactions entre elles. Ces deux 

paramètres ne sont pas favorables à l’augmentation de la magnétorésistance. 

 On peut donc conclure que les couches minces réalisées dans les conditions utilisées 

mènent directement à une structure nano-granulaire présentant une magnétorésistance géante. 

Un recuit, habituellement utilisé pour optimiser la nanostructure et accroitre la 

magnétorésistance, entraîne, dans notre cas, une dégradation des propriétés magnétorésistives. 

Cette dégradation est due à une taille trop importante des nanoparticules magnétiques et/ou à 

des interactions magnétiques entre celles-ci. Néanmoins, nous pensons qu’en modifiant les 

conditions de dépôts, notamment en augmentant la vitesse de dépôt, des structures plus 

proches d’une réelle solution solide Cu-Co peuvent être élaborées. 
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Chapitre V : Synthe se et e tudes de 
nanofils Cu-Co 

 Ce chapitre est consacré à l’étude de nanofils cuivre-cobalt élaborés sous forme 

d’alliage et sous forme multicouches. Dans les deux cas, la microstructure des nanofils a été 

étudiée et corrélée aux mesures magnétiques et magnétorésistives. Ce chapitre est structuré en 

trois parties. 

 La première partie est consacrée au dépôt de nanofils par électrodépôt. Cette méthode 

nécessite l’utilisation de membranes nanoporeuses. Ces membranes sont de deux types 

(alumine et polycarbonate). Chaque type de membrane présente des avantages et des 

inconvénients. Dans ce travail, les deux types de membranes ont été utilisés pour élaborer des 

nanofils, mais seule l’étude de nanofils élaborés à l’aide de membranes d’alumine est décrite. 

 Les deuxième et troisième parties sont consacrées respectivement à l’étude des 

nanofils d’alliages granulaires Cu80Co20 et de nanofils multicouches Cu/Co. Chaque étude est 

divisée en trois sous-parties, respectivement consacrées à la description des conditions 

expérimentales utilisées pour l’obtention de nanofils, à l’étude de la microstructure des 

nanofils, et aux propriétés magnétiques et magnétorésistives des nanofils. Chaque partie est 

ponctuée d’une conclusion dans laquelle la nanostructure est corrélée aux propriétés 

magnétiques et magnétorésistives. 
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I. Elaboration de nanofils par électrodépôt 

 Afin de réaliser des nanofils par électrodépôt, il est nécessaire de déposer les espèces 

souhaitées à travers une membrane nanoporeuse servant de « moule » (« template » en 

anglais). Les deux types de membranes utilisées pour la réalisation de nanofils sont les 

membranes en alumine et les membranes en polycarbonate. Seules les membranes d’alumine 

utilisées dans cette étude sont présentées. 

I.1. Membranes nanoporeuses d’alumine 

 L’alumine nanoporeuse a été étudiée pour la première fois par Keller et al. [Keller 53] 

en 1953 qui ont observé sa structure particulièrement régulière. En effet, lors de la formation 

d’alumine par oxydation électrochimique de l’aluminium dans des conditions appropriées, on 

observe la formation de pores parfaitement cylindriques et pouvant être organisés dans le plan 

perpendiculaire à leur axe en un réseau hexagonal de type « nid d’abeilles » (Figure V-1.a). 

La densité de pores peut dépasser 10
11

 pores/cm
2
 [AlMawlawi 91] et le diamètre des pores 

varie de 5 nm à 400 nm [AlMawlawi 91, Foss 92] selon les conditions opératoires utilisées 

(potentiel appliqué ou température du bain, etc…) [Wade 05]. 

 

Figure V-1 : A gauche, schéma de la structure idéale d’une membrane d’alumine nanoporeuse organisée en nid 

d’abeilles et, à droite, exemples d’images MEB d’alumine nanoporeuse obtenue par Yanagishita et al. 

[Yanagishita 06]. 

Plus récemment, l’alumine nanoporeuse a suscité un fort intérêt pour son utilisation comme 

« template » dans de nombreuses réalisations surtout à cause de la petite taille de ses pores 

combinée à son faible coût de fabrication. La réalisation de l’alumine est maintenant bien 

connue et parfaitement contrôlée. Masuda et al. ont montré à de nombreuses reprises leur 
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maitrise de la fabrication de l’alumine ainsi que les applications utilisant cette propriété de 

« template » [Masuda 95, Masuda 98, Yokoo 99, Yasui 05]. 

Néanmoins l’obtention de cette qualité de membrane nécessite un appareillage adéquat et une 

certaine expérience. C’est pourquoi nous avons utilisé des membranes commerciales 

Millipore Whatman
®
 Anodisc. La Figure V-2 montre des images MEB des membranes 

nanoporeuses commerciales de diamètre de pores affiché de 20 nm. On remarque que le 

diamètre des pores n’est pas celui attendu et vaut environ 250 nm. La linéarité des pores est, 

elle aussi, de mauvaise qualité, si l’on compare à celles obtenues par Masuda et al. (voir 

Figure V-1). 

 

Figure V-2 : Images MEB de membranes d’alumine commerciales. 

I.2. Dépôt au sein d’une membrane nanoporeuse 

 Les dépôts de nanofils ont été réalisés à travers des membranes nanoporeuses 

préalablement recouvertes, sur une face, d’une fine couche d’or, par évaporation. Cette 

couche d’or sert à obstruer les pores et constitue l’électrode de travail nécessaire au dépôt. 

Cette membrane est placée sur une plaque de cuivre. La jonction électrique entre la couche 

d’or de la membrane et le substrat de cuivre est assurée par un alliage liquide d’indium-

gallium. Ce dispositif est ensuite placé sur le côté de la cellule électrochimique présentée dans 

le chapitre IV puis connecté au potentiostat. 

 Lors d’un dépôt au sein d’une membrane nanoporeuse, on peut se poser la question du 

moment où il faut stopper le dépôt pour éviter que celui-ci ne déborde des pores. Pour cela, il 

existe deux possibilités. 
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 La première consiste à déterminer quelle quantité de courant Q est nécessaire pour 

déposer des nanofils de longueur égale à l’épaisseur de la membrane. Pour cela, il faut utiliser 

les lois de Faraday présentées dans le chapitre IV de ce manuscrit. Néanmoins cette méthode 

est difficile à mettre en œuvre ici. En effet, nous avons vu précédemment que les membranes 

d’alumine utilisées dans cette étude sont de mauvaise qualité par rapport aux membranes 

réalisées en laboratoire. Ainsi, la surface réelle de dépôt au sein des pores ne peut être connue 

de manière précise. 

 La seconde consiste à arrêter le dépôt de nanofils lorsque les premiers d’entre eux 

débordent de la membrane. Ce moment peut être identifié en suivant l’évolution du courant en 

fonction du temps, comme le montre la Figure V-3. Sur cette figure, correspondant à un dépôt 

de nanofils de CoxPt1-x réalisé par Mallet [Mallet 04], on observe une forte variation du 

courant lorsque les nanofils commencent à former des têtes de débordement. Cette forte 

augmentation est induite par l’augmentation de la surface de dépôt. 

 

Figure V-3 : Exemple de l’évolution du courant en fonction du temps lors de l’électrodépôt de nanofils de CoxPt1-x au 

sein d’une membrane nanoporeuse [Mallet 04]. 

  



Chapitre V : Synthèse et études de nanofils Cu-Co 

Page 166 

 Lors des dépôts de nanofils multicouches Cu/Co nous avons pu observer de telles têtes 

de débordement (Figure V-4). Sur cette image MEB on peut voir se former les protubérances 

semi-sphériques induites par le débordement de quelques nanofils. Cette image exotique a fait 

l’objet d’une page de couverture et d’un article pour le journal « Materials Today » de 

l’édition juillet/août 2012 [Bran 12]. De telles structures ont déjà été observées par 

Schönenberger et al. [Schönenberger 97] sur des nanofils de nickel. 

 

 

Figure V-4 : Image MEB des têtes de débordement réalisée sur les nanofils multicouches Cu/Co [Bran 12]. 
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II. Nanofil d’alliage Cu80Co20 

II.1. Paramètres de dépôt de nanofils Cu80Co20 

 Le bain électrochimique utilisé pour le dépôt de nanofils Cu80Co20 est le même que 

celui utilisé par Pattanaik et al. [Pattanaik 02] pour déposer un film mince de concentration 

en cobalt proche de 20%. La composition de celui-ci est représentée dans le Tableau V-1 

suivant : 

Tableau V-1 : Tableau des compositions de l’électrolyte pour un dépôt de nanofils d’alliage Cu80Co20. 

CoSO4, 7H2O CuSO4, 5H2O Na3C6H5O7 ,2H2O NaCl pH 

20 g/l 18 g/l 77 g/l 2 g/l 
6 

0,071 mol/l 0,072 mol/l 0,260 mol/l 0,034 mol/l 

Celui-ci contient les ions sulfates des éléments à déposer dans les mêmes proportions ainsi 

que du citrate Na3C6H5O7 et du NaCl. Le citrate sert à maintenir le pH constant et le NaCl est 

ajouté dans le but d’assurer une bonne conduction ionique. Le pH est ajusté à 6 par l’ajout de 

quelques gouttes de H2SO4 ou de soude. Le dépôt est réalisé à une densité de courant 

constante de -4 mA/cm
2
 dans le but d’obtenir la teneur de 20% de cobalt au sein des nanofils. 

II.2. Caractérisation structurale des nanofils d’alliage Cu80Co20 

II.2.a. Microscopie électronique à balayage 

 La Figure V-5 représente des images par microscopie électronique à balayage d’un 

réseau de nanofils Cu-Co obtenu après dissolution de la membrane d’alumine à l’aide d’une 

solution de soude concentrée à 1,25 mol/l. La forte densité des nanofils est directement liée à 

la densité de pores de la membrane d’alumine. Dans l’encart, représentant une zone où les 

nanofils peuvent être observés dans leur longueur, l’imperfection de la membrane d’alumine 

est bien visible. On observe au début du dépôt des diamètres de fils de l’ordre de quelques 

dizaines de nanomètres. Cette dimension à la base des nanofils est cohérente avec la 

dimension affichée (20 nm) par le fabricant des membranes d’alumine. Ce diamètre ne se 

prolonge pas jusqu’à l’autre extrémité de la membrane créant des interconnections formant 

des nanofils de diamètres réels de l’ordre de 250 nm. La longueur des nanofils est homogène 

et de l’ordre de 20 µm. Des mesures EDS ont été réalisées afin de déterminer la composition 
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exacte des nanofils. Ces mesures donnent une composition moyenne de Cu-80±3% Co-

20±2%. 

 

Figure V-5 : Images MEB d’un réseau de nanofils Cu-Co après dissolution de la membrane d’alumine. 

II.2.b. Diffraction des rayons X 

 Le diffractogramme réalisé sur les nanofils Cu80Co20 en présence de la membrane 

d’alumine est représenté sur la Figure V-6. Le pic large et de faible intensité autour de 35° 

provient de la membrane d’alumine. Tous les autres pics peuvent être attribués à une phase 

cubique à faces centrées. Le pic à 52,3° provient, quant à lui, de la raie Kβ et correspond aux 

plans des cristallites (200). Dans le cas d’une orientation aléatoire, le pic de diffraction de 

Bragg (111) est le plus intense (fiche JCPDS n° 15-0806 et 04-0836). Comme on peut le voir 

sur la figure, les pics (111), (200) et (311) sont d’intensités faibles en comparaison au pic 

(200) qui est, quant à lui, très intense. Cela indique que les nanofils Cu80Co20 possèdent une 

orientation préférentielle le long de la direction [200] (perpendiculaire à la surface du 

substrat). La largeur à mi-hauteur du pic (200) est faible en comparaison à celles des pics 

(111) et (220) valant 0,2° pour la direction (200) et 0,35° pour les directions (111) et (220). Il 

est connu que cette largeur diminue lorsque la taille des cristallites augmente. Par conséquent, 

on peut dire que, suivant la direction [200], la taille des cristallites est plus grande. Ceci est en 

accord avec une croissance le long de l’axe des pores et non perpendiculairement car l’espace 

libre est plus important. 
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Figure V-6 : Diffractogramme X des nanofils d’alliage Cu-Co en présence de la membrane d’alumine. 

 Dans le but de déterminer le paramètre de maille, chaque pic est ajusté à l’aide d’une 

fonction pseudo-Voigt. Dans l’encart de la Figure V-6 est représenté l’ajustement du pic 

(111). Deux contributions s’avèrent nécessaires pour ajuster correctement les pics. La 

première contribution, la plus intense, peut être associée une phase cfc de paramètre de maille 

égal à 3,615±0,008 Å. La seconde correspond à une phase cfc de paramètre de maille égal à 

3,601±0,008 Å. Ces résultats suggèrent que les nanofils sont inhomogènes. Ils sont constitués 

de deux phases cubiques faces centrées avec des paramètres de mailles proches. Le paramètre 

de maille du premier pic correspond à celui d’une phase pure de cuivre et est attribué à une 

matrice riche en cuivre. La seconde phase cfc, qui possède un paramètre de maille compris 

entre celui de Cu (3,615 Å) et celui de α-Co (3,545 Å), peut être attribuée à des grains riches 

en Co (la taille correspondante peut être estimée par la formule de Scherrer et est de l’ordre de 

15 nm). 

 Des résultats similaires ont été obtenus sur des alliages granulaires Cu85Co15 [Yu 96] 

et sur des rubans Cu88Co12 [Yanga 00] préparés par trempe sur disque. Néanmoins, nos 

résultats diffèrent de ceux obtenus par dépôt électrochimique sur des films minces et des 

nanofils par Miyazaki et al. [Miyazaki 99] et López Antón et al. [López Antón 02]. Dans les 

cas précédents, les auteurs ont obtenu des solutions solides Cu-Co dont le paramètre de maille 

suit la loi de Vegard. Cette différence peut être due au fait que les dépôts ne sont pas réalisés 

dans les mêmes conditions. En particulier, la composition du bain électrochimique, la densité 

de courant ou la présence d’agitation ou non peuvent changer drastiquement la microstructure 

et la composition de l’alliage Cu-Co électrodéposé. 
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II.2.c. Sonde atomique tomographique LAWATAP 

 Les analyses par SAT ont été réalisées à 80 K dans une chambre ultra vide à une 

pression de 10
-8

 Pa. Les spectres de masse extraits des analyses réalisées sur les nanofils 

Cu80Co20 sont similaires à ceux obtenus sur les poudres mécanobroyées (chapitre III). Des 

pics bien définis sont mis en évidence. Deux isotopes du Cu sont détectés à 63 et 65 u.m.a. Un 

isotope du Co est détecté à la fois chargé une fois (59 u.m.a.) et chargé deux fois (29,5 

u.m.a.). Des oxydes CuO et CoO sont détectés avec des états de charge 1
+
 (CuO

+
 et CoO

+
) et 

2
+
 (CuO

2+
). Des pics d’oxygène et d’hydrogène sont également détectés. 

 Une reconstruction 3D d’un volume analysé est montrée sur la Figure V-7. Les 

distributions de Cu, Co, CuO et CoO dans le volume analysé (30x30x75 nm
3
) montrent une 

répartition inhomogène des éléments au sein d’un nanofil. En effet, les nanofils sont 

constitués d’une matrice riche en Cu, de nano-amas riches en Co et de régions oxydées 

contenant les espèces CuO et CoO. Les phases oxydées (coexistence de CuO et CoO) 

représentent globalement un composé de la forme CuCoO2. 

 Cette reconstruction 3D révèle la formation d’une assemblée de nano-amas adjacents 

riches en Co de taille comprise entre 2 et 10 nm. Ces valeurs sont inférieures aux tailles des 

grains enrichis en Co (domaines cohérents de diffraction) estimés à partir de l’analyse par 

diffraction des rayons X (autour de 15 nm). Cela peut indiquer que les domaines cohérents de 

diffraction correspondent à une assemblée d’agrégats riches en Co pouvant être cohérents 

avec la matrice riche en Cu. Ces résultats confirment donc la nature hétérogène des nanofils 

déjà suggérée par diffraction des rayons X. 
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Figure V-7 : Reconstruction 3D d’un nanofil Cu80Co20, obtenue à l’aide de la sonde LAWATAP. 

 Comme pour les poudres mécanobroyées Cu80Co20, les nanofils sont composés d’une 

matrice riche en cuivre, de nano-amas riches en Co et de particules d’oxydes. Le fait que les 

oxydes ne soient pas détectés en diffraction X peut être expliqué par le fait qu’ils représentent 

moins de 5 % du volume total, ce qui n’est pas suffisant pour une détection par cette 

technique. La présence d’oxydes au sein des poudres mécanobroyées peut s’expliquer par le 

fait que le broyage a été réalisé sous atmosphère ambiante. La présence d’oxydes dans les 

nanofils électrodéposés peut être expliquée par la précipitation d’hydroxydes ou d’oxydes 

durant le dépôt. En effet, la réduction des métaux est accompagnée par la réduction des 

protons et donc par une augmentation locale du pH qui favorise la précipitation d’hydroxydes 

ou d’oxydes. Le fait que la réaction se fasse dans des pores ne permet pas un bon 
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renouvellement de la solution. Il n’y a donc pas d’apport de solution neuve permettant de 

conserver un pH acide. Ainsi, la précaution a été prise de modifier le bain électrolytique ainsi 

que son pH pour l’élaboration des couches minces (chapitre IV) et des nanofils multicouches 

Cu/Co. 

II.3. Caractérisations magnétique et magnétorésistive des nanofils 

d’alliage Cu80Co20 

II.3.a. Courbes ZFC/FC 

 La Figure V-8 représente les courbes ZFC et FC du réseau de nanofils Cu80Co20 avant 

dissolution de la membrane AAO. Les mesures ZFC ont été réalisées après un refroidissement 

à 5 K sans champ magnétique et mesurées jusqu’à 300 K sous un champ de 50 Oe parallèle à 

l’axe des fils. Les mesures FC ont été effectuées en refroidissant l’échantillon sous le même 

champ. Contrairement aux courbes obtenues sur les couches minces ou sur les poudres, la 

courbe ZFC ne présente pas de pic bien défini : une augmentation est observée à basse 

température, suivie d’un plateau autour de 50 K et se termine par une augmentation 

progressive jusqu’à la température ambiante. Ainsi, les nano-amas riches en Co, que 

contiennent les nanofils, semblent avoir une température de blocage qui s’étend de 50 K à la 

température ambiante, indiquant une forte distribution de taille de ces amas. Cela est en 

accord avec les résultats de sonde atomique. Ce type de comportement a déjà été observé par 

Blythe et al. [Blythe 00] sur des nanofils. Un tel comportement n’est pas observé sur les films 

minces électrodéposés, où la température de blocage est autour de 100 K [Blythe 96]. 

 

Figure V-8 : Courbes ZFC/FC réalisées sur un réseau de nanofils Cu80Co20 au sein d’une membrane AAO. 
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 La dimension des amas riches en Co peut être estimée à l’aide de la relation : K.V ≈ 

25.kB.TB, avec K valant, respectivement, 2,7.10
5
 et 3.10

4
 J/m

3
 à basse température et à 

température ambiante pour une structure Co-cfc (voir chapitre I). En considérant que TB varie 

entre 50 et 300 K, le diamètre est estimé entre 5 et 18 nm. De plus, comme le suggèrent les 

courbes ZFC/FC, des amas superparamagnétiques peuvent avoir une température de blocage 

supérieure à 300 K, ce qui correspondrait à des amas de diamètres supérieurs à 18 nm. La 

présence de grains ferromagnétiques, avec une dimension supérieure à la limite 

superparamagnétique, ne peut donc pas être exclue. Néanmoins, de telles particules n’ont pas 

été observées durant les analyses par SAT. 

 Nous avons observé par SAT des nano-amas riches en Co ayant un diamètre compris 

entre 2 et 10 nm. L’estimation issue de l’utilisation de la formule de Scherrer, à partir des 

résultats de diffraction des rayons X, nous donne, pour ces nano-amas, une taille d’environ 15 

nm. Les mesures magnétiques ZFC-FC, nous permettent de mettre en évidence une 

distribution de taille, entre 5 et 18 nm. Ces résultats issus de trois techniques différentes sont 

du même ordre de grandeur. 

II.3.b. Cycles d’hystérésis 

 Les figures V-9 et V-10 représentent les cycles d’hystérésis réalisés sur un réseau de 

nanofils Cu80Co20 noyés dans la membrane d’alumine, respectivement à 5 et 300 K. Ces 

cycles ont été obtenus pour un champ magnétique appliqué parallèlement et 

perpendiculairement à l’axe des fils. Un signal ferromagnétique est mis en évidence. Les 

courbes à 5 et 300 K sont comparables à celles obtenues, respectivement, par Blythe et al. 

[Blythe 00] et Xue et al. [Xue 05] sur des nanofils Cu-Co. Elles présentent un faible champ 

coercitif à 5 K qui devient pratiquement négligeable à 300 K. Une tendance à la saturation est 

observée mais n’est pas aussi nette qu’un signal purement ferromagnétique. Ceci laisse à 

penser qu’un faible signal superparamagnétique ne saturant pas est superposé au signal 

ferromagnétique. En tenant compte des analyses structurales, et en supposant que les régions 

d’oxydes ne présentent pas de comportement magnétique particulier, ces entités 

superparamagnétique sont attribuées aux nano-amas riches en Co. Néanmoins le signal 

ferromagnétique doit provenir de particules plus grosses qui n’ont pas été observées par SAT. 

Il ne faut pas oublier que la SAT permet d’analyser une faible quantité de matière de l’ordre 

30x30x75 nm
3
 c’est pourquoi, si la densité de grosses particules est faible, celles-ci peuvent 

ne pas être observées à l’aide de cette technique. Les cycles réalisés avec un champ 
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magnétique appliqué parallèlement au nanofil atteignent une valeur d’aimantation à 5 T plus 

importante que dans la configuration perpendiculaire. Cela indique que dans la configuration 

perpendiculaire, les particules magnétiques ne saturent pas complètement. Cet effet peut 

provenir d’une interaction entre les moments des particules et un champ démagnétisant créé 

par le faible diamètre des nanofils. Cet effet pourrait aussi provenir de la structure granulaire 

des fils. En effet, si la croissance des nanoparticules magnétiques se fait préférentiellement 

parallèlement à l’axe des fils, ces nanoparticules présenteraient une direction de facile 

aimantation suivant l’axe des fils entraînant une plus difficile aimantation lorsque le champ 

est appliqué perpendiculairement aux fils. 

 

  

Figure V-9 : Cycles d’hystérésis à 5 K réalisés sur un 

réseau de nanofils Cu80Co20. 

Figure V-10 : Cycles d’hystérésis à 300 K réalisés sur un 

réseau de nanofils Cu80Co20. 

II.3.c. Mesures de magnétorésistance 

 La courbe de magnétorésistance réalisée sur un réseau de nanofils Cu80Co20 à 5 K est 

présentée sur la Figure V-11. La mesure a été effectuée avec le champ magnétique appliqué 

perpendiculairement à l’axe des fils. Dans cette configuration, le courant est perpendiculaire 

au champ magnétique appliqué. 

 Cette courbe ne présente pas de saturation. La valeur de magnétorésistance est faible et 

vaut autour de 1,2% pour un champ de 4 T. 

Cette faible valeur de magnétorésistance peut être expliquée de deux manières. La première 

est due à la présence de gros amas, mis en évidence par les mesures magnétiques, qui nuisent 

à la magnétorésistance. La seconde réside dans le fait que les nano-amas riches en cobalt sont 

peu nombreux et de taille trop importante. En effet, il a été montré dans le chapitre III sur les 
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poudres Cu80Co20 mécanobroyées puis recuites à 450°C, que pour améliorer la saturation ainsi 

que l’intensité de la magnétorésistance il est nécessaire d’avoir une densité élevée de nano-

amas magnétiques ayant des dimensions n’excédant pas 10 nm. 

 

 

Figure V-11 : Courbe de magnétorésistance sur les nanofils Cu80Co20. 

Cet effet de magnétorésistance est inférieur à celui observé sur des films continus d’alliages 

granulaires Cu-Co préparé par dc-sputtering [Xiao 92, Berkowitz 92]. Néanmoins cela est en 

accord avec les résultats obtenus sur des nanofils d’alliages granulaires élaborés par 

électrodépôt [Fedosyuk 99, Schwarzacher 99, Ohgai 08].  
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Conclusion sur les nanofils d’alliage 
Cu80Co20 

 Les différentes analyses structurales réalisées sur les nanofils d’alliage montrent qu’ils 

sont constitués d’une matrice cfc riche en cuivre, de nano-amas cfc riches en cobalt et 

d’oxydes mixtes CuCoO2. La densité des nano-amas riches en Co est faible et leur dimension 

varie entre 2 et 10 nm. La présence d’oxydes peut être expliquée par l’augmentation locale du 

pH du bain électrolytique au sein des pores. En effet, au sein des pores, la solution ne peut pas 

être renouvelée facilement, ce qui entraîne une précipitation d’hydroxydes ou d’oxydes au 

niveau de l’électrode de dépôt. 

 Les mesures magnétiques (courbes ZFC/FC et de cycles d’hystérésis) se sont révélées 

complémentaires par rapport aux analyses de structure. Elles ont permis de mettre en évidence 

la présence de nano-amas présentant un signal superparamagnétique mais aussi de particules 

magnétiques de diamètre beaucoup plus grand, ayant une température de blocage supérieure à 

la température ambiante et présentant un signal ferromagnétique. Ces régions 

ferromagnétiques n’ont pu être clairement mises en évidence lors des analyses en sonde 

atomique tomographique, très probablement en raison du caractère local de cette technique 

d’analyse. 

 Enfin, la courbe de magnétorésistance réalisée sur ces nanofils ne montre aucune 

saturation à 4 T avec une valeur de magnétorésistance proche de 1,2%. Cette faible valeur de 

magnétorésistance peut être expliquée par la présence de gros amas ferromagnétiques ainsi 

que par la faible densité de nano-amas riches en cobalt. Ces deux facteurs ont pour 

conséquence de réduire l’effet de magnétorésistance. En effet, il a été montré dans le chapitre 

III sur les poudres Cu80Co20 mécanobroyées puis recuites à 450°C, que pour améliorer la 

saturation ainsi que l’amplitude de l’effet de magnétorésistance il était nécessaire d’avoir une 

densité élevée de nano-amas magnétiques ayant des dimensions n’excédant pas 10 nm. 

 Il serait intéressant de réaliser un recuit pendant 1h à 450°C dans le but de dissocier la 

matrice riche en Cu et de former des nanoparticules de Co. Les oxydes seront toujours 

présents, cependant les nanoparticules de Co de faibles diamètres ainsi formées permettront 

d’augmenter l’effet de magnétorésistance géante, comme cela a été observé dans le chapitre 

III de ce manuscrit.  
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III. Nanofils multicouches Cu/Co 

III.1. Paramètres de dépôt de nanofils multicouches Cu/Co 

 Comme nous l’avons expliqué au chapitre IV.l le cuivre se dépose lorsque le potentiel 

de l’électrode est inférieur à -50 mV/Ag-AgCl et le cobalt se dépose lorsque le potentiel est 

inférieur à -850 mV/Ag-AgCl.  

 Pour réaliser des multicouches Cu/Co il faut donc imposer alternativement des 

potentiels correspondant au dépôt de cuivre et de cobalt. Ainsi, il est facile avec un bain Cu-

Co de déposer du cuivre pur (il suffit que le potentiel de l’électrode soit compris entre -850 et 

-50 mV/Ag-AgCl) mais il est impossible d’obtenir du cobalt pur. En effet, si l’on impose un 

potentiel inférieur à -850 mV/Ag-AgCl le cobalt et le cuivre sont réduits simultanément. Pour 

obtenir une couche de cobalt la plus pure possible, il faut une concentration en cuivre la plus 

faible possible (~ environ 100 fois plus faible que la concentration en Co), dans ces conditions 

la réaction de réduction est essentiellement due au cobalt. La composition de l’électrolyte 

utilisé lors des dépôts de nanofils multicouches est représentée dans le Tableau V-2 suivant : 

Tableau V-2 : Composition de l’électrolyte utilisé pour le dépôt de nanofils multicouches Cu/Co. 

CuSO4, 5H2O CoSO4, 7H2O Na3C6H5O7, 2H2O H3BO3 pH 

0,012 mol/l 0,900 mol/l 1,220 mol/l 0,050 mol/l 4,9 

 

 Les potentiels de dépôts choisis sont de -800 mV/Ag-AgCl pour les couches de cuivre 

et de -1,2 V/Ag-AgCl pour celles de cobalt. Le courant correspondant se fixe aux alentours de 

-0,15 mA pour le cuivre et entre -15 et -6 mA pour le cobalt. La Figure V-12 représente les 

courbes de potentiel imposé et de courant mesuré en fonction du temps. Le basculement entre 

les deux potentiels est déterminé par la quantité de courant ayant traversé l’électrode. La 

limite de quantité de courant à atteindre a été déterminée pour une épaisseur de 20 nm pour 

chaque couche. Il est néanmoins important de préciser que cette épaisseur est difficile à 

contrôler. En effet, la surface de l’électrode n’est pas précisément connue puisque la porosité 

de la membrane n’est pas précise (estimée autour de 36%) à cause de sa mauvaise qualité. 

L’empilement Cu/Co a été répété 375 fois et débute après un dépôt de 5 µm de cuivre pur. 
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Figure V-12 : Courbes de courant mesuré et de potentiel appliqué en fonction du temps de dépôt. 

III.2. Caractérisation structurale des nanofils multicouches Cu/Co 

 Des nanofils multicouches Cu/Co ont été réalisés en utilisant les paramètres détaillés 

ci-dessus. La déposition par électrochimie de ces nanofils a été réalisée dans le but d’obtenir 

des couches nominales d’épaisseur égale à 20 nm pour chacune des deux couches. Les 

nanofils ont, par la suite, été caractérisés par diverses techniques afin de corréler leur structure 

avec leurs propriétés magnétiques et magnétorésistives. 

III.2.a. Diffraction des rayons X 

 Le diffractogramme correspondant à l’analyse par diffraction des rayons X des 

nanofils multicouches Cu(20nm)/Co(20nm) est représenté sur la Figure V-13.a. Pour de faibles 

valeurs d’angles, un large pic est observé et attribué à la membrane d’alumine. Comme on 

pouvait s’y attendre, le diffractogramme présente des pics correspondant à deux structures 

cfc. Ces structures sont clairement séparées aux grands angles pour les familles de plans 

(200). Tous les pics ont été ajustés à l’aide du logiciel Winplotr. L’ajustement du pic (111) est 

représenté sur la Figure V-13.b. Cet ajustement montre clairement la présence de deux pics. 

Les positions de ces pics sont respectivement proches des positions théoriques des structures 

de Cu-cfc et Co-cfc. A l’aide des positions des pics des deux phases, les paramètres de mailles 

ont été calculés à l’aide du logiciel Checkcell. La première phase possède un paramètre égal à 

celui du cuivre pur, 3,615 Å, et provient des couches de cuivre. La seconde phase possède un 
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paramètre de maille égal à 3,562 Å et correspond aux couches de cobalt. A l’aide de la loi de 

Vegard, qui permet de relier de façon linéaire le paramètre de maille mesuré au pourcentage 

de cobalt présent dans la structure, la teneur en cobalt des couches de Co est estimée à 75%. 

La taille des domaines diffractant, déduite des largeurs à mi-hauteur des pics, pour les 

couches de cuivre et de cobalt, peut être estimée à l’aide de la formule de Scherrer et valent 

respectivement 17 et 8 nm. Par la suite, les nanofils recuits ont été analysés à l’aide de la 

même technique. 

 

Figure V-13 : (a) Diffractogramme des nanofils multicouches Cu/Co, 

(b) ajustement des pics (111) des phases de cuivre et de cobalt. 

 La Figure V-14.a représente le diffractogramme, de ces mêmes nanofils, après un 

recuit pendant une heure à 450°C. Après recuit, les deux phases cfc de cuivre et de cobalt sont 

toujours présentes. Le paramètre de maille de la phase de cobalt est mesuré à 3,553 Å, ce qui 

correspond à un pourcentage de cobalt s’élevant à 88%. La phase de cobalt s’est donc purifiée 

après recuit. On remarque, à l’aide de l’ajustement des pics (111) de la Figure V-14.b, que la 

phase de cobalt est mieux cristallisée après recuit puisque la taille des domaines diffractant a 

augmenté pour atteindre 12 nm. 
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Figure V-14 : (a) Diffractogramme des nanofils multicouches Cu/Co après recuit à 450°C pendant 1h, 

(b) ajustement des pics (111) des phases de cuivre et de cobalt. 

III.2.b. Microscopie électronique à transmission 

 Les premières analyses par microscopie électronique à transmission ont été réalisées 

sur une assemblée de nanofils déposée sur une peau de carbone. Ces analyses ont permis 

l’observation de l’empilement multicouche mais ne permettaient pas d’obtenir des images 

haute résolution ainsi que des mesures EDS quantitatives. En effet, le diamètre élevé des 

nanofils ainsi que leur forme cylindrique ne permettent pas ce type d’observation. Dans le but 

d’obtenir des mesures plus quantitatives, un protocole de préparation d’un nanofil unique a 

été mis en place (détaillé dans le chapitre II) dans le but d’obtenir, à partir d’un nanofil, une 

lame mince aux bords parallèles d’épaisseur d’environ 50 nm. 

 Dans le cas d’un nanofil multicouches Cu/Co, l’usinage par FIB a mené à une ablation 

préférentielle d’une des couches par rapport à l’autre, comme le montre la Figure V-15 où la 

lame mince est observée en MEB par le dessus après usinage. L’épaisseur de la lame mince a 

pu être mesurée entre 50 et 70 nm. 
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Figure V-15 : Image MEB, vue du dessus, de la lame mince finale réalisée sur un nanofil multicouches Cu/Co. 

 La Figure V-16 représente une vue globale de la lame mince obtenue à partir d’un 

nanofil. Sur la partie inférieure de l’image, on peut observer le substrat de silicium qui 

apparaît transparent aux électrons. Ensuite, l’empilement multicouche du nanofil est visible et 

semble homogène en épaisseur de couche. Au-dessus du nanofil, la couche de protection de 

tungstène (W) est visible. 

 

Figure V-16 : Image MET réalisée sur toute la longueur de la lame mince contenant un nanofil multicouche Cu/Co. 

La Figure V-17 représente un agrandissement du nanofil. Cet agrandissement permet de 

mieux observer l’empilement multicouche et d’en déterminer les épaisseurs proches de 25 
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nm. Un cliché de diffraction réalisé sur cette zone est représenté Figure V-17.b. Celui-ci 

montre des anneaux de diffraction type « Debye-Scherrer » indiquant la présence de 

nombreux grains présentant de fortes désorientations entre eux. Les anneaux de diffraction de 

plus forte intensité sont attribués à une structure cfc pouvant correspondre aussi bien au cuivre 

qu’au cobalt. Nous pouvons aussi observer un anneau de faible intensité qui peut être indexé à 

l’aide d’une structure hexagonale de cobalt. La Figure V-17.c représente une image haute 

résolution d’une interface Cu/Co. De nombreux grains sont observés avec une taille inférieure 

à 10 nm. 

 

Figure V-17 : Images de MET d’un nanofil multicouche Cu/Co : a) image en champ clair, b) cliché de diffraction 

correspondant montrant des anneaux de Debye-Scherrer caractéristiques d’une structure polycristalline avec des 

grains nanométriques et c) image haute résolution d’une interface Cu/Co. 

 Des images MET en mode balayage avec un détecteur annulaire champ sombre à 

grand angle (STEM-HAADF : Scanning Transmission Electron Microscopy-High Angle 

Annular Dark Field) ont également été réalisées ainsi que des analyses EDS. La Figure V-18.a 

représente une image en STEM-HAADF du nanofil présentant un fort contraste entre les 

couches successives. Dans ce mode d’imagerie, l’élément le plus lourd apparait en contraste 
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le plus clair. Néanmoins, ce mode de détection est très sensible en épaisseur. Ainsi si la 

technique de préparation par FIB induit une différence d’épaisseur entre les couches de cuivre 

et de cobalt, le contraste peut être modifié. C’est le cas ici, comme le montre la Figure V-15. 

En comparant l’image (Figure V-18.a) à la cartographie EDS correspondante (Figure V-18.b) 

les couches de cobalt apparaissent plus brillantes que celles de cuivre. Des porosités sont 

également observées. Celles-ci peuvent être présentes au sein des couches et provenir de la 

synthèse par électrodépôt. Néanmoins, on ne peut pas écarter l’hypothèse de la création de 

porosités durant l’amincissement de la lame mince. En effet, les porosités observées ne sont 

présentes qu’au sein des couches de cuivre, couches qui subissent une ablation préférentielle 

par FIB. Celles-ci pourraient provenir d’un effet de canalisation sur des grains orientés dans 

une certaine direction. L’ajustement des spectres EDS obtenus au sein de chaque couche a 

permis d’en déterminer les concentrations respectives. Les couches de Cu contiennent moins 

de 2% de Co et les couches de Co sont composées de 85±5% de cobalt. Cette proportion de 

Co mesurée au sein des couches de Co est supérieure à celle issue de la loi de Vegard estimée 

à 75%. Il est important de noter qu’aucune trace d’oxydation n’a été mise en évidence sur les 

spectres EDS. 

 

Figure V-18 : (a) Image TEM-HAADF d’un nanofil multicouches Cu/Co 

(b) Cartographie EDS de la même zone et spectres EDS de chaque couche. 

 La codéposition de cuivre au sein des couches de cobalt était attendue pour une 

élaboration par électrodépôt. En effet, comme cela a été expliqué auparavant, le dépôt d’un 

élément est toujours accompagné par le dépôt d’un élément plus noble que celui-ci. Dans 

notre cas, durant le dépôt de cobalt, du cuivre est également déposé. 
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 Des cartographies EDS avec un bon taux de comptage ont été réalisées au niveau des 

interfaces Cu/Co afin de sonder leur qualité. La Figure V-19.a représente une cartographie. 

Les couches sont bien définies et un profil d’intensité EDS, à travers les couches, a pu être 

extrait de celle-ci (Figure V-19.b). Les interfaces sont de bonne qualité (leur extension est 

inférieure à 10 nm) compte tenu du fait que le signal EDS provient de toute l’épaisseur de la 

lame mince, ce qui indique par ailleurs que la rugosité est faible. Les épaisseurs des couches 

de cobalt et de cuivre s’avèrent être de dimensions égales à une valeur proche des 20 nm 

attendue. 

 

Figure V-19 : (a) Cartographie EDS réalisée aux interfaces d’un empilement multicouche Cu/Co. 

(b) Profil d’intensité EDS réalisé au travers de l’empilement Cu/Co. 

 Les mêmes analyses ont été réalisées sur un nanofil recuit à 450°C pendant 1h (Figure 

V-20). Aucun changement n’est visible par rapport à la structure du nanofil avant recuit. 

Néanmoins, lorsque l’on mesure les compositions des couches, une purification est mise en 

évidence. En effet, la couche de Co est purifiée à hauteur de 92±5%. L’amélioration de la 

rugosité d’interface ne peut être clairement établie à l’aide de cette technique. C’est donc dans 

l’optique d’obtenir l’évolution des compositions et des interfaces que des analyses ont été 

réalisées par sonde atomique tomographique. 
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Figure V-20 : Cartographie EDS réalisée sur un nanofil Cu/Co recuit à 450°C  pendant 1h. 

III.2.c. Sonde atomique tomographique LAWATAP 

 L’observation d’un nanofil en microscopie électronique à transmission ayant permis 

une caractérisation fine de l’échantillon. Les interfaces et les compositions ont ensuite été 

caractérisées à l’échelle nanométrique par sonde atomique tomographique. Les nanofils 

analysés ont été préparés à l’aide de la technique détaillée dans le chapitre II. 

 Le spectre de masse extrait d’une analyse d’un nanofil multicouches Cu/Co est 

représenté sur la Figure V-21. Ce spectre est de bonne qualité car il est composé 

exclusivement des éléments Cu, Co et CuH2 et  aucune trace d’oxyde ne peut être observée. 

 

Figure V-21 : Spectre de masse d’une analyse par sonde atomique tomographique d’un nanofil multicouches Cu/Co. 
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 Sur le nombre d’analyses réalisées sur un nanofil, peu d’entre elles ont permis de 

reconstruire un volume comportant plusieurs couches successives. Dans la majorité des cas, 

les analyses se sont soldées par une rupture anticipée de la pointe au niveau d’une interface 

entre les couches constitutives du nanofil. Une analyse a permis néanmoins d’obtenir le profil 

représenté sur la Figure V-22. Ce profil montre l’interface entre une couche de cobalt et une 

couche de cuivre. La composition de la couche de cobalt est : Co-88±3% et Cu-12±3%. Celle 

de la couche de cuivre est : Cu-98±2% et Co-2±2%. Ces compositions sont en accord avec 

celles mesurées par EDS. Aucun précipité de cuivre n’est observé au sein de la couche de 

cobalt. Cependant l’interface entre les deux couches est très abrupte. C’est pourquoi il est 

nécessaire de vérifier si l’évaporation des atomes au niveau de l’interface s’est effectuée sans 

problème particulier. Pour cela, il faut examiner si le flux d’atomes n’a subi aucune variation 

importante au niveau de l’interface. La Figure V-23 représente donc la courbe de flux 

d’atomes en fonction de la profondeur. Sur cette courbe on peut observer une forte 

augmentation de la quantité d’atomes détectés au niveau de l’interface. Cette forte variation 

indique que l’interface n’est pas quantifiable car un grand nombre d’atomes ont été détectés 

de manière simultanée, ne permettant pas d’obtenir une reconstruction correcte. 

  

Figure V-22 : Profil de concentration réalisé le long de 

l’analyse par sonde atomique tomographique d’un 

nanofil multicouches Cu/Co avant recuit. 

Figure V-23 : Courbe représentant la variation du flux 

d’atomes en fonction de la profondeur. 

 Les mêmes analyses ont été réalisées sur un nanofil recuit à 450°C pendant 1h. Des 

résultats similaires ont été obtenus avec les mêmes problèmes au niveau des interfaces. 

Cependant les compositions des couches ont pu être extraites des analyses. La couche de 

cobalt s’est purifiée à hauteur de 95±3% et celle de cuivre à hauteur de 99±1%. Ces 

compositions sont de nouveau en accord avec les mesures EDS. 



Chapitre V : Synthèse et études de nanofils Cu-Co 

Page 187 

 Ces analyses par sonde atomique tomographique ont permis de confirmer de manière 

précise les compositions obtenues par EDS. Elles ont aussi permis d’observer comment les 

impuretés de cuivre sont réparties au sein des couches de cobalt. De plus, des problèmes 

d’évaporation au niveau des interfaces ont été observés. Ces problèmes peuvent provenir de la 

forme cylindrique des nanofils. 

III.3. Caractérisation magnétique et magnétorésistive des nanofils 

multicouches Cu/Co 

III.3.a. Cycles d’hystérésis 

 Les courbes d’aimantation réalisées sous un champ magnétique externe appliqué 

parallèlement et perpendiculairement aux plans des couches sur des nanofils multicouches 

Cu/Co avant recuit sont représentées sur la Figure V-24.a. Ces courbes sont caractéristiques 

d’un comportement ferromagnétique avec une anisotropie de forme. En effet, l’alignement 

des moments des couches de Co est plus facile lorsque le champ est appliqué parallèlement 

aux plans des couches. Les courbes d’aimantation réalisées sur les nanofils recuits à 450°C 

pendant 1h gardent la même forme qu’avant recuit (Figure V-24.b). 

  

Figure V-24 : Courbes d’aimantation en fonction du champ appliqué des nanofils Cu/Co (a) avant recuit et (b) après 

recuit. 

 Ces courbes montrent que la saturation magnétique est plus rapidement atteinte 

lorsque le champ magnétique est appliqué dans le plan des couches que lorsque le champ est 

appliqué selon l’axe des nanofils. Il apparaît ainsi que l’anisotropie n’est pas selon l’axe des 

nanofils. Lorsque l’on réalise ce type de mesures sur des nanofils dont le rapport d’aspect est 

très grand, on peut s’attendre à ce que les moments des couches de Co s’orientent plus 

aisément le long de l’axe du fil soit, ici, perpendiculairement aux plans des couches. Dans le 
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cas présent, compte tenu de l’épaisseur des couches (20 nm) et du diamètre des nanofils (250 

nm), la nanostructure n’est pas favorable à l’existence d’une anisotropie axiale, qui serait 

observée pour des nanofils de diamètre inférieur à 20 nm. Ceci peut expliquer pourquoi l’axe 

de facile aimantation des moments magnétiques se trouve plutôt dans le plan des couches. Il 

est néanmoins nécessaire de vérifier si l’anisotropie observée est uniquement due à la 

structure en couches. 

 Pour cela, nous avons tracé la différence entre les champs magnétiques appliqués 

perpendiculairement (Hperp) et parallèlement (Hpara) aux couches. Dans l’hypothèse où 

l’anisotropie est dans le plan des couches, l’application d’un champ magnétique 

perpendiculairement au plan des couches correspond à un champ effectif Heff = Hperp – M 

puisque le champ démagnétisant vaut -M. D’autre part, l’application d’un champ parallèle au 

plan des couches donne un champ effectif Heff égal au champ appliqué : Heff = Hpara. Par 

conséquent, la différence entre les champs Hperp et Hpara doit être égale à l’aimantation M : 

Hperp – Hpara = M. La variation de la différence Hperp – Hpara en fonction de l’aimantation 

réduite M/MS est tracée sur la Figure V-25. Si l’anisotropie est dans le plan des couches, 

l’extrapolation de la droite obtenue dans le cas où M/MS = 1 doit donner Hperp – Hpara = MS. 

La valeur obtenue sur la courbe est Hperp – Hpara = 2,85.10
5
 A/m. Cette valeur peut être 

comparée à la valeur théorique que l’on devrait obtenir pour des couches de Co entièrement 

saturées magnétiquement. 

 

Figure V-25 : Courbe représentant l’aimantation des nanofils multicouches Cu/Co en fonction du champ effectif 

correspondant à la configuration où le champ est appliqué parallèlement au plan des couches. 
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 L’aimantation à saturation du Co-cfc étant égale à 5.10
6
 A/m, si l’on considère que 

seule la moitié du volume est composé de cobalt, et que les couches magnétiques sont 

composées de 85% de Co, on obtient MS = 4,4.10
5
 A/m. Cette valeur étant plus élevée que la 

valeur obtenue pour Hperp – Hpara, il apparaît ainsi que l’anisotropie n’est pas complètement 

dans le plan des couches. Elle semble donc être intermédiaire entre le plan des couches et 

l’axe du nanofil. Ceci suggère que l’anisotropie due à la forme du nanofil a une influence sur 

le comportement magnétique : il y a compétition entre les deux anisotropies de forme induites 

par la forme du nanofil et celle des couches nanométriques. Cependant, l’anisotropie 

résultante est plutôt planaire. 

 La Figure V-26 représente la superposition des courbes M/MS avant et après recuit à 5 

K. Cette superposition permet de montrer que la courbe après recuit en configuration 

perpendiculaire aux plans des couches s’est décalée vers les champs plus élevés. Cela montre 

que les moments des atomes de Co ont plus de difficultés à s’orienter perpendiculairement 

aux plans des couches qu’avant recuit. Ainsi, on peut conclure que le recuit renforce 

l’anisotropie planaire des nanofils. Ce renforcement provient vraisemblablement de la 

purification des couches observées en SAT mais aussi de la diminution de l’interdiffusion aux 

interfaces. 

 

Figure V-26 : Courbes d’aimantation normalisées M/MS en fonction du champ appliqué réalisées sur les nanofils 

Cu/Co avant et après recuit à 5 K.  
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III.3.b. Mesures de Magnétorésistance 

 Les courbes de magnétorésistance représentées sur la Figure V-27 réalisées sur les 

nanofils multicouches Cu/Co ont été mesurées avec un champ appliqué dans le plan des 

couches, comme représenté sur le schéma. Cette configuration est celle qui induit la 

magnétorésistance la plus élevée. Avant recuit, les courbes réalisées à 5 et 300 K ne 

présentent pas de saturation. La magnétorésistance à 300 et 5 K s’élève respectivement à 3 et 

5% pour un champ appliqué de 4 kOe. Après recuit, on constate que la forme des courbes a 

évolué : une saturation est atteinte à partir de 4 kOe. A 300 K la magnétorésistance atteint une 

valeur de 3,2% et à 5 K une valeur d’environ 7%. On observe donc une amélioration de 

l’amplitude de l’effet de magnétorésistance ainsi qu’une saturation après recuit à 450°C 

pendant 1h. Cette nette amélioration est due à la purification des couches et à la réduction de 

l’interdiffusion aux interfaces observées par SAT. 

 

Figure V-27 : Courbes de magnétorésistance géante réalisées sur les nanofils multicouches Cu/Co en configuration 

champ parallèle aux plans des couches avec un courant appliqué le long des fils. 

 Cas valeurs de magnétorésistance sont proches de celles obtenues à température 

ambiante par Piraux et al. [Piraux 96], qui atteignent 3 et 4,9% respectivement pour des 

nanofils Co(8 nm)/Cu(80 nm) et Co(80 nm)/Cu(8 nm). Ces valeurs restent, néanmoins, faibles devant 
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les 75% obtenus à température ambiante par Song et al. [Song 11] sur des nanofils Co(50 

nm)/Cu(5 nm). Dans notre cas, la dimension des couches réalisées pourrait être réduite afin 

d’augmenter l’anisotropie de forme planaire et ainsi augmenter l’intensité de la 

magnétorésistance géante. On peut espérer atteindre rapidement les valeurs obtenues par Liu 

et al. [Liu 95] qui atteignent 15 et 10% sur des nanofils Co(5 nm)/Cu(8 nm), respectivement à 5 et 

300 K. De plus, l’amplitude de la magnétorésistance n’est pas le seul paramètre important 

pour les applications de type capteur de champ magnétique. En effet, la sensibilité, c'est-à-dire 

la facilité de détecter un faible champ par une forte variation de résistance, est aussi un 

paramètre important. Ce paramètre correspond sur les courbes de magnétorésistance au 

champ de saturation Hsat qui doit être le plus faible possible. De plus, l’apport de membranes 

de meilleure qualité réalisées au sein du laboratoire et entièrement paramétrables serait un 

plus afin de parvenir à des valeurs importantes de magnétorésistance. 
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Conclusion sur les nanofils 
multicouches Cu/Co 

 L’étude de la nanostructure de nanofils multicouches Cu(20 nm)/Co(20 nm) élaborées par 

électrodépôt a été réalisée à l’aide de différentes techniques complémentaires. Dans un 

premier temps, la diffraction des rayons X a été utilisée afin de déterminer les phases 

présentes au sein des nanofils. La microscopie électronique en transmission a été utilisée afin 

d’observer l’empilement multicouche à une échelle plus fine, mais aussi dans le but d’obtenir 

des compositions EDS des différentes couches. Enfin, des analyses par sonde atomique 

tomographique ont été réalisées dans le but d’obtenir des compositions précises des couches 

mais aussi de quantifier la qualité des interfaces. Pour finir, l’influence d’un recuit d’une 

heure à 450°C, a été étudié. 

 Au vu de cette étude, les nanofils sont constitués d’un empilement de multicouches de 

structures cubiques à faces centrées. Ils sont polycristallins avec une taille de grain 

nanométrique. Après un recuit, les couches se sont purifiées. Celles de cobalt se purifient de 

88 à 95% et celles de cuivre de 98 à 99%. Aucune trace d’oxygène n’est présente avant et 

après recuit. La qualité des interfaces n’a pu être quantifiée compte tenu des difficultés liées à 

la reconstruction des volumes analysés en sonde atomique tomographique. 

 Les mesures magnétiques montrent un signal ferromagnétique avec une anisotropie 

dans le plan des couches constitutives des nanofils. Cependant, cette anisotropie semble être 

en compétition avec l’anisotropie de forme des fils qui elle est dans l’axe perpendiculaire au 

plan des couches. Le recuit renforce cette anisotropie planaire. Ceci est dû à une purification 

des couches et/ou une amélioration des interfaces des couches. Les mesures de 

magnétorésistance montrent une magnétorésistance géante qui ne sature pas avant recuit avec 

des valeurs de 3 et 5%, respectivement mesurées à 300 et 5 K, pour un champ appliqué de 4 

kOe. Après recuit, les courbes ont atteignent une saturation à partir de 4 kOe. A 300 K la 

magnétorésistance atteint une valeur de 3,2% et à 5 K une valeur d’environ 7%. On observe 

donc une amélioration de l’amplitude de la magnétorésistance ainsi qu’une saturation après 

recuit à 450°C pendant 1h. Cette nette amélioration est due à la purification des couches et à 

la réduction de l’interdiffusion aux interfaces observées par SAT.  
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Conclusion ge ne rale & perspectives 

 Ce travail est consacré à l’étude des propriétés structurales, magnétiques et 

magnétorésistives de nanostructures Cu-Co. Dans un premier temps, nous avons porté notre 

attention sur un alliage granulaire magnétorésistif Cu80Co20 réalisé par deux techniques 

d’élaboration différentes : le broyage mécanique et l’électrodépôt. Le broyage mécanique a 

mené à l’obtention d’un matériau sous forme de poudre et l’électrodépôt a permis de réaliser 

un matériau sous forme de couche mince et de nanofils. Dans un deuxième temps, notre 

attention s’est portée sur une structure multicouches constituée d’un empilement de couches 

Cu/Co. L’ensemble des matériaux élaborés a fait l’objet d’une étude systématique dans 

laquelle leurs propriétés structurales, magnétiques et magnétorésistives ont été caractérisées. 

 L’étude réalisée sur les poudres Cu80Co20 mécanobroyées a montré qu’après 20h de 

broyage sous atmosphère ambiante le matériau présente une structure hétérogène composée 

de particules d’oxyde de cobalt dispersées dans une matrice riche en cuivre contenant 16% de 

cobalt. Des nano-amas enrichis en cobalt ont été détectés en très faible quantité donnant un 

faible signal superparamagnétique. Cette structure a montré une magnétorésistance, à 5 K, de 

-5% sous 5 T sans saturation. Un effet de magnétorésistance positive (près de 1%) a 

également été observé à bas champ magnétique. La littérature montre que cet effet n’a jamais 

été observé par le passé dans des alliages similaires. Dans notre cas, son origine se trouve 

probablement dans la présence des nanoparticules d’oxydes de cobalt. Cependant, il serait 

intéressant de quantifier le rôle de la présence d’atome de fer au sein de ces oxydes car ceux-

ci peuvent jouer un rôle sur l’effet positif de magnétorésistance géante. 

Après un recuit à 450°C pendant 1h, la séparation de phase de la matrice initialement 

sursaturée mène à la formation de nanoparticules de Co de diamètre inférieur à 5 nm. Les 

quelques amas riches en cobalt présents avant recuit ont vraisemblablement grossi formant 

des particules pures de Co de taille supérieure à 20 nm. La composition des particules 

d’oxydes de cobalt a été modifiée et l’on trouve un oxyde mixte de type CuCoO. Cette 

structure complexe présente une magnétorésistance uniquement négative saturant à -11% sous 

2 T. Ceci montre que le recuit a permis de former une structure granulaire qui, malgré la 

présence d’oxydes, permet d’atteindre une valeur élevée de magnétorésistance. 

 L’étude réalisée sur une couche mince Cu80Co20 électrodéposée a montré que 

l’échantillon après dépôt présente une structure granulaire composée de nanoparticules de Cu 
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et de nanoparticules riches en Co dispersées dans une matrice riche en cuivre. Les 

nanoparticules riches en Co ont une densité proche de celle observée dans les poudres 

recuites, cependant elles sont plus grosses et parfois interconnectées. Ceci a pour conséquence 

de dégrader les propriétés magnétorésistives. En effet, les mesures de magnétorésistance à 5 K 

montrent une courbe ne saturant pas, atteignant une valeur de -5% sous 5 T. Cette valeur 

assez faible et l’absence de saturation peuvent être expliquées par la présence d’une phase 

riche en cuivre contenant entre 10 et 30% de cobalt. Après recuit à 500°C pendant 1h, les 

nanoparticules de cobalt ont grossi. Elles ne sont plus monodomaines, ce qui conduit à une 

diminution de l’effet de magnétorésistance géante. On en conclut donc que la couche brute de 

dépôt présente déjà la structure granulaire présentant un effet de magnétorésistance et que le 

recuit réalisé ici entraîne une dégradation de ces propriétés. Nous pensons néanmoins que le 

changement des paramètres de dépôt, notamment l’augmentation de la vitesse de dépôt pour 

limiter la diffusion de surface durant l’élaboration de la couche, pourrait permettre d’obtenir 

une structure proche d’une solution solide. Ceci permettait de mieux contrôler la croissance 

de la structure granulaire par recuit et d’optimiser ainsi les propriétés de magnétorésistance. 

 L’élaboration de nanofils d’alliage Cu80Co20 a mené à des nanofils de structure 

hétérogène. En effet, les fils sont constitués de nano-amas riches en Co ayant des dimensions 

variant entre 2 et 10 nm. La densité de ces nano-amas riches en Co est faible. Des particules 

d’oxydes mixte CuCoO2 sont aussi présentes et sont dues à un mauvais renouvellement de la 

solution au fond des pores de la membrane de dépôt, ce qui entraîne une augmentation locale 

du pH favorable à la formation d’oxydes. Ces deux types de particules sont dispersées au sein 

d’une phase riche en cuivre. De plus, la présence de grosses particules de cobalt présentant un 

signal ferromagnétique a été mise en évidence par les mesures magnétiques. La courbe de 

magnétorésistance réalisée sur ces nanofils ne montre aucune saturation avec une valeur faible 

de magnétorésistance proche de 1,2% à 5 K. Cette faible valeur provient de la présence 

d’amas ferromagnétiques de diamètre supérieur à 20 nm ainsi que de la faible densité de 

nano-amas riches en cobalt. Ces deux facteurs ont pour conséquence de réduire l’effet de 

magnétorésistance. 

 Lorsque l’on confronte les différents échantillons d’alliage granulaires Cu80Co20 

réalisés par mécanobroyage et par électrodépôt (couche mince et nanofils), on compare des 

structures différentes. On peut dire que la valeur la plus élevée de magnétorésistance géante 

est obtenue pour une structure granulaire composée de nanoparticules de diamètre inférieur à 

5 nm, de densité numérique de 1,4.10
18

 particules/cm
3
, dispersés dans une matrice de cuivre 
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purifiée. La diminution de la densité des nanoparticules ainsi que la présence de particules 

ferromagnétiques entraînent une réduction de la magnétorésistance, ce qui est le cas pour les 

nanofils. De plus, la concentration d’éléments magnétiques au sein de la matrice de cuivre 

joue également un rôle sur la magnétorésistance. En effet, l’augmentation de cette 

concentration entraîne une diminution de la valeur de la magnétorésistance et une absence de 

saturation, comme le montre l’étude sur les couches minces. 

 Enfin, l’étude réalisée sur les nanofils multicouches Cu(20 nm)/Co(20 nm) a montré que le 

cuivre et le cobalt forment des couches polycristallines, de structure cubique à faces centrées 

(cfc) avec une taille de grain nanométrique. Les couches de cobalt contiennent 12% de cuivre 

et les couches de cuivre contiennent 2% de Co. Après un recuit pendant 1h à 450°C, les 

couches se sont purifiées. Les couches de cobalt ne contiennent plus que 5% de cuivre et les 

couches de cuivre sont pures. Les courbes de magnétorésistance obtenues à 5 et 300 K ne 

saturent pas avant recuit. Après recuit, les courbes présentent une saturation à 4 kOe pour une 

valeur de magnétorésistance de -7% à une température de 5 K. Ainsi, on peut conclure que 

cette amélioration de la saturation provient de la purification des couches. La rugosité des 

interfaces entre les couches a pu être réduite après recuit mais un tel effet n’a pu être 

clairement observé. 

 

 La littérature sur les matériaux magnétorésistifs est abondante mais peu d’études ont 

été consacrées à l’analyse de ces matériaux jusqu’à l’échelle nanométrique. L’effet de 

magnétorésistance géante provenant de la nanostructuration des matériaux, une analyse à cette 

échelle est aujourd’hui indispensable à la caractérisation de leurs propriétés magnétiques et 

magnétorésistives. Les protocoles de préparation d’échantillons mis en place durant cette 

thèse, en permettant d’analyser des nanomatériaux Cu-Co à l’échelle nanométrique, ont 

permis, en particulier, de conclure sur l’existence ou non d’une solution solide et de 

comprendre l’origine d’une magnétorésistance positive. 

 Aucune solution solide au sens strict n’a pu être obtenue : les matériaux sont toujours 

constitués d’une phase riche en cuivre et sursaturée en cobalt dans laquelle sont dispersées des 

nanoparticules de cobalt et, dans certains cas, des nanoparticules d’oxydes. Un effet de 

magnétorésistance positive n’est observé qu’en présence d’oxydes de cobalt, suggérant que ce 

type d’oxyde est à l’origine de l’effet magnétorésistif positif. 
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 Il serait par conséquent intéressant d’élaborer des échantillons Cu-Co en contrôlant 

leur oxydation et d’utiliser l’apport des techniques d’analyse nanostructurale (microscopie 

électronique en transmission et sonde atomique) pour déterminer précisément l’influence de 

l’oxydation sur la magnétorésistance. Cet effet positif apparaît pour un faible champ 

magnétique appliqué. C’est pourquoi il pourrait être très interessant pour de futures 

applications car il augmenterait significativement la sensibilité des dispositifs. Ainsi une étude 

complète contrôlant les caractéristiques de ces particules d’oxydes (taille, quantité et 

composition) pourrait être menée et corrélée aux mesures de magnétorésistance. 

 Enfin, les protocoles d’analyse d’un unique nanofil développés durant cette thèse 

pourraient être optimisés et ainsi être utilisés pour de nombreux autres types de nanofils. Ces 

analyses pourraient alors être corrélées à des mesures de magnétorésistance sur un unique 

nanofil. Ceci rendrait possible la caractérisation complète d’un unique nanofil et ainsi 

permettre son intégration dans de nouvelles technologies. 

 

 



Liste de publications 

Page 201 

 

Liste de publications 

 

 M. Jean, V. Nachbauer, J. Bran, J-M. Le Breton. Synthesis and characterization of 

SrFe12O19 powder obtained by hydrotheraml process, Journal of Alloys and 

Compounds 496 (2010) 306-312. 

 R. Lardé, J. Bran, M. Jean, J-M. LeBreton. Nanoscale characterization of powder 

materials by atom probe tomography, Powder Technology 208 (2011) 260-265. 

 A. Hannour, R. Lardé, M. Jean, J. Bran, P. Pareige, J-M. Le Breton. Atomic-scale 

investigation and magnetic properties of Cu80Co20 nanowires, Journal of Applied 

Physics 110 (2011) 063921. 

 J. Bran. Magnetoresistive nanowires, Materials Today 15, issue 7-8 (2012) 351. 

 J. Bran, M. Jean, R. Lardé, J-M. Le Breton. Atomic-scale characterization and 

magnetotransport properties of mechanically milled Cu80Co20 powder, Journal of 

Physical Chemistry C, DOI: 10.1021/jp305954q. 

 J. Bran, M. Jean, R. Lardé, X. Sauvage, J-M. Le Breton. Elaboration and 

characterization of Cu/Co multilayered nanowires, acceptée dans “Journal of the 

Korean Physical Society” lors du Congrès ICM 2012, Corée du Sud. 

 E. Folcke, J-M. Le Breton, W. Lefebvre, J. Bran, R. Lardé, J. E. Shield. Investigation 

of the magnetic properties of FeAu nanoclusters in a W matrix : evidence for 

exchange-bias phenomenon, soumise à “Journal of Applied Physics” 

 J-M. Le Breton, J. Bran, E. Folcke, M. Lucis, M. Jean, J. E. Shield. Structural 

modifications in a Mn54Al43C3 melt-spun alloy induced by mechanical milling and 

subsequent annealing investigated by Atom Probe Tomography, en cours de rédaction. 

 J. Bran, M. Jean, R. Lardé, X. Sauvage, A. Pautrat, J-M. Le Breton. Elaboration and 

characterization of Cu80Co20 thin layer by electrodeposited technique, en cours de 

rédaction. 

 J. Bran, M. Jean, R. Lardé, X. Sauvage, A. Pautrat, J-M. Le Breton. Atomic-scale 

characterization and magnetotransport properties of electrodeposited Cu/Co 

multilayered nanowires, en cours de rédaction. 



 

 

  



 

 

  



 

 

 

Résumé 

 Ce travail de thèse concerne l’étude de l’influence de la nanostructuration du système Cu-Co sur ses 

propriétés magnétiques et magnétorésistives. Dans un premier temps, l’alliage granulaire Cu80Co20 a été 

synthétisé sous différentes formes : poudres, couches minces et nanofils. Les poudres d’alliage ont été obtenues 

par broyage mécanique et les couches minces et nanofils par électrodépôt. Cela a permis d’étudier, d’une part, 

l’influence de la forme de l’échantillon et, d’autre part, l’influence de la technique d’élaboration sur la 

nanostructure et les propriétés magnétiques et magnétorésistives des échantillons. Dans un second temps, des 

nanofils multicouches Cu/Co ont été réalisés par électrodépôt. 

 Des protocoles expérimentaux pour l’analyse à l’échelle nanométrique par microscopie électronique à 

transmission et par sonde atomique tomographique ont été mis en place. De telles analyses se sont avérées 

indispensables à la compréhension et à la corrélation complète des propriétés magnétiques et magnétorésistives. 

 Contrairement aux nombreuses études publiées, qui ont souvent conclu à l’obtention de solutions 

solides sur la base de caractérisations microstructurales, les analyses à l’échelle nanométrique par sonde 

atomique tomographique et par microscopie électronique à transmission de nos alliages granulaires ont montré 

qu’aucune solution solide Cu-Co n’a pu être obtenue. De plus, un effet positif de magnétorésistance sous faible 

champ magnétique appliqué a été observé, et corrélé à la présence d’oxydes. 

 

Abstract 

 This thesis deals with the study of the influence of the nanostructuration of the Cu-Co system on its 

magnetic and magnetoresistive properties. As a first step, the granular Cu80Co20 alloy was obtained as powders, 

thin films and nanowires. Powders were produced by mechanical milling. Thin films and nanowires were 

obtained by electrodeposition. This allowed investigating the influence of both the sample shape and the 

elaboration technique on the nanostructure and the magnetic and magnetoresistive properties of the samples. In a 

second step, multilayered Cu/Co nanowires have been prepared by electrodeposition. 

Experimental protocols for nanoscale analyses by transmission electron microscopy and atom probe 

tomography were developed. Such analyses have proved essential to allow the understanding and full correlation 

of magnetic and magnetoresistive properties. 

Contrary to many published results, which concluded to the formation of solid solutions on the basis of 

microstructural investigations, the analyses at the nanometric scale by tomographic atom probe and transmission 

electron microscopy of our granular alloys revealed that no Cu-Co solid solution have been obtained. In addition, 

the presence of a positive effect of the magnetoresistance under low applied magnetic field was observed, and 

correlated to the presence of oxides. 

 


