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Introduction générale

Dans les années 2000, la Royal Society et la Royal Academy of Engineering ont
proposé pour les nanosciences et les nanotechnologies la définition suivante : « Les
nanosciences sont l’étude des phénomènes et la manipulation de matériaux aux
échelles atomiques, moléculaires et macromoléculaires, où les propriétés diffèrent
significativement de celles observées à plus grande échelle ».

Cette science du très petit est un domaine en plein essor depuis plus d’une ving-
taine d’année et se traduit par l’émergence de nouveaux matériaux toujours plus
sophistiqués, avec des propriétés et des performances toujours plus exceptionnelles.
Ces nouveaux matériaux nanostructurés sont très présents dans nos objets du quoti-
dien tel que les ordinateurs, les téléphones, ou encore dans les industries du nucléaire
et de l’aéronautique.

La compréhension des phénomènes physiques qui se produisent à l’échelle ato-
mique est rendue possible par la progression des méthodes de calculs numériques
et le développement constant des méthodes expérimentales permettant la caracté-
risation précise de la matière à une résolution nanométrique et parfois même sub-
nanométrique.

Bien que l’idée de l’existence de l’atome, en tant que brique élémentaire de la
matière, soit apparue à l’antiquité, nous devons l’observation indirect d’atomes à
l’invention du microscope ionique à effet de champ par E. W. Müller en 1951. Cette
invention est le parent de la sonde atomique tomographique qui permet la détection
et la reconstruction « atome par atome » (suivant le taux de détection de l’appa-
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reil) d’un petit volume tridimensionnel et qui permet aussi d’identifier la nature
chimique de chacun des ions détectés. L’observation directe d’atomes est arrivée un
peu plus tard avec l’apparition du microscope à effet tunnel en 1981 et au dévelop-
pement continue du microscope électronique en transmission depuis son invention
en 1931 par M. Knoll et E. Ruska. L’avènement de ces instruments très performants
nous permet de réaliser des études au cœur de la matière, d’observer et de mieux
comprendre les phénomènes se produisant à des échelles extrêmement petites.

C’est dans ce contexte que ces travaux de thèse s’inscrivent, observer, quantifier,
comprendre les relations et les couplages entre les défauts structuraux, en parti-
culier les défauts ponctuels, et leur environnement. Ce sont ces phénomènes qui
déterminent, en partie au moins, les caractéristiques des matériaux massifs et de
leurs propriétés macroscopiques.

Le chapitre 1 est une synthèse bibliographique recouvrant les différents thèmes
abordés dans ce manuscrit. La première partie est une introduction aux défauts
ponctuels et aux méthodes permettant de les quantifier. La seconde et la troisième
partie présentent deux procédés permettant d’introduire des défauts dans un ma-
tériau afin d’optimiser ses propriétés, on parlera de déformation plastique sévère et
d’introduction d’impuretés dans les matériaux. Nous aborderons aussi les interac-
tions qui peuvent exister entre les différents défauts, notamment celles impliquant
les défauts ponctuels. Puis les deux dernières parties de ce chapitre seront consacrées
aux matériaux étudiés pendant cette thèse, des alliages d’Al-Zr et le semi-conducteur
Ga2O3.

Le chapitre 2 regroupe une description des différentes méthodes expérimentales
utilisées lors de cette thèse. Dans une première partie, une description du fonction-
nement général d’un microscope électronique en transmission (MET) et ces diffé-
rents modes d’imagerie sont présentés ainsi que les aberrations liées au microscope.
Ensuite, une description du principe de la sonde atomique tomographique (SAT),
assistée ou non par laser, en allant de l’évaporation de champ à la reconstruction tri-
dimensionnelle est détaillée. En dernière partie, l’élaboration des matériaux étudiés
dans cette thèse et la préparation d’échantillons seront présentés. La microscopie
électronique à balayage à faisceau d’ions focalisé sera détaillée. C’est au moyen de
ce microscope que la majorité des échantillons étudiés durant cette thèse ont été
réalisés, que ce soit des lames minces pour la MET ou des pointes pour la SAT.
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Le chapitre 3 porte sur l’étude d’alliages à base d’aluminium, Al-0,4Zr et Al-
0,53Mg-0,27Zr. Ces alliages ont été fortement déformés plastiquement par torsion
haute pression et l’objectif est de comprendre l’effet de cette déformation plastique
sur les cinétiques de précipitations hétérogènes d’une phase Al3Zr qui apparaît lors
de recuits à température modérée. Dans une première partie, l’étude de la cinétique
de précipitation des deux alliages a été réalisée. Ces recuits ont été effectués ex situ
sur les matériaux massifs. Puis, dans une seconde partie, l’étude s’est concentrée sur
le seul alliage Al-0,4Zr. Un recuit in situ a été effectué dans un MET afin d’observer
les premiers stades de formation de précipités présents sur certains joints de grains,
et étudier leurs relations avec les défauts présents dans les alliages (lacunes, solutés
et joints de grains).

Le chapitre 4 propose une étude sur un semi-conducteur à large gap, l’oxyde de
gallium dopé à l’étain, d’une phase métastable particulière, la phase ε. Les travaux
se sont d’abord portés sur une importante étude métrologique de l’évaporation de
ε-Ga2O3 par sonde atomique tomographique assistée par laser, où l’influence des
paramètres expérimentaux a été mesurée et discutée. Puis une étude sur la structure
cristallographique a été réalisée par MET où la localisation et la distribution du Sn
au sein du ε-Ga2O3 ont été étudiées.
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1.1 Introduction

Le cristal parfait ou idéal est formé par un empilement périodique d’atomes situés
sur les nœuds du réseau atomique, suivant les trois dimensions de l’espace et s’étend
à l’infini. Cette périodicité du réseau peut être brisée par la présence de plusieurs
types de défauts à l’intérieur du cristal et est aussi stoppée par la limite physique
du cristal, sa surface extérieure.

Malgré leur nomination « défauts », les perturbations du réseau cristallin ne sont
pas que défavorables. Les propriétés physiques d’un matériau, ses différentes résis-
tances aux contraintes, sa conductivité ou parfois même sa couleur, sont directement
liées à la présence des défauts et à la nature même du défaut présent. Par exemple
dans le domaine de la minéralogie, la coloration des pierres précieuses est naturel-
lement influencée par les défauts contenus dans les pierres. Un cristal de corindon
d’Al2O3 est transparent dans le visible, mais lorsque des atomes de Chrome (pour
une fraction atomique de l’ordre du %) viennent se substituer aux atomes d’Alu-
minium, le cristal obtient une coloration rouge, et devient ce que l’on appelle du «
rubis ». Et lorsque que quelques atomes d’Al du cristal de corindon sont substitués
par du Fer ou du Titane, le cristal apparaît alors bleu, et est appelé « saphir ».

En métallurgie aussi les défauts ont un rôle majeur quant aux caractéristiques de
certains alliages. Les dislocations sont connues pour leur importance dans la défor-
mation plastique. Elles permettent le glissement des plans atomiques les uns sur les
autres et participent ainsi à la ductilité des matériaux métalliques. Les déformations
du réseau cristallin induites par les dislocations peuvent aussi faciliter la diffusion
des atomes de soluté et participer à la formation de précipités.

Dans les alliages Al-Zr, il peut exister une précipitation dense de phases riches en
Zr largement sous-estimée par la théorie classique de germination. Une piste privi-
légiée pour expliquer cette précipitation est l’interaction supposée entre les atomes
de Zr en soluté avec les défauts environnants qui agissent comme courts-circuits de
diffusion. Ces interactions sont d’autant plus présentes dans les alliages soumis à
des déformations plastiques intenses où plusieurs types de défauts sont formés en
grande quantité.

Dans les semi-conducteurs l’ajout, bien choisi, d’éléments en substitution est
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connu pour améliorer les propriétés de conductivité de ces matériaux. Ces éléments
d’addition peuvent aussi permettre la formation de phase cristallographique diffi-
cilement synthétisable, c’est le cas de l’étain, qui en ajout lors de la croissance de
Ga2O3, permet la croissance de la phase métastable ε-Ga2O3.

Ce chapitre, consacré à l’état de l’art, a pour objectif d’introduire les différents
sujets abordés au cours de mon travail de thèse. La première partie rappelle les ca-
ractéristiques principales et la métrologie des défauts cristallins qui seront au centre
de l’étude. La seconde partie propose une introduction à la déformation plastique
sévère, où les couplages entre défauts cristallins seront présentés. La seconde et
la troisième partie sont consacrées à l’introduction volontaire de défauts cristallins
dans les matériaux, une introduction à la déformation plastique sévère et au dopage
seront présentés, ainsi que les couplages et interactions entre les différents défauts
formés. Enfin les deux dernières parties sont consacrées aux matériaux étudiés dans
cette thèse, des alliages d’aluminium hyper déformés et de l’oxyde de galium dopé
à l’étain.

1.2 Défauts ponctuels d’intérêts

1.2.1 Lacunes

Les défauts ponctuels sont les défauts de dimension 0. Ils se caractérisent soit par
la présence d’un atome supplémentaire sur un site normalement vacant, soit par la
présence d’un atome étranger dans la structure ou alors simplement par l’absence
d’un atome sur un site normalement rempli. Les lacunes sont naturellement présentes
dans les matériaux cristallins. La concentration de ces défauts augmente avec la
température du cristal. Les lacunes peuvent être introduites par d’autres procédés
comme les traitements par déformation plastique intense et par irradiation. Les
principaux modes de formation des lacunes sont résumés ci-après.

1.2.1.1 Lacunes induites par chauffage puis trempe

Un moyen classique pour créer des lacunes en excès est de chauffer un métal ou
alliage à haute température et d’effectuer une trempe afin de piéger ces lacunes dans
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les cristaux. Ces lacunes excédentaires peuvent fortement influencer le comportement
des matériaux d’intérêt. Par exemple l’alliage Fe-Al a été beaucoup étudié dans
la littérature puisque les propriétés physiques et mécaniques de cet alliage sont
fortement influencées par l’ordre atomique et les défauts ponctuels [1, 2, 3, 4, 5, 6, 7].
Chang et al. ont effectué des mesures de microdureté et de concentration de lacunes
sur l’alliage Fe-Al contenant 40 à 51 d’Al (% at.) qui a été traité thermiquement à
700 °C puis trempé à l’eau à température ambiante [3]. Ils ont montré que les valeurs
de dureté augmentent avec la concentration en Al, tout comme la concentration
de lacunes. La forme ressemblante des courbes de dureté et de concentration des
lacunes suggère que la dureté, et donc la limite d’élasticité, peuvent être liées à la
présence de lacunes dans le réseau. Par ailleurs, les auteurs ont aussi établi que
la dureté était proportionnelle à la racine carrée de la concentration des lacunes.
Les effets des lacunes produites par trempe sont encore étudiés aujourd’hui sur des
alliages plus modernes utilisés dans l’industrie automobile, comme l’Al-Mg-Si [8],
ou des alliages de Cu à mémoire de forme [9]. Notons que pour des températures
inférieures à 370 °C, l’enthalpie de formation de lacunes dans l’Al a été mesurée
à 0,66 eV par spectroscopie d’annihilation de positrons [10]. La fraction atomique
à l’équilibre peut alors être calculée en fonction de la température par l’équation
suivante :

Xv = exp(−Qv

kT
) (1.1)

où Qv est l’enthalpie de formation de lacunes dans l’Al, k la constante de Boltzmann
et T la température absolue. À 230 °C (température d’intérêt lors de cette thèse),
la fraction de lacune à l’équilibre est alors de 2,3.10−7.

1.2.1.2 Lacunes formées par irradiation

Tout comme les lacunes formées par traitements thermiques, les lacunes induites
par irradiation sont étudiées depuis plusieurs dizaines d’années, en cause, le dévelop-
pement des matériaux destinés aux réacteurs nucléaires. À l’intérieur du réacteur,
l’irradiation neutronique entraîne une évolution de la microstructure des aciers fer-
ritiques/martensitiques, en partie due à l’excès de lacunes produites, ce qui peut
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fortement dégrader les propriétés mécaniques de ces aciers [11, 12, 13]. L’agglo-
mération des lacunes peut conduire à la formation de défauts de type boucles de
dislocation ou à l’apparition de cavités comme l’ont montré A.D. Marwick et al. en
1978 (Figure 1.1) où les contrastes blancs en forme de disque sont attribués à des
cavités [14].

Figure 1.1 – Micrographie par MET de l’échantillon a) incliné à 42° avant une analyse aux rayons
X de la zone observée. b) incliné à 0° après l’analyse aux rayons X [14].

1.2.1.3 Lacunes induites par déformation plastique sévère

Les défauts ponctuels et notamment les lacunes issues de déformations plastiques
sont connues depuis les années 1960 et encore étudiées aujourd’hui [15, 16, 17, 18,
19, 20, 21, 22]. Tout comme les matériaux contenant une concentration de lacunes
issues d’une trempe, les lacunes contenues dans les matériaux déformés plastique-
ment modifient leurs propriétés. Récemment, Robson a montré que des concentra-
tions de lacunes excessives produites par la déformation dans un alliage d’Al peuvent
être comparables à celles produites par une trempe rapide à partir de températures
proches du point de fusion [23]. Une différence clé est que l’annihilation des lacunes
excessives induites par la déformation devrait être de deux ordres de grandeur plus
rapide que celles dues à la trempe en raison du plus grand nombre de puits de
défauts créés par déformation plastique sévère (SPD : Severe plastic deformation),
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comme par exemple, les joints de grains. L’auteur a aussi montré que la concen-
tration excessive de lacunes produites par la déformation devrait conduire à des
augmentations de diffusivité qui peuvent être supérieures de plus de cinq ordres de
grandeur à celle sans déformation en particulier pour les recuits inférieurs à 400 °C.
Les lacunes excessives induites par la déformation peuvent avoir un effet important
sur l’amélioration de la cinétique de diffusion dans les alliages d’aluminium, accé-
lérant considérablement les processus tels que la germination, la croissance et la
coalescence des précipités.

1.2.1.4 Couplage lacunes/précipitations

La ségrégation radio-induite (RIS : Radiation-induced segregation) est un phé-
nomène typique présent dans les aciers irradiés qui est l’interaction préférentielle
entre le flux de lacunes, les défauts ponctuels interstitiels et le flux de solutés vers
les puits de défauts, typiquement vers les joints de grains [24]. La RIS de Ni a été
observée dans des alliages FeCr. Ces alliages ont été irradiés aux ions lourds Ni2+

[25, 26], Cu2+ [27] ou aux protons [28]. Zheng et al. ont observé une ségrégation
de Ni (accompagné de Si) aux joints de grains et à la surface des cavités présentes
dans l’alliages quelle que soit la taille de la cavité (Figure 1.2) [25]. Dans ces mêmes
travaux, ils suggèrent que la présence de Ni et de Si autour des cavités peut contri-
buer à une croissance plus lente des cavités, ce qui conduit à une meilleure tenue
des propriétés mécaniques de l’alliage.

Figure 1.2 – a) Image STEM-HAADF d’une cavité dans un alliage Fe-Cr irradié ; b et c) analyse
chimique STEM-EDX sur la même cavité [25].

La microstructure des alliages déformés plastiquement est aussi influencée par la
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présence d’un excès de défauts (dislocations, lacunes) et des cinétiques de précipita-
tion ont parfois été observées [29, 30, 31]. La précipitation observée a été attribuée
à plusieurs mécanismes possibles :

— l’accélération de la germination due à la présence de dislocations [30] ;

— l’accélération de la croissance ou de la coalescence due au mouvement des dis-
locations (collecteurs de soluté) [31] ;

— l’accélération de la germination, de la croissance ou de la coalescence due à une
concentration de lacunes en excès liée à la déformation plastique.

Ce dernier mécanisme a été étudié au cours de différents travaux [17, 30, 32, 33,
34, 35]. L’influence des lacunes sur la précipitation a pu être étudiée soit pendant la
déformation plastique [32, 33], soit après qu’un recuit à basse température ultérieur
à la déformation [34] ou encore la combinaison des deux, à savoir au cours d’une
déformation à chaud [17, 35, 30]. Couturier et al. ont étudié l’évolution des précipités
pendant une déformation plastique à 120 °C [35]. Ils ont montré que la déformation
plastique induit une accélération significative des processus de croissance des préci-
pités dans leur matériau. Il a été démontré que la vitesse de croissance du précipité
augmente linéairement avec le taux de déformation et qu’elle est relativement indé-
pendante de la vitesse de déformation. Cet effet a été attribué à la formation par
déformation plastique de lacunes qui améliorent la cinétique de diffusion du soluté.

1.2.2 Observation et analyse de défauts ponctuels

Pour expliquer les mécanismes et les interactions se produisant entre les défauts il
est important de pouvoir les observer et les analyser quantitativement. Cela peut être
rendu possible par l’utilisation d’instruments à haute résolution comme la microsco-
pie électronique en transmission (MET), la sonde atomique tomographique (SAT)
ou encore la microscopie ionique à effet de champ (FIM : Field Ion Microscopy).

1.2.2.1 STEM quantitatif

La microscopie électronique en transmission, particulièrement en mode balayage
(STEM) est une bonne méthode pour observer les défauts ponctuels. Dans les
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meilleures configurations, ce mode d’imagerie permet d’obtenir une résolution in-
férieure à l’Angström et est capable de distinguer deux atomes de nature chimique
différente [36, 37, 38, 39]. La Figure 1.3 est tirée des travaux de L. Krivanek et al.
[37] sur une monocouche de nitrure de bore (BN). Leur objectif a été d’identifier la
nature chimique de deux éléments légers et très proche l’un de l’autre dans le tableau
périodique, le bore et l’azote, à partir d’une seule micrographie électronique. Ils ont
pour cela utilisé l’imagerie à champ sombre annulaire (ADF) dans un microscope
électronique en transmission à balayage (STEM) (Figure 1.3.a). Une telle résolution
nécessite des corrections sur les images obtenues afin d’éliminer une partie du bruit
de fond (Figure 1.3.b), parfois même des simulations sont nécessaires pour avoir une
analyse correcte des contrastes (Figure 1.3.c). Ils ont pu discriminer chaque élément
en comparant les intensités collectés (Figure 1.3.d) (intensité normalisée à 1 pour
un atome unique de bore).

Figure 1.3 – a) Image STEM-ADF brute de BN monocouche. b) Image corrigée, lissée et décon-
voluée. c) Superpostion de l’image b et d’une simulation DFT (Théorie de la fonctionnelle de la
densité) d’une monocouche BN contenant des défauts ponctuels ; Rouge, B ; jaune, C ; vert, N ;
bleu, O. d) Profils linéaires montrant l’intensité de l’image (normalisée à un pour un seul atome
de bore) en fonction de la position dans l’image b le long de X–X′ et Y–Y′ [37].

Des lacunes isolées peuvent être également observées par microscopie électronique
en transmission (MET) Figure 1.4.a [38]. Hong et al. ont étudié les défauts ponctuels
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dans du bisulfure de molybdène monocouche par STEM-ADF, la structure obtenue
a aussi été simulée par calcul ab-initio. Sur la Figure 1.4.a, un contraste sombre à
l’intérieur des cercles verts est attribué à la présence d’une lacune et dans les cercles
rouges sur la Figure 1.4.b, un contraste brillant apparaît alors que c’est un contraste
sombre qui apparaît dans le reste de la structure, ce contraste est attribué à des
atomes de Mo placés en interstitiels.

Figure 1.4 – Image de STEM de MoS2. a) Les cercles verts indiquent l’absence d’un atome de Mo
sur un site normalement occupé, donc la présence d’une lacune. b) les cercles rouges entourent un
atome de Mo placé sur un site interstitiel [38].

1.2.2.2 Sonde atomique et microscope ionique

La SAT est un instrument très sensible à la nature chimique des éléments. La
sensibilité de cette technique peut atteindre quelques parties par million comme l’ont
montré Koelling et al. dans un semi-conducteur où des impuretés de P ont pu être mis
en évidence dans des nanofils de Ge [40]. En revanche, la détection d’un unique atome
d’impureté reste actuellement très complexe. Cet objectif est difficile à atteindre car
tout évènement unique pourrait être confondu avec le bruit (atomes évaporés hors
impulsion, bruit intrinsèque du détecteur). La limite de détection actuelle de la SAT
(environ 60 % suivant le système de détection utilisé) est un frein pour l’analyse de
petits amas ou des lacunes. Cependant dès les années 60, l’observation de lacunes
et de cavités a été réalisée par une technique proche de la SAT, le FIM [41, 42].
Plus récemment, Klaes et al. ont pu imager par FIM des lacunes dans du W irradié
(Figure 1.5.a). En utilisant un algorithme de reconstruction des images FIM, ils ont
aussi pu mettre en évidence une cavité dans du W irradié (Figure 1.5.b et c) [43].

22



Chapitre 1 Université de Rouen Normandie

Figure 1.5 – Lacunes observées dans l’échantillon de W irradié. a) Contraste sombre et distorsion
au centre du cercle jaune sur l’image FIM créée par la présence d’une lacune. b) Contraste sombre
allongé sur une coupe transversale d’une séquence d’images FIM. La forme allongée visible est un
artéfact due à la reconstruction. c) Zone à faible densité atomique (bleu) dans la reconstruction
3D correspondant à la cavité [43].

1.3 Déformation plastique sévère

1.3.1 Introduction/procédé

Un des procédés utilisés pour introduire des défauts dans un matériau polycris-
tallin est la déformation plastique intense. Les techniques de SPD regroupent les
méthodes permettant d’affiner la microstructure d’un matériau grâce à un écrouis-
sage intensif. De très nombreux travaux présentent les résultats obtenus par ce pro-
cédé [44, 45, 46, 47, 48, 49, 50, 51]. La SPD a été largement utilisée au cours des
dernières décennies afin de produire des matériaux à la microstructure ultrafine
(taille de grains < 1 µm). Une déformation intense permet d’obtenir des propriétés
mécaniques remarquables, qui ne peuvent pas être atteintes par d’autres procédés
d’élaboration ou de mise en forme. Les résistances en fatigue, à la rupture ou encore
la dureté sont des propriétés qui peuvent être améliorées par la SPD [52, 53, 54].
En contrepartie, les matériaux ayant subi ce traitement subissent une réduction de
leur ductilité. Sur la Figure 1.6, Orlova et al. présentent l’influence de la SPD sur
la microstructure d’un alliage Al-0.4Zr (% poids) [51]. La Figure 1.6.a est une car-
tographie EBSD (Electron back scattered diffraction) du matériau avec une large
microstructure, la taille moyenne des grains est estimée à 2100 nm. Après SPD
(Figure 1.6.b), la taille moyenne des grains a diminué, et a atteint 820 nm, la mi-
crostructure a été affinée de plus d’un facteur 2. Les grains après SPD ont un taux
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de joints de grains à forte désorientation (désorienté à plus de 15°) plus important
qu’avant déformation (78 % contre 47 %).

Figure 1.6 – Modification de la microstructure par déformation plastique sévère, avant (a) et
après déformation plastique sévère (b) [51].

Des études ont permis de mettre en évidence les mécanismes par lesquels l’af-
finement de la microstructure se déroule en SPD [44, 55, 56, 57]. Tao et al. ont
schématisé deux mécanismes d’affinements de la microstructure (Figure 1.7) [56].
Lors de la déformation plastique sévère, une grande quantité de dislocations est
créée dans les grains. Le traitement SPD procure alors assez d’énergie pour per-
mettre aux dislocations de se déplacer dans le matériau et se regrouper (étapes A1
et B1). Elles peuvent se rassembler en murs denses de dislocations (noté DDW sur
le schéma pour Dense Dislocation Wall) ou se rassemblent en enchevêtrements de
dislocations (appelé DT pour Dislocation Tangle). Ces murs et enchevêtrements de
dislocations vont peu à peu passer sous la forme de sous joints de grains (étapes A2
et B2) puis de joints de grains au fur et à mesure que les dislocations viennent s’y
accumuler (étapes A3 et B3). Au cours de la déformation les grains sont donc pro-
gressivement fragmentés, et les nouveaux grains ainsi créés sont à leur tour divisés
par les mêmes mécanismes (étapes AA12, AA3, BB12 et BB3).

Il existe différentes techniques de SPD qui permettent d’obtenir un affinement
de la microstructure du matériau. L’ECAP, pour Equal Channel Angular Pressing,
consiste à presser une pièce métallique dans un tube fortement incliné, le matériau
subit alors une déformation par cisaillement et un affinement de la microstructure
autant de fois que le matériau est passé dans le tube (Figure 1.8.a) [44, 48]. Le la-
minage est un procédé qui consiste à faire passer un matériau entre deux cylindres,
tournant en sens inverse l’un de l’autre [58], pour obtenir une hyper déformation
avec cette technique, la solution est d’empiler deux feuilles du même matériau, de
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Figure 1.7 – Schéma de l’affinement de la microstructure par mouvement des dislocations proposé
par Tao et al. [56], où le chemin A correspond au mécanisme de d’affinement par murs denses de
dislocations, et le chemin B correspond à l’affinement par enchevêtrements de dislocations.

les chauffer et de les laminer (ce qui permet de coller les deux feuilles ensembles),
cette feuille est coupée en deux, et le processus est répété, on parle alors de laminage
cumulué (ARB pour Accumulative Roll Bonding)(Figure 1.8.b) [59]. La Figure 1.8.c
illustre le procédé HPS (High Pressure Sliding) [60], le procédé consiste à placer un
échantillon entre deux enclumes et le déformer par cisaillement simple, le piston placé
entre les échantillons entraîne la déformation par son déplacement (± 1 mm.s−1).
Pour éviter le glissement une pression de l’ordre de 2 GPa est appliquée. Enfin, la
technique qui a été utilisée pour la réalisation des alliages hyper-déformés étudiés
dans cette thèse est le procédé de HPT (High Pressure Torsion) (Figure 1.8.d) [47].
Cette technique est employée depuis trois décennies pour affiner la microstructure
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des alliages métalliques. Un échantillon fin est placé entre deux enclumes. L’une
d’elle est fixe alors que l’autre fournit un mouvement de rotation en torsion (diffé-
rentes vitesses de tours par minute sont possibles). Une pression de quelques GPa
est appliquée sur l’échantillon pour éviter le glissement [61]. En considérant que la
géométrie de l’échantillon reste constante et en négligeant la compression appliquée,
la déformation en cisaillement est donnée par [62] :

γ =
2πNr

h
(1.2)

où N est le nombre de tour réalisé par l’enclume, r la distance depuis le centre de
l’échantillon et h l’épaisseur du disque. La contrainte est donc générée proportion-
nellement à la distance du centre de l’échantillon, une distribution inhomogène de la
microstructure se développe. La déformation est maximale au bord de l’échantillon
et minimale (théoriquement nulle) au centre. Cependant la principale limitation de
cette technique par rapport aux autres procédés est le très faible volume possible à
déformer.
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Figure 1.8 – Représentation de différentes techniques de déformations plastiques sévères ; a) Equal
Channel Angular Pressing - ECAP ; b) Accumulative Roll Bonding - ARB ; c) High Pressure Sliding
- HPS ; d) High Pression Torsion – HPT.

1.3.2 Joints de grains hors équilibre

Les méthodes SPD telles que le procédé de HPT produisent avec succès des
échantillons aux grains ultrafins (UFG : Ultrafine-grained) et donc la production
d’un nombre important de joints de grains. Bien que les joints de grains soient des
défauts cristallins non équilibrés, certains joints de grains issus des traitements de
SPD sont qualifiés de joints de grains hors équilibre [63, 64, 65, 66, 67]. Cette notion
de joints de grains hors équilibre est apparue dans la littérature dans les années
1980 [68, 69]. Un joint de grains hors équilibre peut être défini par trois principales
caractéristiques. D’abord l’excès d’énergie dont il dispose au vu des paramètres
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géométriques et des conditions données, son énergie interfaciale n’est pas minimale.
Puis, la présence d’un champ de contrainte à longue portée, c’est-à-dire la présence
de dislocations et d’une structure atomique désordonnée établie à longue distance. Et
enfin un volume libre du joint de grains en excès, qui est nécessaire pour s’adapter au
décalage du réseau atomique entre deux grains fortement désorientés [44, 67, 70]. Il y
a eu plusieurs tentatives pour confirmer le concept de joint de grains hors équilibre
par des observations directes de la structure atomique en utilisant la microscopie
électronique en transmission à haute résolution. Par exemple, Horita et al. [71] ont
révélé une configuration en zig-zag des joints de grains dans un alliage de cuivre UFG
(Figure 1.9.a). Des configurations similaires ont été rapportées par les mêmes auteurs
dans un alliage Al–3 % Mg UFG [72] (Figure 1.9.b). Ces joints de grains fortement
déformés ont tourné et se sont aplatis après plusieurs minutes d’irradiation par le
faisceau d’électrons. Ces observations, ainsi qu’une densité accrue de dislocations
trouvée à proximité de ces joints de grains, ont été considérées comme une preuve
de l’état de non-équilibre des joints de grains observés.

Figure 1.9 – Configuration en zig-zag de joints de grains après SPD a) Image haute résolution
d’un joint de grains de Ni UFG [71]. b) Image haute résolution d’un joint de grains dans l’alliage
Al-3 % Mg [72].

1.3.3 Couplages joints de grains hors équilibre/diffusion

Les joints de grains hors équilibre ainsi obtenus acquièrent des propriétés dif-
férentes de celles des joints de grains contenus dans les alliages à gros grains. La
présence de joints de grains hors équilibre dans les métaux et alliages fortement
déformés plastiquement, tels que Cu [73], Ni [74], Ti [75] ou Cu-Zr [76], ont permis
d’observer une plus grande diffusion aux joints de grains par rapport aux alliages
non déformés. Toutefois, il existe à ce stade plusieurs chemins de courts-circuits de
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diffusion observés dans les matériaux UFG.

Divinski et al. proposent une hiérarchie à plusieurs niveaux de chemins de courts-
circuits dans les matériaux sévèrement déformés [74], qui peut être illustrée comme
sur la Figure 1.10. Dans leur étude, les auteurs suggèrent que les joints de grains à
grand angle créés par la déformation (n°1 Figure 1.10) seraient le chemin de diffusion
le plus rapide, suivi des joints de grains à grand angle initialement présent dans le
matériau (n°2) puis les joints de grains à petit angle (n°3). Ensuite les murs de
dislocations (n°4) puis les dislocations simples, et pour finir les macles (n°5) seraient
le chemin de diffusion le plus lent. Les auteurs en concluent que les joints de grains
modifiés par déformation intense sont caractérisés par un volume libre en excès qui
facilite la diffusion des solutés.

Amouyal et al. ont aussi pu établir une hiérarchie des courts-circuits de diffusion
[76]. Ils ont pu suivre la diffusion des radio-traceurs de 63Ni le long des joints de
grains dans un alliage hyper-déformé (par procédé ECAP) de Cu-Zr (0,17 % en
poids). Les auteurs ont montré que la diffusivité des joints de grains où la diffusion
est lente (joints de grains à faible désorientation que l’on peut associer au chemin n°3
de la Figure 1.10), est semblable avec le coefficient de diffusion de 63Ni mesuré dans
les joints de grains de Cu ultra pur à gros grains [77]. La diffusivité y est de plus
de deux ordres de grandeur plus lente que le long des joints de grains à diffusivité
rapide créés par SPD (que l’on peut associer au chemin n°1 de la Figure 1.10).

D’autres systèmes, qui ne sont pas issus d’une déformation plastique intense,
présentent aussi une diffusion rapide au niveau de certains joints de grains. Nuri
Choi et al. ont révélé, par radio-traceur 63Ni, une diffusivité plus élevée dans un
alliage à haute entropie de CoCrFeMnNi produit par fabrication additive non relaxé
que dans ce même alliage relaxé à 773 K ou recuit jusqu’à l’obtention de gros grains
[78]. Les auteurs ont montré que dans l’alliage non relaxé au moins une fraction des
joints de grains est hors équilibre, et suggèrent que cet état de non équilibre des
joints de grains est à l’origine de la plus importante diffusivité.
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Figure 1.10 – Schéma correspondant aux chemins de courts-circuits de diffusion hiérarchiquement
organisés dans un matériau UFG. Le chemin 1 (en rouge) représente les joints de grains à grand
angle modifiés par la déformation, le chemin 2 (en noir) sont les joints de grains à grand angle non
modifiés par déformation. Le chemin 3 (en pointillé noir) sont les joints de grains à petit angle. Le
chemin 4 représente les murs de dislocations et les dislocations et le chemin 5 sont les macles.

1.4 Introduction d’impuretés et formation de défauts dans

les semi-conducteurs

1.4.1 Dopage

L’introduction d’impuretés dans un matériau fait partie des procédés permet-
tant d’introduire un certain nombre de défauts dans les cristaux. Cette introduction
d’éléments peut prendre plusieurs formes, par exemple, fondre deux métaux et les
mélanger. Après refroidissement de ce mélange une solution solide peut exister, il
s’agit d’un mélange intime à l’échelle atomique dont les atomes du métal B, ap-
pelé atomes de soluté, entrent en solution dans le métal A, appelé matrice. Il peut
exister une concentration limite (limite de solubilité) en atome de soluté au-delà de
laquelle des phases aux propriétés cristallographiques différentes apparaissent, par
précipitation notamment. Dans certains cas, les métaux mélangés sont miscibles en
toute proportion, comme le cas de l’alliage de l’or avec l’argent. Peu importe les
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proportions de l’un et de l’autre, une solution solide continue sera formée. Pour for-
mer une solution solide, les atomes minoritaires dans un alliage peuvent entrer en
solution avec le métal de base de deux manières, soit en prenant la place des atomes
majoritaires et donc en se substituant à eux, c’est alors une solution solide de sub-
stitution, soit en se plaçant aux interstices de la matrice, c’est alors une solution
solide d’insertion.

Une seconde méthode pour introduire des atomes étrangers dans un autre maté-
riau est le dopage. Cette méthode permet de contrôler précisément le taux d’atomes
introduit. C’est un procédé très utilisé dans le domaine des semi-conducteurs. Deux
méthodes sont principalement utilisées pour effectuer le dopage d’un matériau, la
diffusion thermique et l’implantation ionique. Une troisième méthode de dopage
consiste à incorporer le dopant pendant le processus de croissance du matériau.

La diffusion thermique consiste à faire diffuser le dopant à partir de la surface. Le
dopant peut être obtenu à partir d’une source solide, liquide ou gazeuse. Le dopage
est généralement effectué à haute température, permettant d’accélérer la diffusion
des espèces dopantes dans le matériau. Avec cette méthode de dopage, la concen-
tration en atomes est proportionnelle à la distance depuis la surface. Le dopage
est fort proche de la surface et plus faible lorsqu’on s’en éloigne. Le dopage par
implantation ionique consiste à introduire des atomes ionisés dans le matériau. Les
ions projectiles sont envoyés avec suffisamment d’énergie pour pénétrer l’échantillon.
Cette technique permet un contrôle précis de la quantité d’ions implantés et du profil
de concentration du dopant. Le profil de concentration dépend de l’atome implanté,
du matériau cible et de l’énergie des ions. Contrairement au dopage par diffusion,
l’implantation se réalise à faible température, mais présente des inconvénients. Lors
du bombardement ionique le réseau cristallin est fortement endommagé, certains
atomes du réseau sont hors de leurs positions d’équilibre créant un grand nombre
de défauts. Après un dopage par implantation un recuit thermique est indispensable
pour restaurer le réseau cristallin initial, cette fois-ci dopé. Lorsque que le dopage
est directement réalisé pendant la croissance du matériau, comme ça peut être le
cas pour des croissances par épitaxie, les impuretés sont directement mélangées aux
matériaux sans créer de forte contrainte sur le réseau cristallin (contrairement à l’im-
plantation ionique), un recuit thermique post synthèse n’est alors pas nécessaire.
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1.4.2 Effet d’un dopage sur la conductivité des semi-conducteurs

Le dopage est principalement utilisé dans le domaine des semi-conducteurs. Les
défauts ponctuels induits par le dopage, en particulier la substitution, sont exploités
afin de modifier les propriétés de conductivité des matériaux. En contrôlant par-
faitement l’ajout d’impureté, les matériaux semi-conducteurs peuvent obtenir une
plus haute conductivité électrique en augmentant le nombre de porteurs libres qu’ils
contiennent, c’est-à-dire le nombre d’électrons ou de trous libres.

Il existe deux types de dopage, le dopage de type n se caractérise par l’ajout
d’atome ayant un électron de valence de plus que les atomes qu’il substitue, par
exemple, le Phosphore dans le Silicium (Figure 1.11.a). Chaque atome de P va créer
une liaison covalente avec les 4 atomes de Si positionnés à côté, et son 5ème électron
de valence sera libre. Ici le P est considéré comme un atome donneur d’électron et
on obtient alors une conduction par électrons, libres de bouger dans la bande de
conduction. Pour le dopage de type p, les atomes ajoutés lors du dopage ont un
électron de valence en moins que les atomes du réseau hôte, comme le Bore dans le
Si (Figure 1.11.b). Cette fois-ci les trois électrons de valence du B vont former une
liaison de valence avec 3 des 4 Si environnant, la 4ème liaison sera incomplète et
contiendra qu’un seul électron, cette liaison a besoin de recevoir un électron pour
être complète, alors les atomes de B sont appelés atomes accepteurs d’électrons.
Cette carence en électron est appelée un trou, c’est alors une conduction par trous
libres.

1.4.3 Interaction des impuretés avec les défauts

Les impuretés présentes dans un alliage, qu’elles y soient insérées volontairement
ou non, peuvent interagir avec les défauts du matériau. Dans quelques alliages ces
impuretés peuvent considérablement affecter la croissance et la stabilisation de cer-
taines phases. On retrouve plusieurs études sur la croissance d’alliages Co-Si dopés
(Ge, Cr, Nb, Ti, Ta, W) [79, 80, 81]. Ces études ont montré que le choix de l’élément
dopant influe directement sur plusieurs paramètres cristallins, comme la taille des
grains et leurs orientations (une orientation épitaxiale peut être observée), la phase
produite (CoSi ou CoSi2), la température à laquelle les phases se forment.
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Figure 1.11 – a) Dopage du Si au P, dopage de type n. b) Dopage du Si au B, dopage de type p.

En sonde atomique tomographique, les défauts étendus peuvent être étudiés et
visualisées de façon indirect. Lorsque les dislocations ou les joints de grains sont
porteurs d’une concentration suffisante d’impuretés ils deviennent visibles lors de
la reconstruction. Cette interaction entre les impuretés et les défauts a permis de
montrer par SAT dès 1999 des nuages d’impuretés de bore qui se regroupent autour
de dislocations dans l’aluminium, appelés atmosphère de Cottrell (Figure 1.12.a)
[82], ou encore la possibilité d’observer des boucles de dislocations riches en Ni dans
du Si [83] (Figure 1.12.b).

Dans de nombreux cas, les reconstructions tridimensionnelles à partir de la tomo-
graphie par sonde atomique ne sont pas suffisamment précises pour résoudre les ca-
ractéristiques cristallographiques telles que les plans du réseau atomique, les bandes
de cisaillement, les défauts d’empilement, les dislocations ou les joints de grains.
Par conséquent, une caractérisation cristallographique corrélative est requise, exac-
tement au même endroit de l’échantillon, en plus de la sonde atomique. Plusieurs
groupes de recherche ont proposé des études portant sur la microscopie corrélative
entre la MET et la SAT [84, 85, 86, 87, 88], notamment à l’institut Max Planck en
Allemagne.

Herbig et al. ont travaillé sur un alliage FeC étiré à froid puis recuit 2 min at
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Figure 1.12 – a) Impuretés de B autour d’une dislocation dans l’Al (atmosphère de Cottrell)
observées par SAT [82] b) Boucle de dislocations enrichies en Ni observée par SAT [83].

400 °C pour créer une microstructure composée de grains d’un diamètre moyen
d’environ 30 nm [84]. L’échantillon a été usiné en forme de pointe avec un rayon de
courbure inférieur à 50 nm afin d’être analysé en MET (Figure 1.13.a et d) puis en
SAT (Figure 1.13.b). Ils ont, d’une part, montré une ségrégation du C sur les joints
de grains et que la concentration de C était plus important dans joints de grains à
forte désorientation. Dans leurs travaux suivant [85, 86], la diffraction par nanofais-
ceaux (NBD : nanobeam diffraction) a été ajoutée à leur approche corrélative leur
permettant d’obtenir des cartographies d’orientations et des gradients d’orientations
des joints de grains étudiés.
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Figure 1.13 – a) Micrographie STEM en champ clair d’un échantillon de FeC. Les flèches rouges
marquent les lignes de dislocations le long des joints de grains à petit angle de désorientation. b)
Projection d’une reconstruction 3D de SAT. Les points rouges marquent les atomes de carbone.
Les carbures sont en vert (12 at. % en isoconcentration). c) Superposition de l’image a et b. d)
Agrandissement de la zone centrale de l’image a, avec les flèches jaunes qui montrent l’intersection
des joints de grains avec la surface supérieure/inférieure de l’échantillon [84].

1.5 Alliages Al-Zr

1.5.1 Alliage binaire Al-Zr

L’aluminium, de par son faible coût et sa faible densité, est un matériau très uti-
lisé dans l’industrie automobile [89], aéronautique [90] ou dans le domaine du trans-
port électrique [91]. Cependant ses faibles performances mécaniques et thermiques
limitent ses applications. Il existe plusieurs méthodes pour améliorer considérable-
ment ses propriétés comme l’ajout d’un élément d’alliage accompagné de traitements
thermiques ou les traitements mécaniques, comme les procédés SPD.

L’ajout d’autres éléments tels que Si, Mg, Cu, Zn et le Zr ont été largement
utilisés pour modifier la résistance des alliages d’Al [49, 92, 93, 94, 95]. Parmi les
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alliages binaires possibles c’est l’Al-Zr qui a été étudié au cours de cette thèse. Le
Zr est élément attractif puisque la faible diffusivité de celui-ci permet d’améliorer la
stabilité thermique des alliages d’Al [96].

La diffusion du Zr dans l’Al est un paramètre important dans le développement
de ces alliages, voulus stables à haute température. Si l’élément ajouté à l’Al a un co-
efficient de diffusion élevé, la mobilité des solutés sera rapide dès que la température
de l’alliage sera augmentée, entraînant ainsi un changement de microstructure et
donc une modification des propriétés électriques et mécaniques. À l’opposé, le Zr est
un élément d’addition à faible diffusivité pouvant entraîner une dense précipitation
à l’échelle nanométrique stable jusqu’à 350 °C.

Actuellement, les alliages d’aluminium contenant de 0,1 à 0,4 % en poids de
Zr sont considérés comme des matériaux prometteurs pour satisfaire aux exigences
de stabilité thermique et de résistance pour le transport d’énergie (fils électriques)
[97, 98, 99, 100]. Ces propriétés thermiques et mécaniques sont liées à l’ajout d’une
faible quantité de Zr et d’un vieillissement prolongé (jusqu’à 400 h) à haute tem-
pérature qui permet la formation de très fins précipités Al3Zr cohérents et thermo-
dynamiquement métastables de structure L12 [93, 101]. Ces précipités, qui ont un
paramètre de maille légèrement différent de l’Al, peuvent épingler les joints de grains
en mouvement et limiter la croissance des grains lorsque le matériau est exposé à
des températures élevées. Ceci permet d’atteindre une stabilité des propriétés méca-
niques lors de fonctionnement à haute température [93, 101]. Ces précipités limitent
aussi le déplacement des dislocations dans les grains, et donc la ductilité du maté-
riau. Dans la structure L12, les atomes d’Al et Zr sont ordonnés suivant un réseau
cubique face centré (CFC), où les atomes d’Al se retrouvent aux centres des faces
et les atomes de Zr aux sommets des arrêtes du cube (Figure 1.14).

La Figure 1.15 représente le diagramme de phase de l’alliage Al-Zr stable et méta-
stable pour la partie riche en aluminium. La ligne horizontale à 660,8 °C représente
température en dessous de laquelle il n’y a plus de phase liquide dans l’alliage. À
cette température la limite de solubilité du Zr dans l’Al est de 0,083 % (at. %).
Les traitements thermiquement effectués sur les échantillons étudiés ici ont été au
maximum de 375 °C et la composition nominale en Zr des alliages était au maximum
de 0,4 (% poids). Nous nous attendons alors à obtenir des précipités principalement
métastables Al3Zr de structure L12.
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Figure 1.14 – Structure L12 de la phase Al3 Zr.

La très lente diffusion du Zr dans l’Al ne permet pas d’expliquer les observa-
tions de précipitations stables ou métastables dans le système Al-Zr préalablement
déformé. L’interaction entre les défauts cristallins et les atomes de soluté est une
piste intéressante pour expliquer cette précipitation. Purjan Pun et al. ont suggéré,
par une étude en dynamique moléculaire, que les dislocations (principalement les
dislocations vis) agissaient comme canaux de diffusion rapide pour les atomes de
soluté dans un alliage d’aluminium et que les lacunes et les interstitiels n’appor-
teraient que des contributions mineures [103]. Nicolas Masquelier a montré que la
théorie classique de germination dans un alliage d’Al-Zr n’était pas suffisant pour
expliquer le flux de germination d’Al3Zr dans un alliage fortement déformé par la-
minage [104]. Pour obtenir des résultats théoriques cohérents avec les observations
de microscopie, il était non seulement nécessaire de prendre en compte le rôle de
courts-circuits de diffusion des dislocations mais qu’il fallait aussi considérer le phé-
nomène de restauration des dislocations, c’est-à-dire tenir compte de la mobilité
des dislocations pendant un traitement thermique. Le mouvement des dislocations
permettrait d’accélérer la diffusion d’un plus grand nombre d’atome de Zr en soluté.
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Figure 1.15 – Diagramme de phase zone Al-Zr (partie riche en Al) [102].

1.5.2 Alliages ternaires Al-Zr-X

Toujours à la recherche de meilleures performances électriques et mécaniques
dans les alliages à base d’Al, l’ajout d’un troisième élément permet d’augmenter
encore la tenue mécanique des alliages et leur stabilité thermique [93, 101, 105]. Par
exemple, Fine et ses collaborateurs ont suggéré qu’une meilleure stabilité thermique
pouvait être atteinte en diminuant l’écart des paramètres de maille entre les pré-
cipités d’Al3Zr et la solution solide d’Al [106, 107]. Ils ont montré que l’ajout des
éléments Ti, ou V permettait alors la réduction du paramètre de maille des précipi-
tés Al3Zr stables (D023) et métastables (L12) et ainsi réduire l’écart avec la matrice
d’Al. Zhang et al. ont, quant à eux, étudié l’effet de l’ajout d’une petite quantité
d’Y (0,08 et 0,16 % poids) dans un alliage d’Al-0,30Zr (% poids) sur les propriétés
électriques et mécaniques [108]. Ils ont observé que la taille de grains était dépen-
dante du taux de Y dans l’alliage (Figure 1.16). À l’état brut et sans ajout de Y, la
taille de grains est de 592 µm (Figure 1.16.a). Avec des ajouts de 0,08 % et 0,16 %
Y, la taille des grains diminue de manière significative à respectivement 396 µm et
291 µm (Figure 1.16.b et c).

Ils ont aussi montré que les précipités Al3(Zr,Y) de structure L12 dans un alliage
Al-Zr-Y ont une plus grande densité et sont de plus petites tailles que les précipités
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Figure 1.16 – Micrographies optiques des alliages bruts Al-0,30Zr (a), Al-0,30Zr-0,08Y (b) et
Al-0,30Zr-0,16Y (c) [108].

Al3Zr (L12) présents dans les alliages Al-Zr lors d’un vieillissement à 450 °C pendant
50h. Ils ont aussi comparé les propriétés électriques et mécaniques de ces alliages. La
conductivité électrique est améliorée avec l’ajout d’Y, qui passe de 58 % IACS (pour
International Annealed Copper Standard, ce qui correspond au % de la conductivité
d’un métal par rapport au cuivre pur recuit) à plus de 60 % (Figure 1.17.a). Ils
ont aussi montré que la dureté était plus importante plus le taux d’Y était élevé
dans l’alliage (Figure 1.17.b). Ils attribuent cette augmentation de dureté à l’affine-
ment des grains causé par la plus grande densité de précipitation de Al3(Zr,Y) dans
l’alliage Al-Zr-Y qui limite la recristallisation du matériau lors du vieillissement.

Figure 1.17 – a) Conductivité électrique des alliages d’Al–Zr–(Y) bruts et vieillis. b) Dureté des
alliages d’ Al–Zr-(Y) bruts, vieillis ou laminés [108].

L’ajout d’un troisième élément à l’alliage Al-Zr permet d’obtenir des précipités
nanométriques uniformément distribués de Al3Zr qui sont stables et qui empêchent
la croissance des grains à des températures élevées, ce qui assure une bonne stabilité
thermique des propriétés jusqu’à 150-230 °C. La combinaison d’un ajout d’un élé-
ment plus un vieillissement atteint aujourd’hui ses limites et d’autres moyens doivent
être trouvés afin de continuer à améliorer ces alliages.
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1.5.3 Alliage binaire Al-Zr soumis à la déformation plastique intense

Le traitement par déformation plastique sévère (SPD) peut être une approche
efficace pour améliorer la résistance de divers métaux et alliages, et ainsi atteindre les
propriétés obtenues par les alliages ternaires. Ces améliorations sont principalement
dues de la formation d’une structure à grains ultrafins et également en raison de
l’introduction d’une densité accrue de défauts dans le réseau cristallin [44, 109, 110].
Ces dernières années, l’effet de la SPD sur les propriétés physiques et mécaniques
des alliages d’aluminium avec une faible concentration de zirconium a été étudié
[51, 111, 112, 113, 114, 115]. Dans un alliage Al-0,4Zr (% poids), Orlova et al.
ont montré qu’un traitement HPT entraînait un affinement de la taille de grains
(2100 nm à 820 nm) et la dissolution de la majeure partie des précipités riches en Zr
(Figure 1.18). La densité de précité est estimée à 3,6.1021 m−3 avant traitement HPT,
puis de 6,5.1018 m−3 après déformation. Le traitement HPT permettait aussi une
augmentation de la résistance (de 95 à 118 MPa) et une diminution de la conductivité
(58,8 % à 55,8 % IACS).

Figure 1.18 – a) Cartographie EDX du Zr après traitement thermique. b) cartographie EDX après
traitement thermique puis traitement HPT [51].

Pour améliorer les conductivités électriques de l’alliage après traitement HPT,
Orlova et al. ont proposé l’ajout d’un court traitement thermique à basse tempéra-
ture. La conductivité électrique a effectivement été améliorée passant donc de 55,8 %
à 58,3 % IACS et la résistance a elle aussi été améliorée, atteignant 142 MPa après
un recuit à 230 °C pendant 1h. Dans d’autres travaux, ce même groupe de recherche
a continué d’étudier l’effet d’un recuit sur les alliages traités par HPT [111, 112]. Ils
ont montré que la limite d’élasticité et la conductivité de l’alliage Al-0,4Zr déformé
plastiquement par HPT augmentaient en fonction du temps de recuit (Figure 1.19.a
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et b) [111]. Ils ont aussi montré sur ce même alliage, que pour un recuit d’une heure
à 230 °C, la dureté maximale était atteinte et pour une température de recuit su-
périeure à 230 °C, la dureté diminuait (Figure 1.19.c) [112]. Selon eux, les raisons
les plus probables de ces changements de propriétés sont la relaxation des joints de
grains hors équilibre et la formation de précipités situés aux joints de grains.

Figure 1.19 – : a) Modification de la limite d’élasticité due au recuit par rapport au temps de
recuit : La courbe 1 correspond aux valeurs expérimentales et la courbe 2 aux estimations théoriques
obtenues à partir des changements de paramètres de microstructure [110]. b) Modification de la
résistivité électrique à 77 K due au recuit en fonction du temps de recuit (tAN ) pour l’alliage
Al-0,4Zr après HPT puis un recuit à 230 °C, valeurs expérimentales (courbe 1) et estimations
théoriques (courbe 2). c) Microdureté (Hv) en fonction de la température de recuit de l’alliage
Al-Zr traité par HPT (courbe 1) et de l’alliage pur Al traité par HPT (courbe 2) [111]. La durée
de chaque recuit était de 1h. Les valeurs de Hv avant le traitement HPT sont également présentées
[112].

La précipitation d’Al3Zr (de phase L12 ou D023) est au cœur des propriétés élec-
triques et mécaniques des alliages Al-Zr c’est pourquoi plusieurs travaux ont été
menés afin de comprendre la cinétique du Zr dans l’Al. Le couplage entre les dé-
fauts, ponctuels ou bi-dimensionnels, et les atomes de Zr semblent être le point de
départ de cette cinétique accélérée. Il a déjà été montré que les dislocations agissaient
comme courts-circuits de diffusion et permettaient d’accentuer la formation de pré-
cipités riches en Zr [93, 116]. Cependant, la seule prise en compte des interactions
dislocations-solutés ne permettent pas d’expliquer toute la cinétique de précipita-
tion du Zr dans l’Al, en particulier dans les alliages ayant subi une déformation
plastique intense. Le rôle des joints de grains et des lacunes doit encore être étudié
afin de comprendre leurs contributions à la cinétique de précipitation observée dans
les alliages Al-Zr.
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1.6 Oxyde de gallium

L’oxyde de gallium est un oxyde transparent conducteur, appelé TCO (pour
Transparent Conductive Oxide). Ces matériaux sont définis par deux caractéris-
tiques, ils doivent être de bons conducteurs électriques et être transparents dans
un large domaine spectral autour du visible. Les premières études sur ces oxydes
seraient attribuées à Baedeker, qui en 1907 aurait conçu un film mince de CdO com-
binant transparence dans le domaine visible et conduction électrique [117]. Depuis
quelques dizaines d’années l’essor des nouvelles technologies telles que les écrans
plats ou les cellules photovoltaïques ont conféré un grand intérêt au développement
de ces oxydes. L’oxyde de galium est aussi très prometteur dans les appareils élec-
troniques de haute puissance et de haute tension en raison de sa très bonne stabilité
chimique et sa capacité à supporter de très forts champs électriques (tension de cla-
quage) due à sa large bande interdite (environ 4,9 eV). Le champ critique supporté
par la phase β-Ga2O3 est estimé à 8 MV.cm−1. Un résultat prometteur puisque sa
production peut être effectuée en grande quantité et pour un coût moindre par rap-
port au diamant (10 MV.cm−1 de champ critique). Récemment des chercheurs ont
réussi à atteindre une valeur de tension de claquage de 13,2 MV.cm−1 en dopant
β-Ga2O3 avec du Zn [118]. Ce sont pour ses raisons que la phase β-Ga2O3 monocli-
nique est la structure la plus étudiée du polymorphe Ga2O3. Elle est aussi connue
pour être la plus stable, à la fois chimiquement et thermiquement, avec un point de
fusion autour de 1800 °C. Cependant, la structure monoclinique β-Ga2O3 présente
plusieurs contraintes qui freinent son développement. Le β-Ga2O3 a une structure
monoclinique (groupe spatial C2/m), cette structure particulière rend difficile la
croissance de films de haute qualité sur des hétérosubstrats, et a généralement des
propriétés physiques anisotropes (telles que les propriétés thermiques, vibrationnelles
et optiques) [119, 120, 121, 122]. De plus, les monocristaux sont sujets au clivage,
c’est-à-dire à se fracturer selon une direction cristallographique bien particulière, ce
qui pose de sérieux problèmes pour la fabrication à grande échelle. Les chercheurs se
tournent peu à peu vers les 4 autres structures du Ga2O3 qui sont métastables ; α,
ε, γ et σ. Les paramètres de mailles expérimentaux des 5 structures sont présentés
Tableau 1.1.
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Structure de la phase de Ga2O3 Paramètres de maille (Å)

β-monoclinique a=12,23 ; b=3,04 ; c=5,80 ; β=103,7° [123]

ε-hexagonale compacte a= 2,90 ; b=8,73 ; c=9,26 [124]

α-hexagonale a=4,983 ; c=13,433 [125]

γ-spinelle a=8,35 [126]

σ-cubique a=9,52 [127]

Table 1.1 – Rapport m/n de certains ions moléculaires composés de Ga et O détectés lors d’une
expérience de sonde atomique assistée par laser.

1.6.1 Phase ε du Ga2O3

Récemment, les chercheurs se sont interrogés sur les autres phases existantes du
composé Ga2O3, notamment la phase ε qui est considérée comme la seconde phase
la plus stable (après β) [128, 129]. La bande interdite de ε du Ga2O3 a été mesurée
comme étant aussi large que la phase β soit environ 4,9 eV. Cependant sa structure
cristalline n’était pas claire et est restée obscure jusqu’à ce que Playford et al. identi-
fient en 2013 la structure cristalline de l’ε-Ga2O3 comme un système hexagonal hau-
tement symétrique avec le groupe spatial P63mc [124] (donc une anisotropie moindre
que le phase β, ce qui la rend particulièrement attractif). La structure est constituée
d’un empilement compacte 4H (séquence ABAC) d’atomes d’oxygène le long de l’axe
c, où les atomes de Ga désordonnés occupent une partie des sites octaédriques et
tétraédriques pour donner la stœchiométrie 2 :3 (8 :12) [124, 130, 131, 132] (Figure
1.20). Cette structure hexagonale est donc la même que les matériaux ZnO, SiC,
GaN ou le saphir c-plane [133], ce qui ouvre la possibilité de fabriquer des dispositifs
optoélectroniques combinant l’ε-Ga2O3 avec d’autres semi-conducteurs hexagonaux
à large bande interdite.

De plus, une étude théorique de Maccioni et al. suggère que ε-Ga2O3 a une grande
polarisation spontanée et pourrait être utilisé pour générer des gaz d’électrons bidi-
mensionnels à haute densité [128]. Leurs prédictions théoriques ont été confirmées
par une autre étude dans laquelle la ferroélectricité du ε-Ga2O3 a été observée pour
la première fois, tout polymorphe de Ga2O3 confondus [131]. Cette même étude sug-
gère que même si la phase ε est métastable, une fois stabilisée, elle ne retransformera
pas en l’état stable β. Les propriétés physiques uniques du ε-Ga2O3 permettent la
fabrication de dispositifs électroniques utilisant soit du ε-Ga2O3 pur soit la combi-
naison de ε-Ga2O3 et d’autres matériaux à large bande interdite.
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Figure 1.20 – Représentation de la structure cristallographique hexagonale compacte 4H (séquence
ABAC) de la phase ε-Ga2O3 dans l’orientation [112̄0].

1.6.2 Ga2O3 dopé à l’étain

L’une des limites du Ga2O3 (phase β ou ε) est sa faible conductivité. Le Ga2O3

intrinsèque présente une conductivité de type n induite par des lacunes en oxygène
[134, 135]. Cependant, la résistivité est élevée car les lacunes d’oxygène sont des don-
neurs profonds avec une énergie d’ionisation d’environ 0,7 ± 0,2 eV [136, 137]. Pour
remédier à cette résistivité, les éléments du groupe IVb du tableau périodique sont
des candidats naturels comme défauts donneurs dans le Ga2O3, lorsqu’ils se substi-
tuent aux cations Ga. En effet, il a été démontré que Si, Ge et Sn sont des dopants
efficaces de type n, pour la phase β-Ga2O3 obtenue par des méthodes différentes.
Dans ce cas, ces substitutifs créent des états donneurs peu profonds fermés au bas de
la bande de conduction de Ga2O3 (énergie d’ionisation ≤ 60 meV [138, 139]). Ainsi,
les électrons supplémentaires peuvent être activés comme porteurs libres, déplaçant
le niveau de Fermi au-dessus du minimum de la bande de conduction et rendant le
système métallique [136, 140]. Au-delà de conférer un dopage de type n au matériau,
l’ajout de Sn lors de la croissance de Ga2O3 a un effet particulier sur la phase ε.
En 2013, lors des premières caractérisations de la phase cristalline de ε-Ga2O3, les
échantillons préparés par Playford et al. souffraient d’une faible pureté de phase, le
meilleur matériau était un mélange de ε-Ga2O3 (57 %) et de β-Ga2O3 (43 %) [124].
Kracht et al. à l’Université de Brême [141] ont eu pour objectif de synthétiser du
Ga2O3 sous la forme cristalline ε stable et pure. Pour cela, ils ont étudié l’influence
de l’ajout de Sn lors de la croissance du Ga2O3. La synthèse a été effectuée à 700 °C
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par épitaxie à jet moléculaire assistée par plasma sur un substrat d’Al2O3 orienté en
(0001). Le Ga et le Sn ont été injectés par des cellules d’effusions, où leur flux est
contrôlé par le obturateur de la cellule. Et enfin, une source de plasma est utilisée
pour introduire l’O. Ils ont ainsi pu mettre en évidence la croissance, assistée par Sn,
d’une phase pure de ε-Ga2O3 dopé au Sn. Ils ont aussi montré que cette méthode
de croissance permet d’avoir un contrôle précis du dopage et permet la réalisation
d’hétérostructures à interfaces nettes.

1.7 Conclusion et objectifs

À travers ce premier chapitre, nous avons vu que les défauts étaient au cœur des
propriétés fonctionnelles des matériaux métalliques et des semi-conducteurs. Plu-
sieurs procédés ont été décrits pour introduire des défauts supplémentaires dans la
structure cristalline dans le but d’améliorer ses propriétés, tels que la déformation
plastique sévère pour les métaux ou bien le dopage pour les semi-conducteurs. La
SPD produit une augmentation du nombre de joints de grains avec certains joints
de grains définis comme étant hors équilibre, ce procédé de déformation induit aussi
une importante concentration de dislocations et de lacunes. Les alliages d’Al-Zr
ayant subi une telle déformation semblent être des systèmes prometteurs pour des
applications de transport d’énergie. Dans ces alliages Al-Zr, le couplage entre les
dislocations et les atomes de soluté de Zr permettent d’expliquer, en partie, la pré-
cipitation d’Al3Zr. Les dislocations et leurs déplacements pendant un recuit à basse
température agissent comme des courts-circuits de diffusion accélérant la cinétique
de précipitation Al3Zr. Cependant, les estimations théoriques prenant en compte l’ef-
fet des dislocations restent encore en deçà des observations faites par MET ou SAT.
L’objectif du travail sur ces alliages consiste à obtenir une meilleure compréhension
des mécanismes associés au premier stade de la précipitation d’Al3Zr et de détermi-
ner le rôle des défauts (lacunes, joints de grains) au cours de cette précipitation. Le
dopage est un moyen très efficace d’améliorer la conductivité des semi-conducteurs.
En fonction du type de dopage, n ou p, les porteurs de charge sont respectivement
des électrons ou des trous. Dans l’oxyde de gallium le dopage à l’étain permet un
dopage de type n lorsqu’il se substitue aux atomes de gallium. Le dopage au Sn pen-
dant la croissance du Ga2O3 permet aussi de former la phase métastable ε-Ga2O3,
cette structure est difficilement synthétisable par d’autres méthodes. Les études de
microscopie et notamment en SAT concernant le Ga2O3 sont peu courantes. Avant
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tout il a été important de répondre à un certain nombre d’inconnus quant au com-
portement du Ga2O3 et particulièrement la phase ε. Tout d’abord l’objectif a été de
faire une étude métrologique de l’évaporation du Ga2O3 par SAT assistée par laser,
principalement pour étudier les biais de composition lié à l’instrument. Puis le travail
s’est orienté sur la fraction et la distribution du Sn au sein du semi-conducteur.
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2.1 Microscopie électronique en transmission

L’analyse des défauts ponctuels et leurs interactions avec leur environnement
nécessite l’utilisation d’instruments performants et complexes. Ce chapitre détaille
le fonctionnement de la microscopie électronique en transmission (MET) et de la
sonde atomique tomographique (SAT), les deux principales techniques d’investiga-
tion utilisées au cours de cette thèse. Le MET et la SAT ont permis de caractériser
les différents défauts présents dans les matériaux étudiés, que ce soit de l’échelle
microscopique à l’échelle atomique. De plus, le MET a permis de suivre les premiers
stades d’évolution de ces défauts au cours d’un traitement thermique in situ.

2.1.1 Introduction

La microscopie électronique en transmission (MET) est une des méthodes les plus
utilisées pour la caractérisation de matériaux cristallins à l’échelle nanométrique.
Son principe repose sur l’accélération d’un faisceau d’électrons à très haute tension
(entre 80 et 300 keV en général), qui vient traverser un échantillon d’une épaisseur
inférieure à 100 nm, placé dans un vide poussé (idéalement ≤ 10−8 mBar). La
détection de l’interaction électron-matière qui en résulte permet de constituer une
image plus ou moins explicite de l’échantillon observé. Le principe du MET a été
mis au point par Max Knoll et Ernst Ruska à partir de 1931 [1]. La faible longueur
d’onde des électrons permet d’obtenir, théoriquement, une meilleure résolution que
les microscopes optiques. Aujourd’hui, les meilleurs microscopes peuvent atteindre
des résolutions inférieures à l’ångström. De nombreux ouvrages décrivent de façon
détaillée les principes fondamentaux de la MET [2] [3].

Dans cette partie nous rappellerons succinctement le principe de la technique et
de ses aberrations. Puis nous discuterons de l’emploi de la microscopie électronique
en transmission à balayage (STEM).

2.1.2 Principe du MET

Un MET se compose principalement d’une source électronique, de lentilles élec-
tromagnétiques et de diaphragmes puis d’un système de détection des électrons
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(Figure 2.1).

D’abord il y a le canon à électrons, il en existe plusieurs types. Les sources à
émission thermoïonique y sont largement répandues. Lorsque l’on chauffe suffisam-
ment ce type de canon (environ 2500 °C pour un filament de W ou 1500 °C pour un
filament de LaB6) une faible partie des électrons peuvent alors atteindre une énergie
suffisante pour franchir la barrière de potentiel qui les maintient dans le solide. Ils
sont alors émis hors du filament et accélérés par un champ électrique.

Il existe aussi un second type de canon : les canons à effet de champ. L’effet
Schottky désigne un phénomène lié au travail de sortie du canon à électron, qui
diminue sous l’effet d’un fort champ électrique, ce qui entraîne une facilité d’émission
des électrons. Dans le canon à électrons de type Schottky, les électrons provenant
d’une pointe en tungstène peuvent être émis pour une température inférieure à
1800 K. Il est aussi possible d’émettre des électrons à plus basse température comme
avec le canon à émission de champ froid (Cold-FEG : Cold-Field Emission Gun). Le
principe de ce canon repose sur l’arrachage des électrons d’une pointe en W (d’un
rayon de courbure de l’ordre de 100 nm) par effet tunnel. Pour cela le champ à l’apex
de la pointe est porté à plusieurs V.nm−1, en appliquant une tension de quelques
kilovolts à son extrémité.

Le choix de la source détermine les propriétés du flux d’électrons générés comme
la brillance ou la dispersion en énergie. Par exemple la brillance des canons FEG et
Schottky est supérieure à la brillance des canons thermoïoniques. Une forte brillance
permet de focaliser le faisceau en une sonde très fine tout en gardant un fort courant.
Cette propriété a permis le développement de la microscopie électronique en trans-
mission à balayage (STEM : Scanning Transmission Electron Microscopy), méthode
d’imagerie importante durant ces travaux de thèse, c’est donc les canons FEG qui
ont été utilisés pour la MET.

Une fois accélérés, les électrons sont soumis à une première série de lentilles, les
lentilles condenseurs. Ces lentilles électromagnétiques permettent la focalisation du
faisceau d’électrons sur l’échantillon afin d’obtenir une intensité d’image suffisante
même à fort grandissement. De faite, elles contrôlent l’illumination de l’échantillon
qui va de l’illumination uniforme d’une grande surface à faible grossissement, à la
production d’une sonde électronique de l’ordre de quelques nanomètres ou même de
moins d’un nanomètre de diamètre pour la microscopie électronique en transmission
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à balayage . Ces lentilles sont placées avant l’échantillon.

Après l’échantillon, on retrouve une lentille objectif de courte distance focale.
Elle va donner la première image agrandie, une dizaine de fois, de l’objet. C’est
la lentille privilégiée du microscope puisqu’elle détermine la résolution spatiale en
MET conventionnelle. Plus cette lentille aura un coefficient d’aberration sphérique
faible, meilleure sera la résolution point à point du microscope.

Enfin une dernière série de lentilles transfère, agrandit puis projette l’image de
l’objet sur un écran phosphorescent ou une caméra.

Figure 2.1 – Schéma simplifié du fonctionnement d’un MET.

2.1.3 Aberrations

Les lentilles électromagnétiques ne sont pas parfaites. Leurs défauts réduisent
systématiquement la résolution des images et la qualité des clichés de diffraction
obtenus. On peut noter trois principales aberrations qui limitent les capacités d’un
microscope.
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La première d’entre elles, l’aberration sphérique, a pour effet de réduire la lon-
gueur focale des rayons électroniques traversant les zones extérieures de la lentille,
ces rayons convergent avec un angle supérieur que les rayons passant à proximité de
l’axe optique de la lentille. La conséquence est que l’image d’un point P n’est plus
un point mais un disque P ′ dans le plan image gaussien, ce qui dégrade la résolution
du microscope (Figure 2.2). Les deux microscopes utilisés lors de cette thèse ont
des caractéristiques différentes. Dans le cas de l’ARM 200F avec une pièce polaire
UHR (ultra haute résolution), en mode conventionnel, la résolution point à point
peut atteindre 0,19 nm. Pour l’ARM 200F Cold FEG, avec une pièce polaire HR
(haute résolution), la résolution peut atteindre 0,12 nm, cette meilleure résolution
s’explique par la présence d’un correcteur image.

Figure 2.2 – Représentation de l’aberration sphérique causée par une lentille électromagnétique.
Plus les électrons ont un angle d’incidence grand par rapport à l’axe optique plus ils convergent
rapidement.

La seconde est l’aberration chromatique, qui n’est significative uniquement si
l’aberration sphérique est corrigée. L’aberration chromatique peut être causée par
des fluctuations de l’accélération du faisceau d’électrons, par la variation de l’éner-
gie du faisceau électronique, par la dispersion due aux interactions inélastiques dans
l’échantillon et par la fluctuation des courants dans les lentilles . Une nouvelle fois,
l’image d’un point sera un disque dans le plan image. De nouveau, les canons FEG
ont l’avantage d’avoir une variation d’énergie plus faible que les canons thermoï-
niques, ce qui leur permettent d’avoir une plus faible aberration chromatique.
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Enfin, l’astigmatisme est une aberration liée aux défauts de symétrie du champ :
les lentilles électromagnétiques et les diaphragmes ne peuvent pas être fabriqués avec
une symétrie cylindrique parfaite et les matériaux utilisés peuvent aussi avoir des in-
homogénéités qui se traduisent par une légère distorsion de l’image. Cette distorsion
peut être facilement corrigée par des lentilles produisant un champ compensateur.

2.1.4 Microscopie électronique en transmission avec filtrage en énergie

Dans le cadre de ces travaux de thèse nous avons eu besoin d’utiliser un mode
particulier du microscope. Le mode EFTEM (Energy-filtered transmission electron
microscopy) permet de filtrer les électrons en fonction de leur énergie cinétique et
seuls les électrons ayant une énergie cinétique particulière sont utilisés pour former
une image. Lorsque qu’un électron va interagir avec la matière, son énergie cinétique
va être modifié, et sera modifié en fonction de la nature chimique du matériau ren-
contré. Il est alors possible d’établir des cartographies chimiques avec une résolution
de l’ordre du nanomètre. Dans notre cas, nous avons utilisé le mode EFTEM pour
obtenir l’épaisseur de nos échantillons (T ) en acquérant une image non filtrée puis
une image à perte nulle (seuls les électrons n’ayant pas perdu d’énergie cinétique sont
alors collectés) de la même région [4]. Avec ces deux images, une carte d’épaisseur
(pixel par pixel) peut être calculée grâce à l’équation suivante :

T

λ
= ln(

It
I0

) (2.1)

où It est l’intensité obtenue pour l’image non filtré, I0 est l’intensité obtenue pour
l’image de perte nulle et λ le libre parcours moyen des électrons dans l’échantillon.
Nous obtenons donc une valeur de T/λ pour chacun des pixels. En connaissant
la composition de l’échantillon, nous connaissons le libre parcours moyen, λ, des
électrons dans celui-ci, et donc nous pouvons calculer l’épaisseur T en chacun des
pixels et donc obtenir une épaisseur de nos échantillons.
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2.1.5 Microscopie électronique en transmission à balayage (STEM)

La naissance du STEM a été permise grâce à l’invention de sources électroniques
à très haute brillance, les canons à électrons de type FEG. C’est à partir de ces
canons que A.V. Crewe a pu développer le premier STEM dans les années 1960
[5, 6]. Le mode d’imagerie basé sur la détection annulaire en champ sombre à grand
angle (HAADF pour High Angle Annular Dark Field) a permis, dès les années 70,
d’imager des atomes uniques d’éléments lourds dans une matrice d’éléments légers
[7, 8].

La Figure 2.3 décrit le principe du STEM. Le faisceau d’électrons est focalisé
en une sonde électronique (idéalement sub-Å). Un système de bobines placé après
les lentilles condenseurs va permettre à cette sonde de balayer la surface de l’échan-
tillon point par point, tout en laissant le faisceau parallèle à l’axe optique. En chaque
point, les interactions électron-matière vont émettre un grand nombre de signaux.
Ceux-ci sont collectés par différents détecteurs placés dans le microscope, comme
par exemple les détecteurs en intensité BF, LAADF, HAADF (pour Bright Field,
Low Angle Annular Dark Field et High Angle Annular Dark Field) et les détecteurs
sensibles en énergie comme le détecteur EDX (Energy Dispersive X-Ray) ou le spec-
tromètre EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy). Le signal reçu par chacun de
ces détecteurs contient une partie de la physique de l’interaction électron-échantillon.
En STEM, le grandissement n’est plus contrôlé par les lentilles mais par la dimension
de la zone balayée par le faisceau.

La majorité des clichés a été réalisée avec le détecteur HAADF. Ce détecteur an-
nulaire collecte les électrons diffusés à grands angles. Par ailleurs en STEM-HAADF,
on choisira des angles de collecte supérieurs aux angles de Bragg afin d’éviter au
maximum le signal de la diffraction électronique. Le signal reçu (IHAADF ) est alors
quasiment proportionnel au carré numéro atomique moyen (Z) de la zone ciblée par
la sonde électronique 2.1.5 [9] :

IHHADF ∝ Z1,7−2 (2.2)

Plus un atome a un numéro atomique élevé plus la diffusion aux grands angles
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Figure 2.3 – Schéma simplifié du fonctionnement d’un MET en mode STEM.

est importante. Ce mode permet d’imager facilement les précipités composés entiè-
rement ou en partie d’atomes plus lourds que les atomes de la matrice, comme c’est
le cas des précipités d’Al3Zr dans une matrice d’Al . Les zones riches en Zr apparai-
tront plus brillantes que les zones sans Zr. Sur la Figure 2.4.a, les précipités d’Al3Zr
apparaissent plus brillants que la matrice d’Al et sont facilement détectables.

Le détecteur LAADF, quant à lui, recueille les électrons diffusés aux angles un peu
plus petits que le détecteur HAADF et aussi une partie des électrons diffractés par
l’échantillon. La collecte simultanée de ces électrons issus de la diffusion élastique et
inélastique permet d’obtenir une information sur les précipités et aussi sur certains
défauts de l’échantillon comme les joints de grains, Figure 2.4.b. Notons que l’angle
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de collection des détecteurs (LAADF-HAADF) dépend de la longueur de caméra
utilisée.

Figure 2.4 – Image d’un alliage d’Al contenant des précipités d’Al3Zr. a) en mode STEM-HAADF,
où les électrons détectés proviennent principalement de la diffusion en grand angle provoquée par
les zones riche en Zr. b) en mode ADF , où les électrons détectés proviennent en partie de la
diffusion à grand angle et de la diffraction, on observe alors les zones riches en Zr et les défauts
comme les joints de grains.

2.1.6 STEM in situ

Pour les besoins des travaux de cette thèse, nous avons été amenés à utiliser un
porte-objet chauffant pour suivre l’évolution de la microstructure des échantillons
au cours d’un recuit. Le porte-objet qui a été utilisé est le modèle 652 de Gatan,
l’échantillon, en forme de disque de 3 mm de diamètre et transparent en son centre,
est placé dans un four en tantale qui est chauffé en appliquant un courant électrique
dans une résistance (Figure 2.5). Ce porte-objet à double inclinaison permet d’at-
teindre rapidement la température souhaitée (30 s pour atteindre 230 °C, et une
température maximum de 500 °C).
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Figure 2.5 – Porte-objet chauffant basé sur l’utilisation d’un four en tantale (Modèle Gatan 652).

2.2 La sonde atomique tomographique

2.2.1 Introduction

La sonde atomique tomographique (SAT) est une évolution du microscope io-
nique à effet de champ, développé par E.W Müller et ses co-auteurs [10, 11]. De
nombreux ouvrages décrivent de façon exhaustive les principes fondamentaux de
cette technique [12, 13, 14, 15]. L’échantillon analysé est taillé sous forme de pointe
de faible rayon de courbure ( R < 50 nm) et placé dans une enceinte à ultra-vide
(≤ 10−10 mBar). La pointe est soumise à un haut potentiel électrique, VDC , de
plusieurs kilovolts. Par effet de pointe, un important champ électrique est généré à
l’apex de l’échantillon. Ce champ électrique peut atteindre plusieurs volts par na-
nomètre, permettant ainsi l’ionisation des atomes de surface, ce qui conduit à leur
évaporation. Ce phénomène est appelé évaporation par effet de champ. Les atomes
ionisés sont projetés vers un détecteur sensible en position [16]. Le temps de vol d’un
ion entre son impact sur le détecteur et son ionisation permet de remonter jusqu’à
la nature chimique de l’ion évaporé, c’est la spectroscopie de masse à temps de vol.
Historiquement, les matériaux étudiés en SAT sont conducteurs, les métaux sont de
très bons candidats [17]. L’ajout d’une impulsion électrique à la tension continue
appliquée à l’échantillon permet une ionisation contrôlée des atomes de surface. De-
puis quelques années l’étude de matériaux semi-conducteurs est possible. En effet en
LA-APT (Laser-assisted atom prob tomography), les atomes de surface sont ionisés
par la combinaison d’un fort champ électrique et d’une impulsion laser ultra-brève
[18, 19, 20].
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2.2.2 Évaporation par effet de champ

L’échantillon, une pointe considérée comme quasi hémisphérique, est soumis à un
potentiel VDC positif de plusieurs kilovolts générant ainsi un fort champ électrique
E à l’apex de la pointe. L’intensité du champ E s’exprime alors sous la forme :

E =
VDC

kF . RC

(2.3)

avec VDC le potentiel appliqué à la surface de la pointe, RC le rayon de courbure de la
pointe, et kF le facteur de champ (compris entre 2 et 8). kF est une constante prenant
en compte la forme non sphérique de la pointe et son environnement électrostatique.
Ainsi, pour un potentiel VDC = 5 kV, un rayon de courbure R = 50 nm et un facteur
de champs kf = 4, le champ à la surface de la pointe est de l’ordre de 25 V.nm−1.

Ce champ est ainsi suffisamment intense pour permettre l’ionisation des atomes
situés sur le bord d’une terrasse atomique. Pour que l’ionisation ait lieu, l’atome
doit franchir une barrière d’énergie Qn (Figure 2.6.a). Cette barrière importante
est toutefois diminuée en présence d’un champ électrique (Figure 2.6.b). Elle peut
alors être franchie par activation thermique ou par effet tunnel, c’est le principe
exploité par l’évaporation par effet de champ. Pour une température non nulle,
les vibrations du réseau cristallin permettent le passage de la barrière d’énergie
(activation thermique). La fréquence d’évaporation, K, est alors décrite par une loi
de Arrhenius/Boltzmann dépendant de Qn :

K = v0. exp(
−Qn

kBT
) (2.4)

avec v0 la fréquence de vibration du réseau, T la température de l’échantillon (20-
80 K), kB la constante de Boltzmann et n correspondant aux nombres de ionisation.

À très faible température (quelques dizaines de K), l’ionisation des atomes de
surface est considérée comme spontanée [21, 22, 23]. Les atomes s’évaporent ini-
tialement sous la forme d’ions une fois chargés. Ils peuvent ensuite perdre un ou
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(a) (b)

Figure 2.6 – a) Potentiels ionique (Ui) et atomique (Ua) à la surface de l’échantillon en fonction
de la distance, en l’absence de champ électrique et en b) en présence d’un champ électrique (E).

plusieurs électrons supplémentaires par post-ionisation par effet tunnel à proximité
de la surface [24].

2.2.3 Spectrométrie de masse à temps de vol

La spectrométrie de masse à temps de vol permet d’identifier la nature chimique
des ions évaporés. Cela consiste à calculer le rapport masse sur charge des ions,
m/n, à partir de la mesure de leur temps de vol, tvol. Lorsqu’un atome est ionisé,
son énergie potentielle est décrite par l’expression :

Ep = n.e.VDC (2.5)

où Ep dépend du potentiel VDC appliqué à la surface de la pointe, de la charge
élémentaire d’un électron e et de l’état de charge de l’ion n. Au moment où l’ion est
arraché à la surface, toute son énergie potentielle est convertie en énergie cinétique,
qui a pour expression :

Ec =
1

2
.m.v2 (2.6)
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avecm la masse de l’ion évaporé, et v sa vitesse. Ep étant égale à Ec, et en admettant
que le temps d’accélération est négligeable devant le temps de vol (la vitesse des ions
évaporés est donc constante au cours du temps) nous obtenons l’équation suivante :

1

2
.m.v2 = n.e.VDC (2.7)

avec v = L
tvol

(L étant la distance entre la surface de la pointe et le détecteur, Figure
2.7). Le rapport masse atomique sur l’état de charge d’un ion peut donc s’écrire :

m

n
= 2.e.VDC .(

tvol
L

)2 (2.8)

où le rapport
m

n
est donné en unité de masse atomique (uma) ou en daltons (Da).

Figure 2.7 – Schéma de principe de la sonde atomique. Les atomes à la surface de l’échantillon
sont évaporés par effet de champ et accélérés vers un détecteur sensible en position. Le temps vol
est mesuré entre le moment l’impulsion électrique ou laser et la détection de l’ion.

La détermination du temps de vol est établie en connaissant l’intervalle de temps
entre l’évaporation de l’ion et son impact sur le détecteur. L’évaporation doit être
contrôlée. Le potentiel continu appliqué à la pointe permet de porter le champ
électrique légèrement au-dessus du potentiel d’évaporation, et c’est l’ajout d’une
impulsion électrique périodique ou d’une brève impulsion laser sur la pointe qui
va déclencher l’évaporation. Le contrôle de cette impulsion et la détection des ions
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permettent la mesure du temps de vol (Figure 2.7). La pointe est alors évaporée
atome par atome, et au fur et à mesures que les ions sont détectés, un spectre de
masse se forme permettant d’identifier les ions qui composent la pointe.

La Figure 2.8 montre un spectre de masse de Ga2O3 obtenu lors d’une analyse
SAT assistée par laser. Sur le spectre de masse on observe différents pics, l’indexa-
tion de ces pics permet d’identifier les différentes espèces chimiques présentent dans
l’échantillon et de quantifier leurs concentrations. Le Tableau 2.1 propose une identi-
fication de pic pour les ions Ga et O suivant leurs états de charges. D’autres pics sont
présents sur le spectre de masse, ils sont associés à l’évaporation d’ions moléculaires
(Tableau 2.2).

Figure 2.8 – Spectre de masse d’un échantillon de Ga2O3 obtenu par sonde atomique tomogra-
phique assistée par impulsion laser.

Ga O

Masse atomique (uma) 68,9 / 70,9 16,0

État de charge 1+ 2+ 3+ 1+

m/n (Da) 68,9 / 70,9 34,5 / 35,5 23,0 / 23,6 16,0

Table 2.1 – Rapport m/n des ions Ga et O détectés lors d’une expérience de sonde atomique
assistée par laser.

À partir du spectre de masse, et une fois les pics indexés, la fraction atomique (γ)
de chaque élément (i) peut être mesurée en comptant le nombre d’atomes contenu
chaque pic. Cette fraction s’exprime alors :
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O2 GaO GaO2

Masse atomique 32 85,9 / 87,9 101,9 / 103,9

État de charge 2+ 2+ 1+

m/n 16 42,95 / 43,95 101,9 / 103,9

Table 2.2 – Rapport m/n de certains ions moléculaires composés de Ga et O détectés lors d’une
expérience de sonde atomique assistée par laser.

γ =
Ni

NT

(2.9)

avec Ni le nombre d’atomes de l’espèce chimique i et NT le nombre total d’ions
détectés.

Enfin les pics associés à des ions moléculaires sont comptés autant de fois qu’ils
possèdent d’ions. Par exemple, l’ion moléculaire GaO2

+ (Rapport m/n = 101,9 et
103,9) contient un atome de Ga et deux atomes d’O, alors si les pics associés à cette
molécule comptent 1000 ions alors il sera comptabilisé 1000 ions de Ga et 2000 ions
d’O.

2.2.4 Localisation des impacts et reconstruction tridimensionnelle

L’évaporation et la détection atome par atome permet une caractérisation chi-
mique en 3D à l’échelle atomique, ce qui rend la SAT unique en son genre [17]. L’ion
évaporé lors du pulse électrique ou laser est projeté en direction d’un détecteur sen-
sible en position qui est composé par un ensemble de galettes de microcanaux (MCP :
Micro Channel Plate) et de lignes à retard [16]. L’impact de l’ion sur les galettes
de microcanaux provoquent une cascade d’électrons secondaires (gerbes d’électrons)
qui permettent l’amplification du signal. Notons que l’utilisation de ce type de dé-
tecteur affecte l’efficacité de détection Q (36 % pour le LEAP 4000 HR, et 60 % pour
le LaWaTap), cette efficacité est contrôlée principalement par la surface ouverte des
galettes de microcanaux. Puis, 2 lignes à retard indépendantes et désorientées de 90°
l’une de l’autre sont placées après le détecteur. Ces lignes convertissent les gerbes
d’électrons reçus en signal électrique. Chacune des lignes enregistrent 2 temps tX1,
tX2 pour la ligne X et tY 1, tY 2 pour la ligne Y (Figure 2.7). La différence entre les 2
temps de chaque ligne permet de calculer la position x et y de l’ion sur le détecteur.
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À partir de cette position sur le détecteur et d’une projection quasi-stéréographique
(Figure 2.9) on peut en déduire la position de l’ion à la surface de la pointe (xs et
ys) lors de son évaporation.

xs =
x

G
(2.10)

ys =
y

G
(2.11)

Le grandissement G est dépendant du rayon de courbure RC de la pointe :

G =
L

(m+ 1).RC

(2.12)

où m (compris entre 0,5 et 1) est un facteur de compression dû à la géométrie
de l’échantillon, qui traduit la position du point de projection P . Pour une pointe
parfaitement sphérique à l’apex, m serait égale à 0.

La troisième coordonnée, z, dépend du nombre d’atomes évaporés précédents.
L’analyse étant destructive, chaque atome qui s’évapore incrémente la profondeur
d’analyse d’une valeur de δz donnée par la relation :

δz =
Vat
Q.S

(2.13)

avec :

— Vat le volume atomique de l’ion évaporé,

— Q l’efficacité de détection

— S la surface analysée qui s’exprime en fonction du grandissement G et de la
surface du détecteur SD (S = SD/G

2).
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Figure 2.9 – Représentation de la projection quasi-stéréographique pendant l’évaporation par effet
de champ. Les coordonnées xs et ys d’un atome à la surface de l’échantillon sont calculées à partir
de l’impact de l’ion sur le détecteur.

2.3 Préparation des échantillons

Dans ce travail de thèse, une attention particulière a été portée à la préparation
d’échantillon. Les méthodes de préparations seront présentées dans cette partie. Les
alliages d’aluminium étudiés ont subi un traitement de haute pression et torsion
qui fait que nous avons à disposition des échantillons de quelques cm². De même
pour les alliages d’oxyde de gallium, étant élaborés par épitaxie à jet moléculaire,
le matériau se présente sous forme de couche mince de quelques cm² (les techniques
d’élaboration des matériaux seront ensuite). Au vu des dimensions des échantillons
disponibles pour ce travail, une partie de la préparation d’échantillon a été réalisée
par polissage électrochimique et une autre partie s’est faite par l’utilisation d’un mi-
croscope électronique à balayage couplé d’une colonne à ions focalisés (MEB/FIB).
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2.3.1 Polissage électrochimique

À partir des matériaux disponibles, une partie des échantillons de MET a été
préparée par polissage mécanique puis par polissage électrolytique afin obtenir des
disques de 3 mm de diamètre (3 mm étant le diamètre des portes objets de MET).
L’échantillon massif est poli jusqu’à une épaisseur d’environ 150 µm puis rincé à
l’isopropanol et nettoyé dans un bain à ultrason. Une carotteuse permet d’y extraire
un disque de 3 mm de diamètre. Ce disque est ensuite placé dans une solution
composée à 70 % de méthanol (CH3OH) et à 30 % d’acide nitrique (HNO3) refroidie
à -30 °C afin d’y subir un polissage électrolytique à double jet (TenuPol-5), Figure
2.10 [25]. Une tension d’environ 17 V est appliquée sur l’échantillon. Lorsque le
faisceau lumineux, placé d’un côté de l’échantillon, atteint le détecteur placé en face,
l’échantillon est percé. Le trou créé par ce polissage n’excède pas quelques microns
de diamètre. Ce sont les bords du trou, faisant moins de 100 nm d’épaisseur, qui
seront transparents aux électrons et observés en MET [26].

Figure 2.10 – Schéma du polissage électrolytique double jets [25].

Un passage au PIPS II (Precision Ion Polishing System | Gatan, Inc.) peut être
effectué afin de nettoyer l’oxydation de l’échantillon causée par le polissage électroly-
tique. Cela permettra aussi d’agrandir le diamètre de trou et d’affiner ces bords. Cet
amincissement par bombardement ionique d’Ar+ peut se faire à faible angle (de ±
3° à ± 8°) et à basse énergie (500 eV) afin de ne pas endommager la microstructure.

Enfin juste avant insertion dans le MET, une dernière étape de nettoyage par
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plasma est réalisée pendant quelques minutes. Le nettoyage au plasma consiste à
placer l’échantillon dans un vide primaire et à ioniser un gaz d’oxygène ou de l’air
au contact de l’échantillon. Cette dernière étape permet d’éliminer les impuretés et
les contaminants en surface de l’échantillon, étape nécessaire pour limiter la conta-
mination au carbone lors d’expérimentations à très haute résolution ou de longues
durées.

2.3.2 Préparation MEB/FIB

Le FIB (Focused Ion Beam) est un outil qui permet d’effectuer des dépôts et
des usinages à l’échelle micro ou nanométrique. La colonne ionique est généralement
insérée dans un MEB (Microscope Électronique à Balayage). Le couplage des deux
colonnes permet une imagerie électronique et ionique d’un même échantillon.

2.3.2.1 Préparation de pointes

L’analyse en sonde atomique nécessite un échantillon taillé en pointe de rayon de
courbure inférieur à 50 nm. Pour satisfaire cette condition, lorsque que les échan-
tillons se présentent sous forme massive ou de disque de 3 mm de diamètre (Alliage
Al-Zr) ou sous forme de couches minces déposées sur un substrat plan (Ga2O3), la
méthode appelée « lift-out » est utilisée [27, 28, 29, 30].

Une des problématiques connues lors de l’usinage des alliages d’Al par FIB aux
ions Ga+ est la diffusion de ces ions Ga+ aux joints de grains [31, 32], rendant
l’analyse de ceux-ci compliquée et fragilisant la pointe lors des expériences de SAT.
Une nouvelle approche a été mise au point par L. Lilensten et al., afin de limiter la
diffusion du Ga lors de l’usinage, cette méthode consiste à usiner à une température
constante de 82 K [33]. Au GPM, le FIB aux ions Ga+ (FIB Zeiss NVision 40) n’est
pas équipé pour fonctionner à basse température. La préparation des échantillons
d’aluminium s’est faite sur un FIB aux ions Xe+, le Helios 5 PFIB ThermoFisher.
Zhong et al. ont démontré que l’Al était bien moins sensible aux artéfacts liés à
l’usinage aux ions Xe+ qu’à l’usinage aux ions Ga+. En effet comme le montrent les
images issus de leurs travaux [32], Figure 2.11, la cartographie EDX indique une très
faible implantation ionique de Xe contrairement aux atomes Ga qui sont présents
au niveau de l’interface.
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Figure 2.11 – a) Image STEM-HAADF après usinage aux ions Ga+ avec b) la cartographie EDX
correspondante. c) Image STEM-HAADF après usinage aux ions Xe+ avec d) la cartographie EDX
correspondante [32].

La préparation des pointes de Ga2O3 a été réalisée sur FIB Ga+. Bien que l’uti-
lisation du P-FIB (Xe+) aurait été pertinente, celui-ci n’était pas encore disponible
lors des campagnes d’expériences.

- Lift-out

La Figure 2.12 représente les différentes étapes du « lift-out », technique qui
consiste à retirer une petite partie du matériau depuis un échantillon massif.

L’usinage au faisceau d’ions Ga+ génère une couche amorphe due à la formation
de défauts, il est donc nécessaire, dans un premier temps (Figure 2.12.a), de déposer
une couche de protection en platine ou en tungstène d’environ 2 µm de largeur et
d’épaisseur pour une longueur d’une dizaine de µm sur la zone à analyser. Cette
protection permet de protéger la zone des dégâts causées par l’implantation ionique
à chaque étape de préparation. Ce dépôt peut s’effectuer sous faisceau d’ions à faible
énergie ou sous faisceau d’électrons.
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L’étape suivante consiste à usiner, à l’aide du faisceau ionique (30 kV, 15 nA)
autour du dépôt de platine (5 µm de profondeur) afin d’obtenir un mur attaché par
un coté. Ces étapes se font avec un angle de tilt de 52° par rapport à la colonne
électronique, c’est-à-dire en face de la colonne ionique. De retour à un angle de 0° et
après avoir soudé le micromanipulateur sur l’extrémité dégagée du mur, une coupe
horizontale et une coupe sur le dernier coté sont effectuées (Figure 2.12.b). Enfin la
dernière étape consiste à retirer délicatement le mur usiné de l’échantillon (Figure
2.12.c).

Figure 2.12 – Préparation d’un mur pour la méthode d’extraction par lift-out. a) Usinage autour
d’une couche de protection en Pt. b) Découpe horizontale et verticale (bandes rouges) afin de
libérer le mur pour l’extraction. c) Extraction du mur avec un micromanipulateur.

- Usinage annulaire

Le mur est ensuite déposé et soudé sur une pré-pointe de W (Figure 2.13.a).
Cette pré-pointe a été préalablement décapitée afin d’obtenir une surface plane et
circulaire d’environ 2 µm de diamètre. Une dernière coupe est effectuée afin de
séparer le micromanipulateur de l’échantillon soudé sur la pré-pointe (Figure 2.13.b).
Puis en plaçant la pré-pointe et l’échantillon face à la colonne ionique, une succession
d’usinages avec un balayage annulaire sont effectués afin de donner à l’échantillon une
forme de pointe, Figure 2.13.c. Puis en réduisant le diamètre de l’usinage annulaire
et en diminuant le courant d’usinage une pointe avec un rayon de courbure inférieur
à 50 nm peut être réalisée, Figure 2.13.d. Ajuster le temps d’usinage et le courant
utilisé, permet d’avoir un contrôle sur la forme de la pointe. Par exemple, une pointe
avec un angle de cône important permettra, en sonde assisté par laser, une dissipation
rapide de la chaleur induite par l’impulsion laser [34]. Et lors d’une expérience en
sonde électrique, le pulse électrique sera moins perturbé par une pointe avec un
faible angle de cône.

- Nettoyage à faible énergie
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Figure 2.13 – a) Déposition du mur sur une pré-pointe. b) Échantillon soudé à la pré-pointe prêt
pour l’usinage annulaire. c) Usinage annulaire permettant d’obtenir un échantillon en forme de
pointe. d) Pointe finale d’un rayon de courbure de 50 nm.

L’usinage annulaire se fait généralement à 30 kV, ce qui induit une implantation
d’ionique dans la zone d’intérêt et des dommages en surface, comme une couche
amorphe de plusieurs nm qui enveloppe la pointe. Une dernière étape d’usinage à
faible tension est nécessaire afin d’éliminer un maximum de dommages induits par
les étapes précédentes. Sur le P-FIB (Xe+), le nettoyage a été effectué à 12 kV-10 pA,
et sur le NVision 40 (Ga+), les paramètres étaient de 2 kV-10 pA

2.3.2.2 Préparation d’une lame mince par FIB

Enfin une dernière partie des échantillons a été préparée sous forme de lame mince
par FIB afin d’être analysés en MET.

Afin de réaliser une lame transparente pour la MET, les premières étapes sont
semblables à celle utilisées pour la réalisation de pointe, Figure 2.12. Cette fois-ci,
le mur peut être soudé sur différents support telle qu’une pré-pointe de W (Figure
2.14.a) ou une grille de microscopie de type omniprobe. La lame et le support sont
placés ensuite face au FIB afin de procéder à l’amincissement du mur jusqu’à obtenir
une lame suffisamment mince, 100-150 nm (Figure 2.14.b). Comme précédemment,
l’usinage FIB endommage la surface plus ou moins profondément suivant la tension
et le courant utilisé. Afin de garantir une meilleure qualité de la lame, l’étape de
nettoyage s’est effectuée sur le PIPS II Gatan à 500 eV avec des angles d’incidences de
±3°. Avec des temps de bombardement d’une dizaine de minute, en plus d’éliminer
les surfaces endommagées par l’usinage FIB, la lame subit un amincissement de
plusieurs nm qui lui permet d’obtenir une très bonne transparence pour la MET
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(Figure 2.14.c).

Figure 2.14 – a) Déposition du mur sur une pré-pointe W. b) Lame amincie en FIB vu en MEB.
c) Lame transparente après nettoyage au PIPS II vu en MET.

2.4 Elaboration des matériaux

2.4.1 Alliages Al-Zr et Al-Mg-Zr

Les alliages d’Al ont été élaborés au département de fabrication des métaux
de l’Université nationale des sciences et technologies MISiS, (Moscou, Russie). La
Figure 2.15 présente les différentes étapes du procédé d’élaboration [35]. Les éléments
composant les alliages sont mélangés à 800 °C, puis plusieurs étapes de purification
sont effectuées.

Figure 2.15 – Schéma détaillant l’élaboration des alliages à base d’Al [35].

Les lingots d’Al-Zr obtenus sont transformés en tige de 9,5 mm de diamètre par
coulage-laminage combinés à 300 °C (Section 1.3.1). Des échantillons de 8 mm de
hauteur ont été découpés dans les tiges puis comprimés sous une pression de 6 GPa
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jusqu’à une hauteur de 1,5 mm, et enfin soumis à un recuit de longue durée à 375 °C
pendant 60h. Une partie des échantillons recuit a été traitée par HPT (Figure 1.8
à 10 tours sous une pression hydrostatique de 6 GPa à température ambiante. À
la suite d’un tel traitement, des échantillons en forme de disque d’un diamètre de
20 mm et d’une épaisseur de 1,2 mm ont été obtenus. La déformation à une distance
de 5 mm du centre du disque est de ε ± 6, 6. Ensuite, certains échantillons ont été
soumis à un recuit à TAN= 150 °C ou 230 °C, le temps de recuit tAN a varié de 1 à
3h.

Pour les échantillons d’Al-Mg-Zr, le processus de coulage-laminage à 300 °C a
permis d’obtenir des tiges de 16 mm de diamètre. Ces tiges ont été soumises à un
recuit à 375 °C pendant 366 h, puis des cylindres de 5,5 mm y ont été découpés et
ont été soumis à un traitement HPT de 10 tours sous une pressions hydrostatique
de 2 GPa à température ambiante. Ce qui a permis de produire des disques d’un
diamètre de 20 mm et d’une épaisseur de 1,5 mm. La déformation à une distance de
5 mm du centre du disque était ε± 6, 0. Puis les mêmes traitements thermiques de
courtes durées que pour l’alliage Al-Zr ont été effectués.

La composition chimique précise des alliages obtenus a été déterminée avec un
spectromètre d’émission optique (Tableau 2.3), et les traitements HPT ont été réa-
lisés sur la presse HPT-07 de Walter Klement GmbH.

Al Zr Mg Fe Si Ti+V+Cr+Mn

Al-Zr 99,25 0,393 - 0,242 0,023 0,092

Al-Mg-Zr 99,085 0,270 0,530 0,062 0,052 0,001

Table 2.3 – Composition des alliages étudiés à l’état brut.

2.4.2 Films minces Ga2O3 :Sn

Les films minces de Ga2O3 ont été élaborés par epitaxie par jets moléculaires sur
des substrats de saphir orientés (0001) dans un système Riber Compact 12. Avant
la croissance, les substrats sont nettoyés dans de l’acétone dans un bain à ultrasons,
puis dans de l’isopropanol, suivi d’un traitement plasma O2 de 10 min à 700 °C
dans la chambre de croissance. La température de croissance a été fixée à 700 °C.
Le gallium et l’étain sont fournis par des cellules d’effusion, lors de la croissance des
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films minces, la présence d’étain permet de stabiliser et d’obtenir la phase ε. Pour
mesurer les flux de métaux, un manomètre a été utilisé à la position de l’échantillon
pour déterminer la pression équivalente au faisceau (BEP pour Bean Equivalent
Pression). Une source de plasma (Oxford Applied Research HD 25) a été utilisée
pour l’alimentation en oxygène. La puissance du plasma pendant la croissance a été
maintenue constante à 150 W et le débit d’O2 a été réglé à 0,5 sccm, la BEP du
Sn a varié de 2,1.10−8 à 4,2.10−7 mbar, et la BEP du Sn était de 1,17.10−11 mbar.
L’épaisseur du film obtenue a été déterminée par réflexion optique.

2.5 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons présenté les techniques qui ont été utilisées pen-
dant ces travaux de thèse elles permettent une caractérisation précise à l’échelle
atomique et des défauts ponctuels. La MET permet d’accéder à des résolutions
spatiales inférieurs à l’échelle atomique, ce qui fait du MET et ses différents modes
d’imagerie, la technique de prédilection pour caractériser les défauts de tous types et
notamment les agrégations de lacunes. Des limites spatiales et quantitatives existent
tout de même lors des caractérisations chimiques des défauts. La SAT est une tech-
nique complémentaire au MET, bien que les volumes des analyses soient faibles, les
compositions chimiques obtenues sont d’une grande fiabilité. Les chapitres suivants
seront consacrés à l’études des défauts ponctuels par MET et SAT dans des alliages
d’aluminiums fortement déformés et dans un oxyde de galium dopé à l’étain.
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3.1 Introduction

Comme évoqué dans le premier chapitre, les alliages d’Al-Zr (ou Al-Mg-Zr)
peuvent obtenir un bon compromis entre propriétés électriques et propriétés mé-
caniques en optimisant les traitements thermiques et mécaniques. Cependant des
questions sont encore ouvertes concernant la microstructure de ces alliages et en
particulier sur la précipitation de la phase Al3Zr après de courts traitements ther-
miques à températures modérées (inférieurs à 300-350 °C). La diffusion du Zr au
sein d’un cristal d’Al est très lente et pourtant la présence de précipités riches en Zr
est largement observée pour ce type de traitements thermiques. La présence de ces
précipités est aujourd’hui expliquée par le couplage des atomes de solutés, Zr, avec
les dislocations existantes dans les alliages [1, 2].

Ce chapitre propose, dans une première partie, de caractériser par MET et SAT
la précipitation Al3Zr formée après un long traitement thermique et un traitement
HPT dans les alliages Al-0,4Zr (% poids) et Al-0,53Mg-0,27Zr (% poids) suivie de
différents recuits à basses températures et de courtes durées. Puis dans une seconde
partie d’élucider certains mécanismes en jeu lors des premières étapes de précipita-
tion, en particulier la précipitation intergranulaire observée dans l’alliage Al-0,4Zr
(% poids) et de suivre son évolution au cours du temps grâce à une expérience de
MET in situ.

3.2 Etude ex-situ de la précipitation Al3Zr

La composition du premier alliage étudié est 99,25Al - 0,393Zr - 0,023Si - 0,242Fe
- 0,018Zn - 0,026V (% poids). L’alliage a subi plusieurs traitements successifs et les
différents états ont été caractérisés. D’abord, l’alliage a subi un premier traitement
thermique à 375 °C pendant 60 h, ce traitement sera nommé « AG » dans ce chapitre.
Ensuite, un traitement mécanique de type HPT a été réalisé (10 tours sous 6 GPa à
température ambiante), noté « HPT ». Et enfin un dernier traitement thermique à
plus faible température a été effectué pendant 1 ou 3 heures à 150 ou 230 °C, noté
« AN ». Ces échantillons ont été fournis par le groupe du Pr. Tatiana Orlova de
l’université de St-Petersbourg, alliages qu’ils étudient afin de trouver les meilleurs
compromis entre propriétés électriques et mécaniques. L’objectif de notre collabo-
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ration est d’apporter une analyse à l’échelle micro et nanométrique permettant une
compréhension aboutie des phénomènes de couplages entre défauts et précipitations
dans le matériau, influant sur les propriétés macroscopiques.

3.2.1 État Al-0,4Zr AG-HPT

La Figure 3.1.a est une image mode STEM-HAADF de l’alliage Al-0,4 Zr HPT.
Dans ce mode d’imagerie les zones riches en atomes de haut numéro atomique, tel
que le Zr, apparaissent plus brillantes que les zones composées d’Al (Z= 13 pour
Al et 40 pour Zr). La Figure 3.1.a montre une faible précipitation hétérogène riche
en Zr dans l’alliage après traitement HPT. La densité de précipités est de (8,8
± 0,9).1017 précipités.m−3. La population de précipités a largement diminué par
rapport à l’alliage sans traitement HPT étudié par Orlova et al. qui était de (3,63
± 0,60).1021 [3]. Les densités de précipités ont pu être calculées ici en utilisant le
mode EFTEM en MET qui permet d’estimer l’épaisseur de la zone observée (entre
30 ± 5 et 70 ± 5 nm suivant les échantillons). Les précipités restants ont une taille
moyenne de 56,9 ± 5,2 nm (Tableau 3.1), résultat en accord avec l’étude précédente
[3]. Le traitement HPT a conduit à une dissolution de la majorité des précipités
d’Al3Zr. La dissolution de précipités induite par déformation plastique sévère a déjà
été observée pour des alliages d’Al-Cu [4, 5] et Al-Mg-Si [6]. À partir des paramètres
morphologiques des précipités obtenus par les images MET, nous avons pu estimer la
concentration en solution du Zr, Csol

Zr = 0,37 ± 0.01 (% poids). Pour atteindre cette
valeur plusieurs hypothèses ont été émises, d’abord nous avons convenu que tous les
précipités avaient la même stœchiométrie, étaient sphériques et étaient de la phase
Al3Zr, puis nous avons établi la fraction volumique estimée par les mesures STEM
et EFTEM. Nous arrivons ainsi à une composition moyenne pour les zones observées
dans la solution solide. La Figure 3.1.b est une image de la même zone, cette fois-ci
prise en mode STEM-LAADF. Les grains observés ont une taille moyenne inférieure
au micromètre (820 ± 220 nm) [3].

93



Chapitre 3 Université de Rouen Normandie

Figure 3.1 – Images STEM réalisées sur l’alliage Al-0,4Zr HT-HPT ; a) avec le détecteur HAADF,
b) avec le détecteur LAADF.

3.2.2 État Al-0,4Zr AG-HPT-AN(1h150 °C)

Après le traitement de déformation plastique intense, différents traitements ther-
miques ont été réalisés afin de mettre en évidence l’impact du procédé HPT sur la
cinétique de décomposition de l’alliage. La Figure 3.2 montre l’état microstructural
de l’alliage après un recuit de 1h à 150 °C (AG-HPT-AN(1h-150 °C)). Après ce trai-
tement on remarque la formation d’une précipitation hétérogène et peu dense. La
densité de cette précipitation a toutefois augmenté par rapport à l’état précédent
(AG-HPT sans recuit), la densité npt est estimée à (3,2 ± 0,3).1020 m−3. La taille
moyenne de ces précipités est de 21,9 ± 1,9 nm. De part ces mesures obtenues par
les images MET, la concentration en Zr dans la matrice est alors estimée à Csol

Zr =
0,25 ± 0,06 (% poids) (Tableau 3.1). On observe alors une purification partielle de
la matrice d’Al, les atomes de soluté Zr se sont en partie regroupés sous forme de
précipités riche en Zr .

En comparant la Figure 3.2.a avec b et c avec d (images faites sur la même
zone avec des détecteurs différents, HAADF et LAADF) on observe que l’essentiel
des précipités sont situés à l’intérieur des grains et peu se trouvent sur les joints
de grains. La formation de cette précipitation de faible densité a probablement été
permise par la présence de défauts structuraux existant dans le matériau, favorisant
la diffusion du Zr, cependant il est difficile ici d’établir une corrélation entre défauts
et précipitations par ces simples images.
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Figure 3.2 – Images STEM réalisées sur l’alliage Al-0,4Zr AG-HPT-AN(1h-150 °C) ; a) et c) avec
le détecteur HAADF, b) et d) avec le détecteur LAADF.

3.2.3 État Al-0,4Zr AG-HPT-AN(1h230 °C)

Les Figures 3.3.a. et b. présentent l’état AG-HPT-AN(1h230°C). Après un recuit
de 1h à 230 °C, la précipitation hétérogène dans l’échantillon est toujours présente
mais en revanche, on observe ici un autre type de précipitation, intergranulaire.
Cette précipitation est imagée Figure 3.3.c-f, la comparaison entre les images prises
en mode STEM-HAADF et LAADF nous permet de situer cette précipitation le long
des joints de grains (3.3.c-f). Notamment les images e et f qui montrent un précipité
circulaire (dans le plan de l’image) accompagné par trois précipités ayant une forme
triangulaire. À ce stade, la précipitation aux joints de grains est un phénomène
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assez rare, seuls quelques joints de grains sont concernés par cette précipitation
intergranulaire.

Pour cet état la densité de précipité a été estimée à npt = (3,0 ± 0,4).1020 m−3, qui
est du même ordre de grandeur qu’après un recuit à 150 °C pendant 1h et Csol

Zr =
0,18 ± 0,06 (% poids) (estimée avec les images MET à partir de la fraction volumique
de précipitée mesurée en supposant une stœchiométrie Al3Zr). De par son caractère
exceptionnel et le fait que la mesure de la densité de précipitation s’est basée sur des
images à faible grossissement, les quelques précipités présents aux joints de grains
n’ont pas été pris en compte pour le calcul de Csol

Zr.

Figure 3.3 – Images STEM réalisées sur l’alliage Al-0,4Zr HT-HPT-AN(1h-230 °C) ; a, c et e)
avec le détecteur HAADF ; b, d et e) avec le détecteur LAADF.

96



Chapitre 3 Université de Rouen Normandie

3.2.4 État Al-0,4Zr AG-HPT-AN(3h230 °C)

Après 3h de recuit à 230 °C la densité de précipitation hétérogène est de (2,9 ±
0,3).1020 m−3 et d’une taille moyenne de 27,1 ± 1,5 nm (Tableau 3.1, ce sont des
valeurs semblables aux densités et aux tailles de la précipitation après 1h de recuit à
150 °C et 230 °C. La concentration de Zr en solution solide (Csol

Zr), estimée avec les
images MET, est de 0,14 ± 0,07 (% poids), en raison de son caractère inhomogène,
de sa petite taille et son dénombrement difficile, la précipitation n’a une nouvelle
fois pas été considérée pour l’estimation de Csol

Zr bien que cette précipitation soit
davantage évidente par rapport à l’état précédent (Figure 3.4.a et b). Les flèches
rouges sur la Figure 3.4.a (STEM-HAADF) indiquent chaque zone où la précipitation
s’est développée et les flèches rouges sur la Figure 3.4.b (STEM-LAADF) montrent
les joints de grains associés à cette précipitation. Les précipités les plus imposants
(flèches jaunes) sont identifiés comme étant des particules intermétalliques riches en
Fe. Après 3h à 230 °C la précipitation est présente sur un nombre plus important de
joints de grains que pour l’état précédent (AG-HPT-AN(1h230 °C)). Néanmoins, il
est évident que tous les joints de grains ne sont pas décorés de précipités. Les images
en Figure 3.4.c à f ont été prises à plus petite échelle, on observe que la précipitation
a généralement lieu en grand nombre le long du joint de grains. Lorsque que l’on
étudie un joint de grains en particulier (comme sur les images Figure 3.4.e et f),
plusieurs éléments sont remarquables. D’abord, les précipités germent uniquement
d’un côté du joint de grains. Quelques précipités semblent de l’autre côté mais cela
peut être due à l’inclinaison du joint de grains dans la profondeur du cliché. Puis
la forme et le contraste des précipités sont intéressants. On ne retrouve pas une
forme circulaire comme pour la précipitation intragranulaire plus classique. Ici on
observe une forme triangulaire en projection avec la base du triangle proche du joint
de grains et le sommet qui pointe vers l’intérieur du grain. De plus on observe une
inhomogénéité du contraste du précipité, dans l’orientation proposée Figure 3.4.e et
f ([001]), le centre des précipités est systématiquement plus sombre.

97



Chapitre 3 Université de Rouen Normandie

Figure 3.4 – Images STEM réalisées sur l’alliage Al-0,4Zr AG-HPT-AN(3h-230 °C) ; a) et c) avec
le détecteur HAADF où les flèches rouges indiquent les zones où la précipitation intergranulaire
est présente, les précipités les plus larges sont identifiés comme riche en Fe (flèches jaunes). b)
et d) avec le détecteur LAADF où les flèches rouges montrent les joints de grains associés à la
précipitation. Les images e) et f) montrent à plus petite échelle la précipitation intergranulaire.
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dpt (nm) npt (pt.m−3) Csol
Zr (%)

Pre-aged (Orlova [3]) 13 ± 2 (3,63 ± 0,60).1021 -

AG-HPT 56,9 ± 5,2 (8,8 ± 0,9).1017 0,38 ± 0,02

AG-HPT-AN (1h-150 °C) 21,9 ± 1,9 (3,2 ± 0,3).1020 0,25 ± 0,06

AG-HPT-AN (1h-230 °C) 25,5 ± 1,2 (3,0 ± 0,4).1020 0,18 ± 0,06

AG-HPT-AN (3h-230 °C) 27,1 ± 1,5 (2,9 ± 0,3).1020 0,14 ± 0,07

Table 3.1 – Paramètres microstructuraux obtenus par MET (STEM et EFTEM) de l’alliage Al-
0,4Zr après différents traitements. dpt représente le diamètre moyen des précipités, npt est la densité
moyenne des précipités et Csol

Zr équivaut à la concentration de Zr en solution solide dans l’alliage.

3.2.5 Étude par Sonde Atomique Tomographique

Une étude par SAT a été réalisée sur trois des quatre états étudiés. Un spectre
de masse typique est présenté Figure 3.5. Tous les pics caractéristiques de l’alliage y
sont présents, les pics d’aluminium se retrouvent à 23,0 et 13,5 Da, ce qui correspond
à l’état de charge 1+ et 2+, l’aluminium est aussi évaporé sous forme d’hydrure
d’aluminium et apparaît aux pics 24 et 25 Da (pour AlH+ et AlH2

+). Ensuite les
isotopes majoritaires du zirconium sont détectés avec des états de charges de 2 ou
3, qui sont représentés par une série de pic allant de 44,95 à 46,95 pour le Zr2+

et de 30,0 à 31,30 pour le Zr3+. Un pic de Ga3+ est présent à 23,3 Da qui est
dû à l’implantation du Ga pendant la préparation FIB de l’échantillon, et enfin
des pics attribués à H+ et H2

+ sont visibles à 1 et 2 Da, élément contenu dans
la chambre d’analyse sous ultravide et très compliqué à évacuer. Le Tableau 3.2
regroupe les compositions chimiques des différents états de l’alliage et la Figure
3.6 est la reconstruction tridimensionnelle d’une pointe d’Al-0,4Zr HT-HPT. Les
éléments de l’alliage sont distribués de façon homogène dans le volume reconstruit,
l’évaporation s’est faite à l’intérieur d’un grain, dans la matrice. Les compositions
obtenues en SAT sont en accord avec les résultats acquis en MET. On observe une
diminution de Csol

Zr après un recuit à faible température. Ce déficit en Zr dans
la matrice est expliqué par la présence de précipités riches en Zr. La différence de
composition obtenue entre les résultats SAT et MET peuvent être expliquée par les
incertitudes plus élevées présentes en MET.
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Al (% poids) Zr (% poids) Si (% poids)

AG-HPT 99,66 ± 0,01 0,33 ± 0,02 0,01 ± 0,01

AG-HPT-AN (1h-230 °C) 99,69 ± 0,01 0,30 ± 0,02 0,01 ± 0,01

AG-HPT-AN (3h-230 °C) 99,74 ± 0,01 0,25 ± 0,02 0,01 ± 0,01

Table 3.2 – Composition obtenue par SAT de l’alliage Al-0,4Zr en fonction des traitements effec-
tués.

Figure 3.5 – Spectre de masse de l’alliage Al-0,4Zr HT-HPT. Les conditions d’analyses sont : T
= 45 K ; Fraction d’impulsion = 20 % ; Taux de détection = 0,2 %.

Figure 3.6 – Reconstruction 3D de SAT de l’alliage Al-0,4Zr AG-HPT des 2 espèces majoritaires
(Al et Zr).
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3.2.6 Discussion de la cinétique et la structure de précipitation dans
l’alliage Al-0,4Zr après déformation plastique intense

Dans cette partie nous avons étudié les propriétés microstructurales de l’alliage
Al-0,4Zr après un traitement mécanique de type HPT et différents traitements ther-
miques. Après le traitement HPT, la majorité du Zr se trouve en solution solide, la
concentration de Zr en solution solide estimée à partir des images MET est de 0,38
± 0,02 (% poids) et de 0,33 ± 0,02 par SAT. Le processus HPT contribue à une
dissolution des précipités Al3Zr contenus dans l’alliage après vieillissement (AG).

Malgré la très lente diffusion du Zr dans l’Al, D = 1,1.10−31 m2.s−1 à 150 °C et
6,2.10−27 m2s−1 à 230 °C (avec un facteur pré exponentielle (D0) égale à 7,28.102

m2.s−1 et une énergie d’activation pour la diffusion (Q) égale à 242 KJ.mol−1 [7, 8]),
on observe une précipitation hétérogène intragranulaire dans l’échantillon d’une den-
sité de l’ordre de 1.1020 précipités.m−3 pour chaque état recuit (1h à 150 °C, 1h et
3h à 230 °C). On observe aussi une légère augmentation de la taille moyenne des
précipités. En parallèle de cette précipitation, on observe également un appauvrisse-
ment en Zr de la matrice (0,25 ± 0,02 % poids après 3h de recuit à 230 °C (résultat
SAT)). Cette valeur représente une grande sursaturation de la solution solide. À
400 °C la solubilité du Zr dans l’alliage binaire Al-Zr est inférieure à 0,1 (% poids)
(pour un équilibre avec la phase métastable Al3Zr-L12 [9, 10].

A partir de des coefficients de diffusion, D, la distance de diffusion, λ, peut être
estimée par l’équation suivante :

λ =
√

6Dt (3.1)

Les différentes distances de diffusion sont résumées dans le tableau suivant (3.3).

λ (m)

1h à 150 °C 4,9.10−14

1h à 230 °C 1,2.10−11

3h à 230 °C 2,0.10−11

Table 3.3 – Diffusion du Zr dans l’Al en fonction de la température et du temps.
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Ces très faibles distances de diffusion ne permettent donc pas expliquer la préci-
pitation observée dans les différents états étudiés. Si la force motrice de précipitation
est grande en raison de la forte sursaturation en Zr de la solution solide, la diffu-
sion volumique du Zr rend a priori impossible les densités de précipitation observées
expérimentalement. Actuellement la précipitation accélérée après déformation plas-
tique intense est expliquée par le rôle de courts-circuits de diffusion joué par les
dislocations [11], celles-ci accélérant la diffusion des atomes de Zr, d’autant plus si
les dislocations acquièrent une certaine mobilité pendant les différents recuits.

Lorsque la température de recuit est de 230 °C, un phénomène de précipitation
intergranulaire est remarquable. En effet à partir d’une heure de recuit à 230 °C,
on note l’apparition de précipités d’une taille de quelques nanomètres situés sur les
joints de grains. Peu nombreux après 1h de recuit, leur densité augmente après 3h
de recuit. Plusieurs illustrations de ces précipités sont présentées en Figure 3.4. Les
images STEM-HAADF haute résolution montrent que les précipités sont de la forme
métastable L12. Dans cette structure les atomes de Zr occupent les sommets d’un
cube à faces centrées, tandis que les atomes d’Al se trouvent au centre des six faces
du cube pour obtenir la phase Al3Zr. La phase semi-cohérente d’équilibre D023 qui
se forme pour des temps de vieillissement plus important n’a pas été observée dans
les alliages étudiés.

La majeure partie des précipités ne sont pas homogènes dans leur forme ou dans
leur contraste contrairement aux précipités issus de la précipitation intragranulaire
(supposée hétérogène) qui sont plutôt sphériques, comme présentés précédemment
ou dans différents travaux [12, 13, 14].

Lorsque l’on observe un grain en particulier, comme le grain imagé en Figure
3.7.a, on remarque que plusieurs zones de ses joints de grains sont soumises à une
précipitation. La base des précipités s’appuie sur un joint de grains. Les précipités
ne se développent que dans l’un des grains adjacents et le sommet (dans le plan de
l’image) du précipité pointe vers le centre du grain. Par exemple, les précipités en
haut à droite (en zone orange, Figure 3.7.c) pointent en bas à gauche et les précipités
à gauche (en zone jaune, Figure 3.7.d) pointent vers la droite. Cette précipitation
aux joints de grains est souvent localisée proche des triples joints de grains (Figure
3.7.b et c) ou d’une discontinuité du joint de grains (Figure 3.7.e). Encore une fois,
il est utile de remarquer que tous les joints de grains de sont pas décorés par ce type
de précipités.
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Figure 3.7 – a) Image STEM-HAADF d’un grain contenant plusieurs zones de précipitation
intragranulaire. b-e) Images STEM-HAADF haute résolution des zones de précipitations.

Certains précipités ont la particularité d’être séparés par une paroi d’antiphase,
qui est représentée ici par un décalage d’un plan atomique des colonnes atomiques
de Zr et d’Al. Cette spécificité est régulièrement observée dans cette structure [14]
(Figure 3.8).

Figure 3.8 – Illustration d’une paroi d’antiphase dans un précipité Al3Zr-L12.

L’observation par STEM-HAADF des précipités Al3Zr intergranulaires met gé-
néralement en évidence une configuration triangulaire ou en forme de croissant avec
un contraste plus sombre au centre (Figure 3.9.a-d) et donc plus brillant sur les
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extérieurs. Plusieurs scénarios peuvent expliquer le contraste observé. Le premier
d’entre eux est celui d’un changement local de composition au sein du précipité avec
la présence d’un élément de plus petit numéro atomique au centre. Or, des analyses
EDX ont montré que ces précipités sont composés uniquement d’Al et de Zr, et que
des éléments plus légers que le Zr, tel que le Si (impureté de l’alliage) n’y sont pas
présents (Figure 3.9.e et f). La partie plus sombre située au sein d’un précipité peut
être due à une plus faible abondance ou une absence d’atome de Zr (Figure 3.9.a-d).
Une configuration cœur/coquille peut alors être compatible où le cœur est constitué
d’Al et entouré d’une structure d’Al3Zr. Cette configuration n’a cependant jamais
été observée dans la littérature et n’est pas thermodynamique favorable, en raison
de l’importance que prendrait l’énergie interfaciale pour une telle configuration. Le
contraste pourrait alors être expliqué par la présence d’une cavité à l’intérieur du
précipité. La structure Al3Zr se formerait autour d’amas de lacunes contenues dans
les joints de grains. Afin de révéler les premiers stades de croissance des précipités
intergranulaires et d’apporter une explication au contraste particulier de ces préci-
pités, une étude de recuit in situ a été réalisée et sera présentée un peu plus tard
dans ce chapitre.

Figure 3.9 – a-d) Images STEM-HAADF haute résolution de précipités intergranulaire dans
l’alliage Al-0,4Zr HT-HPT-AN(3h-230 °C) ; e) Imagerie chimique STEM-EDX du Zr et du Si en
f).
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3.2.7 Cinétique de précipitation dans l’alliage binaire Al-0,53Mg-0,27Zr
soumis à une déformation plastique intense

Le second alliage étudié dans cette partie est l’Al - 0,53Mg - 0,27Zr - 0,052Si - <
0,009(Ti + V + Cr + Mn) (% poids). L’alliage a lui aussi subi plusieurs traitements
successifs et les différents états ont été caractérisés. D’abord, l’alliage a subi un pre-
mier traitement thermique à 385 °C pendant 366 h, « AG ». Ensuite, un traitement
mécanique de type HPT a été réalisé (10 tours sous 2 GPa à température ambiante),
noté « HPT ». Et enfin un dernier traitement thermique à plus faible température
a été effectué pendant 1h à 150 ou 230 °C, noté « AN ».

3.2.7.1 État Al-0,53Mg-0,27Zr AG-HPT

La Figure 3.10 présente l’alliage Al-0,53Mg-0,27Zr après traitement HPT. La
taille moyenne des précipités est de 10,5 ± 0,4 nm, leur densité est de (3,2 ± 0,6).1021

précipités.m−3 et la concentration de Zr en solution solide, calculée à partir des
images MET, est estimée à 0,17 (% poids) (Tableau 3.4).

Contrairement à l’alliage Al-0,4Zr, le traitement HPT n’a pas dissolu tous les
précipités riches en Zr, et près de 38 % du Zr contenu dans l’alliage se trouve
encore sous forme de précipités. Comme pour l’alliage précédent avant recuit, ces
précipités sont situés à l’intérieur des grains. Les précipités sont de forme sphérique,
ils appartiennent à la phase Al3Zr (L12) (Figure 3.10.d).

3.2.7.2 État Al-0,53Mg-0,27Zr AG-HPT-AN(1h-150 et 230 °C)

La Figure 3.11 présente les états recuits après 1h à 150 °C (Figure 3.11.a) et après
1h à 230 °C (Figure 3.11.b). La densité de précipités calculée, toujours à partir des
images MET, est de (1,2 ± 0,2).1021 précipités.m−3 et de (2,0 ± 0,5).1021 après 1h
de recuit à 230 °C (Tableau 3.4). Les propriétés microstructurales de l’alliage n’ont
pas évolué après les recuits à différentes températures. Les densités de précipités et
leur taille moyenne sont équivalentes après et avant recuit. Contrairement à l’alliage
précédent aucune précipitation intergranulaire n’a été observée.
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Figure 3.10 – Images STEM réalisées sur l’alliage Al-0,53Mg-0,27Zr AG-HPT ; a et c) avec le
détecteur HAADF ; b) avec le détecteur LAADF ; d) Image STEM-HAADF haute résolution d’un
précipité Al3Zr en orientation [110].

dpt npt Csol
Zr

AG-HPT 10,4 ± 0,4 (3,2 ± 0,6).1021 0,11 ± 0,05

AG-HPT-AN (1h-150 °C) 13,4 ± 1,3 (1,2 ± 0,2).1021 0,14 ± 0,04

AG-HPT-AN (1h-230 °C) 11,6 ± 0,4 (2,0 ± 0,5).1021 0,13 ± 0,05

Table 3.4 – Paramètres microstructuraux obtenues par MET (STEM et EFTEM) de l’alliage
Al-0,53Mg-0,27Zr après différents traitements. dpt représente le diamètre moyen des précipités, npt
est la densité moyenne des précipités et Csol

Zr équivaut à la concentration de Zr en solution solide
dans l’alliage.
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Figure 3.11 – Images STEM réalisées sur l’alliage Al-0,53Mg-0,27Zr HT-HPT ; a) après 1h de
recuit à 150 °C ; b) après 1h de recuit à 230 °C.

3.2.8 Étude par Sonde Atomique Tomographique

Un spectre de l’alliage Al-0,53Mg-0,27Zr HT-HPT est présenté en Figure 3.12.
Les mêmes pics, que pour l’alliage Al-0,4Zr, associés à l’Al et au Zr sont observés.
L’ajout du Mg sans cet alliage, se caractérise par l’apparition de trois pics à 12,0
- 12,5 et 13,0 Da qui correspondent à la détection de Mg2+. Des reconstructions
tridimensionnelles par SAT de Al-Mg-Zr (AG-HPT) sont présentées sur la Figure
3.13. Le volume de l’analyse APT est petit (35 × 35 × 40 nm3) par rapport à la taille
du grain, l’évaporation a été faite dans une matrice (à l’intérieur du grain). Comme
le montre la Figure 3.13, chaque élément de l’alliage (HT-HPT) est distribué de
manière homogène. La composition chimique est (99,51 ± 0,03)Al - (0,37 ± 0,01)Mg
- (0,11 ± 0,01)Zr - (0,01 ± 0,01)Si (% poids), les quantités des autres éléments (Fe-
Ti-V-Cr-Mn) ne sont pas suffisantes pour être quantifiées en SAT (3.5).

Par rapport à la composition initiale, Mg et Zr sont déficitaires. Le déficit en
Zr s’explique par la précipitation de Zr dans les alliages en phase métastable Al3Zr
(L12). Le déficit en Mg peut être expliqué par une migration du Mg vers les joints
de grains lors du traitement HPT [1, 2, 15]. Des cartographies STEM-EDX ont été
réalisées sur des joints de grains (Figure 3.14), ces cartographies n’ont pas pu mettre
en évidence de ségrégation de Mg sur les joints de grains.
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Figure 3.12 – Spectre de masse de l’alliage Al-0,53Mg-0,27Zr AG-HPT. Les conditions d’analyses
sont : T = 45 K ; Fraction d’impulsion = 20 % ; Taux de détection = 0,2 %.

3.2.9 Discussion Al-Mg-Zr

La structure de précipitation mise en évidence dans l’alliage Al-0,53Mg-0,27Zr
est différente de celle observée dans l’Al-0,4Zr. D’abord, le traitement HPT n’a pas
permis de dissoudre les précipités riches en Zr malgré une déformation plastique
quasi similaire (εAl−Zr = 6,6 et εAl−Mg−Zr = 6,0). Pour l’alliage Al-0,4Zr, le traite-
ment HPT avait permis de diminuer fortement la densité de précipités et avait vu
l’augmentation de la taille des moyennes des précipités restants. Dans l’alliage Al-
Mg-Zr, la taille moyenne des précipités après HPT a diminué de 15 nm [16] à 10 nm.
La présence d’une forte densité de précipités et une composition initiale en Zr plus
faible explique le taux de Zr en solution plus faible dans l’alliage Al-Mg-Zr que dans
l’alliage Al-Zr. Cette sursaturation plus faible de Zr dans la matrice peut donc être
à l’origine d’une cinétique de précipitation différente de la phase Al3Zr dans les deux
alliages (Al-0,53Mg-0,27Zr et Al-0,4Zr) lors des recuits à faible température et de
courte durée. La distribution des précipités et leur localisation intragranulaire n’ont
pas évoluées au cours des différents recuits et aucune précipitation intergranulaire
(de Zr ou de Mg) n’a été observée.
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Al (% poids) Mg (% poids) Zr (% poids) Si (% poids)

AG-HPT 99,51 ± 0,03 0,37 ± 0,01 0,11 ± 0,01 0,01 ± 0,01

AG-HPT-AN (1h-150 °C) 99,59 ± 0,03 0,31 ± 0,01 0,10 ± 0,01 0,01 ± 0,01

AG-HPT-AN (1h-230 °C) 99,55 ± 0,03 0,36 ± 0,01 0,08 ± 0,01 0,01 ± 0,01

Table 3.5 – Composition obtenue par SAT de l’alliage Al-0,53Mg-0,27Zr en fonction des traite-
ments effectués.

Figure 3.13 – Reconstruction 3D des principaux éléments (Al, Mg, Zr) pour l’état Al-0,53Mg-
0,27Zr AG-HPT, au cœur de la solutions solide.

Figure 3.14 – a) Image STEM-LAADF d’un triple joint de grains ; b) Cartographie du Zr en
STEM-EDX ; c) Cartographie du Mg en STEM-EDX.
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3.3 Etude in-situ de la précipitation Al3Zr dans l’alliage Al-

0,4 Zr

Les deux alliages étudiés dans ce chapitre ont des cinétiques et structures de
précipitation différentes. En poursuivant l’objectif initial de cette étude, à savoir
les éventuels couplages entre défauts à l’origine d’une cinétique de précipitation
accélérée de Al3Zr, nous avons fait le choix de nous focaliser sur le système binaire.
Nous allons donc nous concentrer sur la précipitation aux joints de grains présente
dans l’alliage Al-0,4Zr lors d’un recuit à 230 °C. Afin d’élucider les mécanismes en
jeu au cours des premières étapes du recuit de l’alliage, une expérience de recuit in
situ dans un MET a été réalisée. L’expérience consiste à placer l’échantillon dans un
porte-objet chauffant, où la température est fixée à 230 °C et d’imager l’échantillon
en mode STEM-HAADF et STEM-LAADF durant son maintien à 230 °C pendant
3h. Les hypothèses pouvant expliquer la formation de précipités riches en Zr reposent
sur le rôle éventuel des courts-circuits de diffusion, notamment les dislocations, qui
permettraient au Zr de diffuser plus facilement dans la matrice et ainsi former des
précipités riches en Zr. C’est pourquoi une attention particulière a été portée à
l’évolution de la microstructure à l’échelle du grain.

3.3.1 Évolution de la microstructure à l’échelle micrométrique par trai-
tement in situ : évolution rapide des joints grains hors équilibre

La Figure 3.15.a présente l’alliage à l’état initial, après déformation intense (AG-
HPT). Les flèches blanches indiquent plusieurs zones où un contraste brillant signale
la présence de dislocations. La densité de dislocations pour cet état a été calculée
par diffraction à rayons X, et est de Ldis = 2,3.1012 m2 [17]. Sur les Figures 3.15.b et
3.15.c la même zone est imagée après 20 s et 2h27 de recuit à 230 °C. On observe une
diminution de contraste de diffraction due à la présence de dislocations. Les flèches
blanches indiquent les zones où les dislocations sont encore présentes après recuit
in situ alors que les flèches rouges montrent la disparition de certains contrastes
signifiant l’annihilation des dislocations correspondantes. Ce résultat est en bon
accord avec la diminution de la densité de dislocations mesurée après un tel recuit
(Ldis = 4,3.1011 m2 après 1h de recuit à 230 °C et Ldis = 5,0.1011 m2 après 3h à
230 °C, [17]).
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Une des premières hypothèses que nous avions émises afin de comprendre l’origine
de la précipitation intergranulaire après recuit, et qui nous avait poussé à réaliser
une expérience in situ, était que les joints de grains pouvaient migrer sur quelques
nanomètres ou plus et ainsi permettre la formation de nanoprécipités dans leur
sillage en drainant les atomes de Zr dans leur déplacement. En observant les joints
de grains au cours du recuit, on remarque que certains joints de grains se redressent.
Les flèches jaunes sur les Figure 3.15 montrent des joints de grains avant et après 20 s
puis après 2h27 de recuit. Avant recuit, certains de ces joints de grains présentent
des courbures locales assez fortes. Après recuit, un redressement de ces joints de
grains est visible et ceux-ci sont plus proche d’une orientation planaire. Le recuit à
230 °C implique donc un réarrangement évident de certains joints de grains.

Figure 3.15 – Images STEM-LAADF de l’alliage Al-0,4Zr AG-HPT ; a) avant recuit in situ ; b)
après 20 s de recuit in situ ; c) après 2h27 de recuit in situ à 230 °C. Les flèches blanches indiquent
la localisation des dislocations, les flèches rouges montrent les dislocations qui ont disparu pendant
le recuit et les flèches jaunes montrent deux joints de grains qui se sont réarrangés pendant le
recuit.
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Après seulement 20 s de recuit (Figure 3.15.b), le réarrangement des joints de
grains est déjà visible, en particulier pour les joints de grains noté 2, 3 et 4. Pour le
joint de grains n°1, il faut attendre plusieurs heures de recuit pour observer l’appari-
tion d’un contraste net (Figure 3.15.c). Ces observations sont la preuve expérimen-
tale que certains joints de grains relâchent rapidement leur configuration pendant le
recuit in situ. De plus on observe que le contraste de certains grains change entre
le début et la fin du recuit, cette modification est due à une légère modification de
l’orientation des grains.

Le traitement HPT est connu pour introduire des joints de grains qualifiés « hors
équilibre » [18, 19, 20, 21]. Pendant la déformation plastique sévère, ces joints de
grains obtiennent des configurations singulières en particulier une énergie interfaciale
qui n’est pas minimale. Avec l’effet de la température et lors des premières secondes
de recuit, les joints de grains vont pouvoir sortir de leur état de non équilibre et se
stabiliser dans un état d’énergie inférieur. Dans la micrographie en deux dimensions
réalisée par MET, cela se représente par une diminution de la surface des joints
de grains, où les joints de grains qui sont à l’origine courbés, même ondulés et
deviennent plus planaires après quelques secondes. Ces joints de grains hors équilibre
susceptibles de se réarranger pendant le recuit sont caractérisés, notamment, par la
présence d’un excès de volume libre qui leurs permettent de s’adapter au décalage
du réseau atomique entre deux grains fortement désorientés [18, 20, 21]

3.3.2 Formation de cavités dès les premiers instants du recuit in situ

Les Figures 3.16.a et b présentent l’état microstructural de l’échantillon avant
recuit et les Figures 3.16.c et d présentent l’échantillon après 75 s de recuit. Les
images ont été acquises simultanément sur la même région. En Figure 3.16.a et c
le détecteur HAADF a été utilisé. La variation d’intensité entre la partie située
en bas à droite (plutôt sombre) et la partie en haut à gauche (plutôt claire) est
dues à la variation d’épaisseur causée par la préparation en biseau de l’échantillon
MET. En Figure 3.16.b et d c’est le détecteur LAADF qui a été choisi pour une
nouvelle fois observer les contrastes de diffraction permettant de révéler les joints
de grains par exemple. Dès les premières secondes du recuit in situ, des contrastes
sombres d’une dizaine de nanomètres de diamètre sont apparues comme le montrent
les flèches sur la Figure 3.16.c. Ce contraste sombre peut avoir plusieurs origines en
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STEM-HAADF. L’intensité des pixels étant liée à la proportion d’électrons diffusés
à des angles élevés, une intensité significativement plus faible (observée dans les
cavités identifiées) est liée à un numéro atomique significativement plus faible (en
moyenne) dans la région correspondante. Donc ce contraste sombre peut être associé
soit à des trous dans l’échantillon soit à la ségrégation d’éléments plus légers. Or
une analyse chimique du matériau a été effectuée par SAT sur l’état initial et après
recuit (Figure 3.5), et ne révèle pas la présence d’autres éléments d’alliage légers qui
pourraient conduire au contraste sombre dans les images STEM-HAADF. Il est donc
conclu qu’aucune ségrégation rapide d’éléments légers ne pourrait être la raison du
contraste sombre observé sur certains joints de grains dès les premières étapes (75
s) du traitement thermique in situ. Ces contrastes sombres ne peuvent donc être
attribués qu’à des cavités.

La Figure 3.5.d permet de situer avec précision l’emplacement de ces cavités par
rapport aux grains. Les cavités sont principalement situées aux jonctions de plusieurs
joints de grains. Seules quelques-unes d’entre elles sont observées le long des joints
de grains simples, il est important de noter qu’aucune des cavités n’est observée
dans le cœur des grains. D’ailleurs la Figure 3.5.d montre bien que la cavité située
le plus en haut de la micrographie est placée à l’intersection de plus de deux grains.
La taille typique des cavités est d’environ 40-90 nm et la plus grande dimension
mesurée ne dépasse pas 120 nm (Tableau 3.6).

Cavité
Surface initial Diamètre Volume

après 75 s (nm2) équivalent (nm) estimé (nm3)

1 (6,0 ± 0,3).103 87 ± 5 (3,5 ± 0,3).105

2 (4,2 ± 0,2).103 73 ± 5 (2,1 ± 0,2).105

3 (3,6 ± 0,2).103 68 ± 4 (1,6 ± 0,2).105

4 (1,7 ± 0,1).103 46 ± 3 (0,5 ± 0,1).105

5 (3,3 ± 0,2).103 65 ± 4 (1,5 ± 0,2).105

6 (4,9 ± 0,3).103 49 ± 5 (2,6 ± 0,2).105

7 (3,0 ± 0,2).103 61 ± 4 (1,2 ± 0,1).105

Table 3.6 – Paramètres morphologiques associés aux cavités observées au tout début du recuit
in-situ en STEM (Figure 3.17). Les sections transversales initiales ont été mesurées sur l’image. Un
diamètre équivalent a été déduit des sections transversales. Une estimation du volume des cavités
a été calculée en utilisant l’hypothèse d’une forme sphérique.

113



Chapitre 3 Université de Rouen Normandie

Figure 3.16 – a) Observations STEM de l’alliage Al-0,4Zr AG-HPT avant recuit in-situ (a,b) et
après 75 s de recuit à 230 °C (c,d) ; (a) et (c) sont des images STEM-HAADF tandis que (b) et
(d) sont des images STEM-LAADF. Les flèches blanches indiquent les endroits où les nanocavités
se forment.

La Figure 3.17 montre l’évolution de l’échantillon, sur la même région, durant les
3h de recuit in situ. L’attribution d’un numéro aux cavités permet de suivre leur
évolution distincte au cours du recuit. Comme l’illustre le Tableau 3.6, au début du
traitement thermique, le diamètre des cavités est compris entre 40 nm et 90 nm et
leur volume estimé est compris entre (0,5 ± 0,1).105 nm3 et (3,5 ± 0,3).105 nm3.
En observant la Figure 3.17, on remarque que certains cavités disparaissent au fur
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et à mesure que le temps de recuit augmente. En raison d’un léger déplacement de
l’échantillon pendant l’expérience, la cavité numéro 5 n’est plus visible à partir de
la Figure 3.17.c.

Le Tableau 3.7 montre la surface des différentes cavités pendant le recuit. Pour
chacune des cavités la tendance est à la diminution de leur taille jusqu’à la dispa-
rition de celles-ci. Après 2690 s les cavités 2 et 7 sont totalement comblés, et après
3640 s seule la cavité 6 a encore un contraste bien défini. À partir de 3640 s, et à
l’emplacement des cavités 1 et 3, un léger contraste est encore visible sur les Figures
3.17.e et f. Les cavités semblent être reconstituées mais il subsiste encore un faible
contraste d’épaisseur.

Temps de

Surface des cavités (nm2 x 103)recuit in

situ (s)

1 2 3 4 5 6 7 Moyenne

75 6,0±0,3 4,2±0,2 3,6±0,2 1,7±0,1 3,3±0,2 4,9±0,3 3,0±0,2 3,8±0,2

510 5,9±0,3 4,1±0,2 2,0±0,2 1,9±0,1 - 4,7±0,3 2,6±0,2 3,5±0,2

950 5,5±0,3 4,2±0,1 1,8±0,2 1,0±0,1 - 4,7±0,3 0 2,9±0,2

1330 4,9±0,3 4,1±0,1 2,0±0,2 1,0±0,1 - 4,3±0,3 0 2,7±0,2

2100 5,5±0,3 4,0±0,2 2,5±0,2 1,2±0,1 - 4,2±0,3 0 2,9±0,2

2690 5,4±0,3 0 1,0±0,2 1,0±0,1 - 4,3±0,3 0 2,0±0,2

3640 0 0 0 0 - 4,1±0,3 0 0,7±0,1

5030 0 0 0 0 - 4,1±0,3 0 0,7±0,1

7200 0 0 0 0 - 4,2±0,3 0 0,7±0,1

8810 0 0 0 0 - 4,1±0,3 0 0,7±0,1

Table 3.7 – Surfaces des différentes cavités en fonction du temps de recuit.

Plusieurs types de sollicitations peuvent conduire à la formation de cavités dans
les alliages. Parmi ces sollicitations figurent la déformation à haute température
et l’irradiation. Dans le premier cas, des modèles ont été proposés pour prédire la
cinétique et la thermodynamique de la formation des cavités [22, 23]. Dans le second
cas, les cavités peuvent être le résultat de la condensation de l’He [24]. La formation
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Figure 3.17 – Images STEM-HAADF de l’alliage Al-0,4Zr AG-HPT obtenues à différents moments
du recuit in-situ à 230 °C : (a) 75 s, (b) 500 s, (c) 950 s, (d) 2100 s, (e) 3640 s, (f) 8800 s. Les
numéros sont placés pour distinguer chaque nanocavité.
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observée de cavités au début du recuit et leur lente disparition avec la poursuite
du traitement thermique est plus probablement associée à une agglomération rapide
de lacunes aux multiples jonctions de joints de grains suivie d’une libération de ces
lacunes dans un second temps. Travaillant sur un sujet plus proche, Vetrano et al. [25]
ont montré que des cavités peuvent se former le long des joints de grains des alliages
Al-Mg-Mn pendant une trempe appliquée après une déformation superplastique. Les
auteurs ont conclu que les cavités résultent d’un excès de lacunes localisées résultant
du glissement des joints de grains. Ils ont également montré que les cavités n’étaient
pas stables lors d’un vieillissement à 175 °C.

Une raison de la rapide formation de cavités est liée à la présence de joints de
grains hors équilibre présents dans l’échantillon. Comme cela a été montré précé-
demment, lors des premières secondes de recuits, certains joints de grains relâchent
leurs configurations dites hors équilibre. En adoptant une configuration davantage
planaire, ils diminuent ainsi leur énergie. Ces joints de grains particuliers contiennent
des dislocations et des défauts ponctuels supplémentaires (par rapport à un joint de
grains avec une configuration classique) qui leurs permettent de s’adapter aux fortes
désorientations existantes entre les grains, c’est ce que l’on appelle le volume libre
en excès [26]. La transition des joints de grains d’un état de non équilibre à un
état équilibré s’accompagne d’un réarrangement du réseau atomique. Ce réarrange-
ment entraîne la libération d’une importante quantité de lacunes découlant de la
disparition des volumes libres en excès.

Le volume libre en excès dans un joint de grains hors équilibre peut être estimé.
Selon la littérature le volume libre en excès d’un joint de grains hors équilibre est de
l’ordre de 3 et 10 % du volume d’un grain à l’équilibre [26, 27, 28] et que les zones
proches d’un joint de grains hors équilibre sont caractérisées par une augmentation
du volume libre [26]. Ces zones proches contenant des volumes libres en excès peuvent
être considéré comme une augmentation de la largeur des joints de grains hors
équilibre. Cette largeur de joints de grains a pu être montrée dans différents travaux
[29, 30, 31], et est associée à la présence de défauts, principalement des dislocations.
Ces défauts entrainent la modification des propriétés physiques des joints de grains
et par des mesures de résistances électriques et de spectroscopie Mössbauer des
estimations de la largeur des joints de grains hors équilibre (δ) ont pu être réalisées.
Pour le Cu et Ni pure, δ = 2,1 et 3,7 nm [30], δ = 8,4 nm pour le Fe avec des grains
ultrafins [29] et δ = 9,0 nm pour l’Al déformé par HPT [31]. La largeur physique
des joints de grains hors équilibre de ces métaux est beaucoup plus grande que la
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largeur cristallographique, qui équivaut généralement à quelques plans atomiques.

En considérant que la largeur des joints de grains hors équilibre dans l’Al-Zr est
égale à celle dans l’Al (les deux déformés par HPT), δ = 9,0 nm et pour une taille
de grains de 1000 nm alors le volume libre en excès de trois joints de grains qui
forment un triple joint de grains peut être estimé entre 0,9 et 2,7.106 nm3 [32]. Nous
avons vu que le volume des cavités observées par MET était estimé entre (0,5 ±
0,1).105 nm3 et (3,5 ± 0,3).105 nm3, une valeur inférieure d’un facteur 10 au volume
libre en excès calculé dans les joints de grains hors équilibre. Cette différence est
attribuée à la géométrie de l’échantillon analysé, qui est une lame mince d’environ
50 nm d’épaisseur. Cette géométrie presque bidimensionnelle, contraint les surfaces
de l’échantillon d’agir comme d’importants puits de défauts par rapport à un échan-
tillon massif. Une fraction significative des lacunes contenues dans les volumes libres
en excès vont s’annihiler sur les surfaces, et ne contribue pas à la formation des
cavités observées. Cela peut expliquer pourquoi le volume des cavités est d’un ordre
de grandeur inférieur au volume libre en excès estimé dans les joints de grains hors
équilibre.

3.3.3 Suivi de la précipitation intergranulaire lors du recuit in situ

La Figure 3.18 montre les effets du traitement thermique in situ après 2h20 de
recuit à 230 °C. On observe une précipitation intergranulaire similaire au traitement
ex situ, avec cependant moins de joints de grains touchés par la précipitation. La
taille des précipités le long des joints des grains est également de l’ordre de 10 nm
(Figure 3.18.b). D’abord, le joint de grains présent au centre de la Figure 3.18.a
(ligne pointillée blanche) présente plusieurs variations de courbure à proximité des
précipités. Les précipités semblent épingler le joint de grains. En effet, le joint de
grains semble courbé vers le grain supérieur entre les deux précipités, alors qu’il
semble courbé vers le grain inférieur à l’emplacement des précipités.

La structure des précipités est de nouveau similaire à celle obtenue par traitement
ex situ. La présence d’un contraste sombre sur la base du précipité, associé à l’exis-
tence d’une cavité, est visible Figure 3.18.a. Le grain supérieur (grain 1) (contraste
plus clair sur la Figure 3.18.a) est orienté le long de l’axe de zone [111] comme
les précipités. Les précipités présentent des interfaces cohérentes avec la matrice du
grain dans lequel ils sont formés. Projetées dans cette direction, trois interfaces sont
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observables. La trace (direction d’intersection) de la première interface dans le plan
(111) de projection est [01̄1], tandis que la trace de l’autre interface est [2̄11]. Ces
deux traces sont compatibles avec des plans de type {220}.

A la température de recuit (230 °C), les interfaces observées sont des interfaces
de faible énergie attendues. En effet, dans le cas de la Figure 3.18, les directions
[2̄11] et [01̄1] sont les traces respectives des plans [02̄2] et [200] dans le plan de
projection (111). D’après les travaux de Clouet et al., dans le cas de précipités
Al3Zr dans une matrice d’Al, les énergies d’interfaces des plans {002} sont les plus
faibles (estimés à 100 mJ.m−2 [33] et en accord avec Robson et al. [34]) suivi des
interfaces {022} et des interfaces {111}. La différence des énergies interfaciales tend
à diminuer avec la température jusqu’à la formation de précipités isotropes à haute
température (> 600 °C). A 300 °C, toujours selon Clouet et al. [33], les précipités
devraient être principalement composés d’interfaces abruptes {002}, interfaces qui
ont été observées expérimentalement par MET dans les travaux de Masquelier et al.
[14, 35]. La dernière interface est située sur le joint de grains, due à son importante
rugosité elle n’a pas pu être définie. C’est d’ailleurs au niveau de cette troisième
interface que la croissance des précipités a lieu.

Figure 3.18 – Images STEM-HAADF réalisées sur l’échantillon Al-0,4Zr AG-HPT après 2h20 de
recuit in situ à 230 °C. Les images (a) et (b) montrent des précipités Al3Zr observés suivant l’axe
de zone [111] du grain 1.

La différence entre deux images d’un précipité, après 2h20 de recuit et après
2h40, est présentée Figure 3.19. Afin de pouvoir observer avec précision l’évolution
du précipité, une zone commune aux deux précipités a été choisie et est indiquée
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par les flèches blanches. Cette zone est reconnaissable par l’absence d’une colonne
atomique brillante (associée au Zr) dans ce précipité. À partir de ce point, chaque
colonne atomique visible a été comptée et les points brillants situés sous la ligne
rouge (Figure 3.19.b) sont des colonnes atomiques de Zr non présentes dans sur
la Figure 3.19.a. Elles se sont constituées pendant le temps séparant la prise des
deux images. Cette observation permet de montrer que la croissance de la structure
Al3Zr-L12 intergranulaire est directement liée à la présence du joint de grains. Les
calculs numériques utilisés pour modéliser la formation des précipités reposent sur
une croissance homogène du précipité et non perturbée par la présence d’un joint
de grains, agissant comme catalyseur pour la précipitation [33, 34, 36]. Cela peut
être la raison d’une observation de précipités n’ayant pas une forme circulaire ou
sphérique.

Figure 3.19 – Image STEM-HAADF haute résolution ; a) après 2h20 de recuit in situ ; b) après
2h40 de recuit in situ.

3.4 Discussion du mécanisme de précipitation intergranulaire

Dans les premières secondes du recuit nous avons observé l’apparition de cavités
au niveau des joints de grains et des triples joints de grains. Ces défauts cristallo-
graphiques peuvent être considérés comme d’importants réservoirs de lacunes. La
littérature a déjà montré que l’interaction lacune-soluté était à l’origine de préci-
pitation intergranulaire. Par exemple, dans les alliages d’Al, la ségrégation de Mg
aux joints de grains, et particulièrement dans les alliages fortement déformés, est

120



Chapitre 3 Université de Rouen Normandie

expliquée par une liaison positive entre le Mg et les lacunes (entre 0,2 et 0,4 eV)
[37, 38]. Lorsque que les lacunes se dirigent vers les puits de défauts, que sont les
joints de grains induis par déformation, les lacunes drainent avec elles les atomes de
Mg qui peuvent ensuite former des amas. Dans le système Al-Zr, l’interaction entre
les atomes de zirconium et les lacunes (que l’on notera Zr-V) dans un alliage d’Al a
été peu étudiée dans la littérature. Dès 1979, J.P Simon a estimé, par des mesures de
résistivités, que la liaison Zr-V était nulle ou répulsive [39]. Plus récemment, entre
2004 et 2007, des études par calcul ab initio ont montré que l’énergie de liaison
Zr-V était légèrement négative [36, 40]. Clouet et Wolverton estiment cette énergie
à -0,28 eV. Cela correspond bien à une répulsion entre le Zr et les lacunes. En consi-
dérant une énergie de liaison Zr-V négative dans l’Al, le mécanisme de ségrégation
du Zr aux joints de grains est alors différent que celui du Mg.

Dans le premier chapitre nous avons vu que le couplage lacune-soluté menant à
la précipitation a été beaucoup observé dans des alliages FeCr [41, 42, 43, 44]. Cette
ségrégation radio-induite est le fruit d’une interaction forte entre le flux de lacunes,
les défauts ponctuels interstitiels et le flux d’éléments en soluté. En parallèle de
ces travaux sur les matériaux irradiés, Marwick propose une théorie dans laquelle
l’interaction entre les lacunes et les atomes de soluté est négligeable [45]. Il montre
l’existence d’un effet possible dans lequel le flux d’un élément diffuseur lent qui
conduit à la ségrégation de cet élément est couplé au flux des lacunes. Il le nomme
l’effet Kirkendall inverse. Dans le système Al-Zr, le Zr est le diffuseur lent et Al le
diffuseur rapide. Lorsqu’un flux de lacune apparaît alors l’Al diffusera dans le sens
opposé des lacunes et le Zr, diffuseur lent, diffusera dans le même sens.

En nous basant sur nos observations, les données disponibles dans la littérature
et les interprétations de Marwick transposables au système Al-Zr, les différentes
étapes du modèle que nous proposons pour expliquer la formation de la structure de
précipitation intergranulaire observée dans le système Al-Zr recuit après déformation
intense sont les suivantes :

— 1) Relaxation des joints de grains hors équilibre entraînant la libération d’une
importante quantité de lacunes découlant de la disparition des volumes libres
en excès ;

— 2) Formation de cavités (réservoirs de lacunes) au niveau de certains joints de
grains tripes ;
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— 3) Diffusion des lacunes depuis les cavités dans les grains et le long des joints
de grains ;

— 4) Création d’un important flux de lacunes vers les puits de défauts, dont les
joints de grains et formation de nouvelles cavités nanométriques au niveau des
joints de grain ;

— 5) Flux de Zr couplé dans le sens du flux de lacunes vers les joints de grains en
raison d’un effet Kirkendall inverse ;

— 6) Précipitation intergranulaire de Al3Zr autour de cavités nanométriques et
formation d’une structure duplexe cavité-Al3Zr.

La Figure 3.20 illustre les différentes étapes menant à la formation des précipités
Al3Zr intergranulaires. La Figure 3.20.a représente, avant recuit, un joint de grains
hors équilibre contenant un volume libre en excès représenté par une largeur impor-
tante du joint de grains. Lors des premières secondes du recuit (Figure 3.20.b), les
joints de grains hors équilibre se relaxent pour obtenir une configuration plus faible
en énergie. Cette relaxation permet aux joints de grains de libérer les lacunes en
excès, ces lacunes se regroupent et forment des cavités. Ensuite (Figure 3.20.c), les
cavités, non stables se résorbent et relâchent une importante quantité de lacunes.
Puisque les cavités ne sont pas formées de manière régulières ou homogènes, seule-
ment certains grains vont disposer d’un réservoir de lacunes. Les quantités de lacunes
potentiellement disponibles dans le réseau peuvent être estimées (majorées) à partir
du volume des cavités observées au début du recuit in situ. Le résultat est éloquent.
Si tout le volume des cavités était transférée au réseau sous forme des lacunes, une
fraction atomique de lacune de l’ordre de 3.10−3 serait produite, à comparer à une
fraction atomique de lacune à l’équilibre de 2,3.10−7 à 230 °C dans l’aluminium.
Même dans le cas le plus probable d’une élimination rapide des lacunes sur les sur-
faces libres et autres défauts du réseau, une très grande fraction de lacune va diffuser
dans certains grains avant de s’éliminer sur les puits de défauts. Des gradients de
concentrations de lacunes élevées sont donc attendus transitoirement à proximité
des puits de défauts, que sont principalement les joints de grains dans l’alliage à
grains ultrafins. Dans le modèle de Marwick, c’est ce fort gradient de concentration
de lacunes qui peut induire une diffusion du diffuseur lent (c’est-à-dire le Zr) vers
les joints de grains.

À la suite, les lacunes en excès dans les joints de grains pourront former de
nouvelles cavités nanométriques et le Zr présent aux joints de grains, disposant
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d’une diffusée accélérée sur ces courts-circuits de diffusion, pourra précipiter sous
la forme Al3Zr. Cette précipitation est aussi permise par le déplacement du joint
grains de quelques nanomètres pendant le recuit, drainant dans son chemin lacunes
et atomes de Zr continuant d’alimenter les différents flux. Ces joints de grains en
mouvement sont alors épinglés par les précipités.
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Figure 3.20 – Mécanisme de formation des précipités le long des joints de grains. a) Joint de grains
hors équilibre contenant du volume libre en excès après traitement HPT. b) Lors des premières
secondes du recuits le joint de grains se relaxe, libérant le volume libre en excès. Des lacunes se
regroupent alors et forment des cavités au niveau de certains triples joints de grains. c) Après 3h
de recuit, les cavités se sont annihilées (ou en partie), un flux important de lacune le long du joint
de grains permet la formation de nanocavité sur celui-ci, simultanément dans le même sens un flux
de Zr se forment (par effet Kirkendall inverse) permettant alors la formation de précipité Al3Zr
autour des nanocavités.
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3.5 Conclusions

Dans la première partie de ce chapitre, nous avons observé l’évolution de la mi-
crostructure des alliages Al-Zr et Al-Mg-Zr après un traitement HPT puis des trai-
tements thermiques. Il a été montré par MET que le traitement HPT appliqué à
l’alliage Al-0,4Zr a permis une dissolution de la majorité des précipités Al3Zr. Puis
l’application d’un traitement thermique à faible température et de faible durée a
entraîné la précipitation de précipités Al3Zr de type L12, d’abord intragranulaire
d’une taille moyenne comprise entre 20 et 30 nm, et d’une morphologie sphérique.
Les analyses effectuées par SAT ont montré un appauvrissement de la matrice en Zr
lorsque que les recuits étaient plus longs et à plus haute température, ce qui confirme
l’augmentation de précipitation riche en Zr lors des recuits. Puis sont apparus des
précipités de quelques nanomètres, non sphériques, localisés aux joints de grains, et
proche des jonctions de triples joints de grains, ces précipités ont été caractérisés
comme la métastable Al3Zr-L12. En revanche la microstructure de l’alliage Al-Zr-Mg
est restée stable au cours des différents traitements. Le traitement HPT n’a permis
qu’une dissolution partielle des précipités d’Al3Zr. La majorité du Zr était déjà sous
forme de précipités après HPT, ce qui explique l’absence de nouvelles précipitations
lors des recuits à basses températures, inter ou intragranulaire.

Dans la seconde partie du chapitre, nous nous sommes concentrés sur la cinétique
du Zr dans l’alliage Al-0,4Zr. Grâce à une expérience de recuit in situ dans le MET,
nous avons pu mettre en évidence la relaxation de joints de grains hors équilibre dès
les premières secondes de recuits. Nous avons aussi observé la migration de lacunes
le long des joints de grains aboutissant à la formation de cavités de quelques dizaines
de nanomètres de diamètre, localisées principalement sur les triples joints de grains
(le volume des cavités observées par MET a été estimé entre (0,5 ± 0,1).105 nm3

et (3,5 ± 0,3).105 nm3). La formation de ces cavités est attribuée à la diffusion du
volume libre en excès contenus dans les joints de grains hors équilibre qui se relaxent
très rapidement. Au cours du recuit, ces cavités se résorbent et disparaissent après
plusieurs heures. Nous avons montré que la taille de ces cavités était cohérente avec
les volumes libres en excès dans les joints de grains hors équilibre qui peuvent être
libérés lors de leurs relaxations. Lors de cette expérience in situ, des précipités aux
joints de grains se sont formés (aussi de la phase Al3Zr-L12 et d’environ 10 nm),
et nous avons pu suivre leur évolution pendant le recuit. En comparant un même
précipité dans un intervalle de temps de 20 min, nous avons pu observer que c’est
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au niveau du joint de grains que les nouvelles colonnes atomiques riches en Zr appa-
raissent, se forment. Cela confirme que le mécanisme de précipitation est étroitement
lié aux joints de grains.

En considérant que la liaison entre une lacune et un atome de Zr est négligeable
ou neutre, un modèle a été proposé pour expliquer la formation des précipités le long
des joints de grains. Les joints de grains sont des circuits de diffusion préférentiels
pour les lacunes, elles forment alors rapidement des cavités proches des triples joints
de grains. Puis migrent dans les joints de grains pour former des nanocavités, par
effet Kirkendall inverse, un flux de Zr s’établie dans le sens du flux de lacunes et on
observe une précipitation riche en Zr autour des nanocavités formés par les lacunes,
expliquant le contraste sombre, obtenu en STEM-HAADF, à la base des précipités
(nanocavité) et un contraste plus brillant autour (zone plus riche en Zr). De plus,
pendant le recuit à 230 °C, les joints de grains se déplacent de quelques nanomètres
et sont épinglés par les précipités qui se sont formés.

Par cette expérience de STEM in situ, nous avons pu apporter une réponse à
la cinétique de précipitation accélérée dans un alliage Al-Zr sévèrement déformé.
Nous avons pu déterminer le rôle de la microstructure et des défauts (joints de
grains et lacunes) dans la formation de précipités Al3Zr intergranulaire. Les défauts
structuraux peuvent agir comme courts-circuits de diffusion, notre étude a permis
de mettre en évidence, dans les joints de grains, le couplage entre les flux de lacunes
et les atomes de Zr qui permettent la ségrégation de Zr autour de lacunes regroupées
en nanocavités.
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4.1 Introduction

Dans ce dernier chapitre nous nous sommes intéressés à l’oxyde de gallium,
Ga2O3. L’oxyde de gallium est un semi-conducteur à large bande interdite (> 4.7 eV)
[1, 2] et c’est un polymorphe qui peut exister sous cinq phases cristallines, β, α, ε, γ
et σ qui sont métastables [3]. Les principaux résultats de recherche se concentrent sur
le β-Ga2O3 en raison de sa stabilité [4, 5] et de sa facilité de préparation. Ses appli-
cations vont de la réalisation de conducteurs transparents dans l’ultraviolet profond
à des dispositifs électroniques à haute puissance [6, 7, 8]. Cependant le β-Ga2O3 a
une structure monoclinique (groupe spatial C2/m), cette structure particulière rend
difficile la croissance de films minces de haute qualité sur des hétérosubstrats. Ré-
cemment, les chercheurs se sont interrogés sur les autres phases existantes du Ga2O3,
notamment la phase ε qui est la seconde phase la plus stable après la β [9, 10]. Cepen-
dant sa structure cristalline était obscure jusqu’à ce que Playford et al. identifient en
2013 la structure cristalline de l’ε-Ga2O3 comme un système hexagonal hautement
symétrique avec le groupe spatial P63mc [11]. La structure cristalline de cette phase
de Ga2O3 consiste en un empilement dense d’oxygène ABAC, où les atomes de Ga
occupent des sites octaédriques et tétraédriques pour donner la stœchiométrie 2 :3
(8 :12) [11, 12, 13, 14]. Cette structure hexagonale est donc la même que certains
matériaux comme le ZnO, SiC GaN ou le saphir c-plane [15] ce qui ouvre la pos-
sibilité de fabriquer des dispositifs optoélectroniques combinant l’ε-Ga2O3 avec les
autres semi-conducteurs hexagonaux à large bande interdite.

Les échantillons ont été élaborés par M. Kracht et al. à l’Université de Brême
[16], leurs objectifs étaient de synthétiser du Ga2O3 sous la forme cristalline ε stable
et d’élargir la fenêtre de croissance de la phase β. Pour cela, ils ont étudié l’influence
de l’ajout de Sn lors de la croissance du Ga2O3. La synthèse a été effectuée à 700 °C
par épitaxie à jet moléculaire assistée par plasma sur un substrat d’Al2O3 orienté
en (0001). Le Ga et le Sn ont été injectés par des cellules d’effusion, où leur flux est
contrôlé par le obturateur de la cellule. Et enfin, une source de plasma est utilisée
pour introduire l’O. Ils ont ainsi pu mettre en évidence la croissance, assistée par
Sn, d’une phase pure de ε-Ga2O3 dopé au Sn [16] (en 2013, lors des premières
caractérisations précises de la phase cristalline du ε-Ga2O3, les échantillons préparés
par Playford et al. souffraient d’une faible pureté de phase, le meilleur matériau
était un mélange de ε-Ga2O3 (57 %) et de β-Ga2O3 (43 %). Au-delà de stabiliser la
phase ε, cette méthode de croissance permet d’avoir un contrôle précis du dopage et
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permet la réalisation d’hétérostructures à interfaces nettes. De plus, dans un semi-
conducteur tel que le Ga2O3, l’introduction de Sn (ou Si, Ge) substitutif crée des
états donneurs peu profonds fermés au bas de la bande de conduction de ε-Ga2O3

(énergie d’ionisation ≈ 50 meV). Ainsi, les électrons supplémentaires peuvent être
activés comme porteurs libres, déplaçant le niveau de Fermi au-dessus du minimum
de la bande de conduction et rendant le système métallique [17, 18].

La première partie de l’étude s’est faite par SAT. En effet, au cours de la dernière
décennie, la SAT assistée par laser a été largement utilisée pour analyser la compo-
sition des diélectriques et des semi-conducteurs à l’échelle nanométrique, y compris
la distribution des atomes dopants et la cartographie chimique des défauts, four-
nissant ainsi de nouvelles informations fondamentales sur les mécanismes à l’échelle
atomique qui se produisent pendant la croissance des matériaux et la fabrication des
dispositifs [19, 20, 21, 22, 23, 24, 25, 26, 27]. Ces dernières années, la fiabilité des me-
sures APT a été systématiquement étudiée pour divers matériaux semi-conducteurs
d’intérêt technologique élevé comme les nitrures (GaN, AlN, InN, AlGaN, InGaN)
et les oxydes (ZnO, MgO, MgZnO) [27, 28, 29, 30, 31, 32, 33].

Toutes ces études révèlent que la SAT mesure des compositions non stœchiomé-
triques avec des variations de 10 % ou plus par rapport à la valeur attendue de
la composition fournie par des techniques analytiques plus fiables ou fixée par la
structure cristalline du matériau elle-même, comme dans le cas de semi-conducteurs
binaires comme GaN ou ZnO. Bien qu’il soit admis que le champ électrique perma-
nent intense (de l’ordre de 15 à 30 V.nm−1) nécessaire pour déclencher l’émission de
champ soit le principal paramètre à l’origine de ces biais de composition mesurées
par SAT, des efforts supplémentaires pour étudier à la fois les mécanismes d’évapora-
tion [34, 35] et les limites de détection [33] sont nécessaires pour une compréhension
complète des mécanismes physiques donnant lieu à de telles inexactitudes chimiques.
Ceci est important non seulement pour l’impact potentiel sur le développement de
la technique, mais aussi pour régler correctement les paramètres d’analyse et ré-
duire la perte sélective d’espèces chimiques conduisant actuellement à des mesures
de composition inexactes dans les semi-conducteurs.

Très récemment, certaines études ont été réalisées en utilisant l’APT pour étu-
dier la distribution des éléments 3D dans Ga2O3 et (AlxGa1−x)O3 dans différentes
conditions de croissance [36, 37, 38]. Cependant, il manque encore une étude appro-
fondie des conditions expérimentales et des processus physiques conduisant à des
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écarts par rapport au rapport Ga/O attendu égal à 2/3 (la composition stœchiomé-
trique de Ga2O3). Pour cette raison, dans ce travail, nous étudions la précision de
la composition APT de ε-Ga2O3 non dopé et dopé au Sn.

La seconde partie de l’étude s’est faite par MET. Les principales études de MET
effectuées sur du Ga2O3 ont été réalisés sur la phase β et principalement des sections
transversales de Ga2O3 qui ont crû dans l’orientation (2̄01) [39, 40, 41]. L’orientation
(2̄01) étant une direction privilégiée durant la croissance par épitaxie à jet molécu-
laire. Ces études ont montré une distance inter plan de 0,47 nm. Dans ce travail de
thèse, notre étude est centrée sur la phase ε du Ga2O3. L’intérêt pour cette phase est
très récent et peu d’études ont été réalisées en MET. Fornari et al. se sont focalisés
sur l’étude de la structure du ε-Ga2O3 par diffraction de rayon X et MET [13][42]
et ont ainsi montrés comment étaient organisés les atomes de Ga au cœur de la
structure. Une étude a été réalisée sur ε-Ga2O3 dopé par du Sn où le MET a permis
d’illustré une couche de transition entre le substrat et le ε-Ga2O3 [43]. Ici, l’objectif
de ce travail est de montrer la distribution et la disposition du dopant (Sn) au sein
du Ga2O3.

4.2 Étude par Sonde Atomique Tomographique

4.2.1 Conditions expérimentales

Les échantillons pour les analyses de SAT ont été préparés suivant le protocole
de lift out suivi d’un usinage annulaire comme détaillé dans la Section 2.3.2.1. Les
pointes ont été taillées dans le sens de la croissance, le long de la direction [0001].
Les échantillons pour la MET ont aussi été préparés par FIB en suivant la méthode
de préparation de lame MET.

Les analyses par sonde atomique ont été réalisées à l’aide d’une sonde atomique
tomographique grand angle assistée par laser (LaWaTAP pour laser-assited wide-
angle tomographic atom probe) fonctionnant avec un laser femtoseconde d’une durée
d’impulsion de 350 fs et d’une fréquence de répétition de 100 kHz, focalisé sur la
pointe avec un spot de 40 µm de diamètre [44]. Le système de détection utilisé a une
efficacité de détection Q = 0,6 (Section 2.2.4). La longueur d’onde du laser est de
λ = 343 nm (UV), ce qui correspond à une énergie de photon égal à 3,6 eV. Toutes
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les analyses ont été réalisées à une température fixe T = 80 K.

4.2.2 Spectre de masse

La Figure 4.1 présente le spectre de masse associé au Ga2O3 :Sn. L’analyse a été
réalisée à un taux de détection constant, une énergie laser égale à Elas = 13,2 nJ
ce qui correspond à une densité d’énergie Ilas = 4 µJ.cm−2. Le nombre d’impacts
enregistré est de 107 ions.

Figure 4.1 – Spectre de masse de Ga2O3 :Sn établit à taux de détection constant. Les paramètres
d’analyse sont les suivants : Φ ≈ 0,004 événement/impulsion ; λ = 343 nm (UV) ; Ilas = 4 µJ.cm−2 ;
T = 80 K.

Sur ce spectre de masse, les pics associés aux isotopes Ga+ sont observés à 69 et
71 Da, les isotopes de Ga2+ et Ga3+ sont respectivement situés à 34,5 et 35,5 puis
23 et 23,7 Da.

L’oxygène est principalement évaporé sous forme de cations O+ et O2
+, formant

un pic unique à 16 Da et 32 Da. Comme aucune liaison O-O n’est présente dans la
structure du ε-Ga2O3, la présence massive de molécules d’oxygène dans le spectre
de masse doit être associée à des réactions chimiques se produisant à la surface de
la pointe ou à des processus dissociatifs ayant lieu juste après l’émission de cations
plus importants [34, 45].
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Ensuite plusieurs ions moléculaires de type GaxOy
n ont été évaporés lors des

analyses. Les pics associés au GaO2+ se trouvent à 42,5 et 43,5 Da. Ceux associés à
GaO2

2+ et GaO2
+ se situent à 50,5 et 51,5 puis 101 et 102. Enfin le Ga ayant deux

isotopes, les ions composés de deux atomes de Ga sont décomposés en trois pics,
un pic d’ions moléculaires contenant deux atomes de 69Ga, un autre incluant deux
atomes 71Ga, puis un dernier (situé entre les deux pics précédents) qui englobe la
paire d’atome 69Ga-71Ga. Le Ga2O+ apparaît alors entre 77 et 79 Da, et les ions
moléculaires Ga2O2

2+ et Ga2O3
2+ apparaissent dans les intervalles 85-87 Da et 93-95

Da.

La présence d’ions moléculaires a été observée dans les spectres de masse de
plusieurs semi-conducteurs (GaN, ZnO, GaAs, GaSb, InP, InGaAs) [32, 26, 28, 46,
47, 29] et toutes les études s’accordent à dire que leur abondance relative augmentent
à des conditions de champ faible. En fait, les conditions de champ électrique élevé
sont plus efficaces pour rompre les liaisons atomiques, ce qui conduit à l’évaporation
des ions monoatomiques plutôt que des ions moléculaires. La Figure 4.2 illustre
ce phénomène. En fixant le taux de détection, on constate une augmentation du
taux d’évaporation d’ions moléculaire GaxOy

n de 3,7 % à 5,7 % et du taux d’ions
O2

+/O+ de 60,3 % à 64,1 % lorsque l’intensité laser est augmentée, ce qui correspond
à une diminution de champ effectif à l’apex de la pointe. Les variations observées
sont assez faibles, l’évaporation du Ga2O3 s’effectuant seulement à des valeurs de
champs élevées, le changement de champ effectif est faible malgré la forte variation
d’intensité laser.

4.2.3 Influence des paramètres sur la composition mesurée

De nombreux travaux effectués sur des semi-conducteurs binaires ou ternaires
ont montré que les paramètres expérimentaux influent les mesures de composition.
Afin d’établir la dépendance des paramètres d’analyse par rapport à la composi-
tion mesurée sur ε-Ga2O3 deux expériences ont été menées. La première mesure de
composition a été mesurée avec un taux de détection constant, et la seconde avec à
un potentiel constant appliqué à la pointe. Pour chaque ensemble de données, deux
quantités ont été calculées. Premièrement, le rapport des états de charge du Ga
(Ga-CSR (Ga-Charge State Ratio)) a été déterminé. En effet, la présence simulta-
née d’éléments métalliques (ici le Ga) ayant un état d’ionisation différent permet de
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Figure 4.2 – En noir, taux d’ions moléculaires de type GaxOy
n et en rouge le rapport O2

+/O+,
les deux en fonction de l’intensité laser. Les paramètres d’analyse sont les suivants : Ilas variant
de 0,2 à 25,5 µJ.cm−2 ; Φ ≈ 0,004 événement/impulsion ; λ = 343 nm (UV) ; T = 80 K.

calculer le rapport d’état de charge, dans notre cas définit par Ga2+/Ga+. La mesure
du rapport des états de charge est extrêmement utile pour l’analyse des mesures de
composition dépendant des paramètres. A l’aide du modèle de post ionisation de
Kingham [48], ce rapport permet d’estimer le champ électrique, EEff à l’apex de la
pointe lors de l’évaporation. Ensuite, la composition mesurée, constituée des deux
fractions Ga et O, a été calculée. La Figure 4.3.a présente les résultats obtenus à
taux de détection constant. L’énergie laser a été progressivement diminuée de 50 à
0,4 nJ, ce qui a induit une augmentation de la tension VDC et donc une augmen-
tation du Ga-CSR moyen de 0,55 à 1,45. Cette variation du Ga-CSR correspond à
une augmentation du champ EEff de 26 nm.V−1 à 27 nm.V−1. Une telle variation
de champ entraîne une diminution de la fraction de Ga moyenne mesurée de 0,46
à 0,39, montrant ainsi que la composition stœchiométrique (fraction atomique de
Ga = 0,4) est uniquement obtenue à des conditions de champ plus élevées. Cette
tendance a été observée lors de précédents travaux sur le GaN et le ZnO [27, 31, 49].
Cependant, malgré l’importante variation de l’énergie laser dans le cas du ε-Ga2O3,
le Ga-CSR reste à des valeurs élevées. Une faible variation du champ effectif est donc
observée contrairement aux études précédentes où le champ effectif pouvait dimi-
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nuer jusqu’à 23 nm.V−1, pour un Ga-CSR = 0,02 (ce qui correspond à un Ga-CSR
presque 30 fois inférieur à celui observé ici). Cette différence peut être expliquée en
terme d’absorption significativement plus faible de ε-Ga2O3 par rapport à GaN à
la longueur d’onde correspondant à l’excitation laser (343 nm) [50]. Une augmen-
tation supplémentaire du champ électrique (c’est-à-dire une diminution de l’énergie
de l’impulsion laser) a été réalisée. Deux situations ont été observées, la première
menant à la fracture de la pointe. La seconde conduisant à l’évaporation continue
de la pointe, l’évaporation n’étant plus contrôlée par l’impulsion laser, le temps de
vol des ions détectés ne peut plus être calculé correctement, entraînant un spectre
de masse très bruité. Tandis qu’une diminution du champ électrique en dessous de
26 nm.V−1 ne permet plus l’évaporation de l’échantillon.

Afin de vérifier l’effet de l’énergie du laser sur la composition détectée, une série
de mesures a finalement été effectuée à une tension appliquée constante, comme
illustré à la Figure 4.3.b. Les paramètres d’analyse étaient les suivants : VDC =
13 kV, la gamme ELas était comprise entre 4 et 75 nJ, ce qui correspond à une
densité d’énergie ILas comprise entre 2 et 38 µJ.cm−2. Cet ensemble de paramètres
a été choisi car ils sont associés à des conditions de champ élevées (Ga-CSR = 1,5
± 0,1 ; FEff ≈ 27 V.nm−1) conduisant à la détection proche de la stœchiométrie
correcte, comme discuté précédemment. Chaque ensemble de données est associé à
5 × 104 événements de détection, assurant des changements minimes de la forme de
la pointe pendant les mesures. Malgré des variations aussi importantes de l’énergie
laser, la fraction de Ga est restée constante à environ 0,37, révélant que le champ
électrique est le principal paramètre d’analyse influençant la composition mesurée.

La composition dépendante du champ observée pour ε-Ga2O3 :Sn est très simi-
laire à celle rapportée par plusieurs auteurs dans le cas du ZnO [27, 28, 29]. Bien que
des conditions expérimentales très spécifiques (c’est-à-dire à haut champ) permettent
de mesurer la composition attendue (fraction de Ga = 0,4), la coexistence de plu-
sieurs mécanismes conduisant à la perte sélective de Ga, de O ou des deux doit être
considérée. L’interprétation la plus convaincante de la déficience en oxygène observée
à faible champ consiste en la formation d’atomes d’oxygène neutres ou de molécules
d’oxygène, qui ne peuvent pas être détectés pendant une expérience en SAT. Des
preuves expérimentales et des calculs théoriques suggèrent que dans les oxydes, la
surface de l’échantillon pourrait devenir riche en oxygène après l’évaporation des
éléments métalliques, ainsi l’oxygène diffuse au-dessus de 100 K (c’est-à-dire grâce
à l’augmentation de température due aux impulsions laser) et le dioxygène neutre
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Figure 4.3 – Fraction atomique de Ga et de O tracées en fonction du Ga-CSR pour : a) taux de
détection constant Φ = 0,004-0,005 ; avec ILas variant de 2,0 à 38,2 µJ.cm−2 ; b) VDC = 13 kV,
sans contrainte sur le taux de détection. Dans les deux expériences, T = 80 K. Les barres d’erreur
représentent l’erreur statistique. Les lignes pointillées indiquent la composition stœchiométrique.

peut être désorbé thermiquement [34]. Néanmoins, des considérations énergétiques
montrent que la désorption thermique de l’oxygène est peu probable et que son im-
pact sur la composition mesurée dans des conditions d’analyse standard est donc
négligeable. Une autre alternative pour la production d’oxygène neutre pourrait être
associée à des processus de dissociation ultrarapides de cations métastables, comme
GaO+2 → Ga+2 + O, conduisant à la formation d’oxygène neutre et de gallium
chargé dans les conditions de faible champ. Cela est dû aux énergies d’ionisation
élevées de O et O2, respectivement 13,5 et 12 eV [51], et l’on s’attend donc à ce
que ces espèces ne soient pas ionisées dans un champ électrique de l’ordre de 15
à 30 V.nm−1. Actuellement, une estimation des dissociations ultrarapides et son
impact sur la précision de la composition ne peuvent être évalués qu’au moyen de
modèles théoriques, et aucune preuve directe de cette phénoménologie n’a jamais
été observée. Ce n’est que dans le cas de GaN que des données expérimentales ont
récemment révélé la possibilité d’observer une voie associée à une triple dissociation
retardée produisant de l’azote neutre, comme GaN3

2+ → Ga+ + N2 + N+ [32, 34].
Un deuxième mécanisme de perte sélective consiste en l’évaporation préférentielle
des éléments métalliques entre les impulsions laser. Celui-ci se produit lorsque la
tension permanente appliquée VDC est responsable de l’émission continue d’ions à
partir de la pointe. Ces ions sont détectés pendant l’APT et augmentent le bruit
de fond dans le spectre de masse. La composition détectée est très probablement
le résultat de la combinaison de l’évaporation préférentielle et de la production de

141



Chapitre 4 Université de Rouen Normandie

neutres, en plus d’autres mécanismes d’impact mineur tels que les problèmes de
détection.

4.2.4 Mesure de la fraction de Sn

L’analyse de la composition réalisée dans la section précédente a été étendue à
un échantillon de ε-Ga2O3 :Sn afin d’étudier la fiabilité de la SAT pour quantifier
le dopage en Sn dans différentes conditions d’analyse. Il s’agit d’un défi pour l’APT
car les concentrations de dopage sont généralement juste un ou deux ordres de
grandeur plus élevés que la limite de détection de la technique et les quantifications
précises sont également perturbées par la présence de biais de composition. La même
approche que pour l’étude d’alliage ternaire [31, 52] a été adoptée pour quantifier
le dopage en Sn, puis a été étendue pour déterminer la dépendance de la fraction
Sn-métallique détectée, y, dans ε-Ga2O3 :Sn en fonction du champ (c’est-à-dire en
fonction du Ga-CSR). La fraction de Sn est alors définie par :

y =
NSn

NSn +NGa

(4.1)

où NSn et NGa représentent le nombre d’atomes de Sn et de Ga détectés. Notons
que le calcul de y ne dépend pas de O ni d’autres espèces présentent dans le spectre
de masse. L’hypothèse faite ici, est que le dopant (Sn) vient se loger en substitution
du Ga, donnant une relation uniquement entre Sn et le Ga.

Dans le cas présent, une attention particulière doit être portée au comptage cor-
rect des atomes de Sn et de Ga, en raison de la présence d’un bruit de fond significatif
dans le spectre de masse qui se superpose au signal des pics et conduit à surestimer
le nombre d’atomes associés à chaque élément. Cette surestimation augmente avec la
diminution du rapport signal/bruit, elle apparaît particulièrement importante dans
le cas des atomes en solutés et en faible concentration. Dans le cas du ε-Ga2O3 :Sn, ce
problème affecte en particulier les pics associés au Sn (voir Figure 4.1). Par exemple,
le pic associé à 120Sn2+, l’isotope le plus abondant du Sn, présente un rapport si-
gnal/bruit d’environ 2,5, alors que ce rapport diminue pour tous les autres isotopes.
La Figure 4.4 montre une partie du spectre de masse après correction du bruit de
fond, révélant la présence d’ions Sn2+ dans la plage de masse 57,5 - 62,5 Da. Sur les
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10 isotopes que compte le Sn, seuls sept pics associés aux principaux isotopes de Sn
peuvent être distingués (voir Figure 4.4). Les trois isotopes de Sn manquant ont une
abondance naturelle inférieure à 1 % et sont en dessous de la limite de détection de
l’APT. Cet effet sous-estime la quantité réelle de Sn présente dans l’échantillon. Par
conséquent, une correction supplémentaire basée sur la connaissance des abondances
isotopiques relatives doit être appliquée à y. Comme les trois isotopes non détectés
sont associés à 1,97 % de la quantité totale de Sn, seule une partie αSn = 98,03 %

est correctement détectée. y doit être alors remplacé par :

y′ =
α−1Sn ×NSn

α−1Sn ×NSn +NGa

(4.2)

Figure 4.4 – Partie du spectre de ε-Ga2O3 :Sn centrée sur les pics de Sn2+, après correction du
bruit de fond. Le spectre a été acquis dans les mêmes conditions expérimentales que celles montrées
dans la Figure 4.1.

La dépendance au champ de la fraction Sn-métallique y′ a ensuite été étudiée
grâce à une série de mesures réalisées à taux de détection constant avec les para-
mètres d’analyse suivants : Φ ≈ 0,004 événement/impulsion ; ILas allant de 0,2 à
25,4 µJ.cm−2. La composition mesurée est représentée sur la Figure 4.5. La fraction
Sn-métallique détectée est égale à 0,3 % à faible champ (EEff ≈ 26 V.nm−1) et aug-
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Figure 4.5 – Fraction mesurée de Sn-métallique en fonction du Ga-CSR à taux de détection
constant Φ ≈ 0,004, avec ILas variant de 0,2 à 25,4 µJ.cm−2 et T = 80 K.

mente jusqu’à 0,8 % à haut champ (EEff ≈ 27 V.nm−1. L’augmentation observée
de y′ en fonction du champ ne se produit que si le nombre d’atomes de Ga détectés
NGa diminue. Ceci peut être expliqué en terme de champ d’évaporation plus faible
des atomes de Ga par rapport à ceux de Sn au sein d’une matrice ε-Ga2O3 :Sn. Une
étude précédente dédiée aux alliages AlGaN [31] suggère que le champ d’évapora-
tion de Ga est d’environ 25 V.nm−1, une valeur compatible avec la dépendance du
champ de la fraction Sn-métallique décrite par la Figure 4.5. Bien sûr, les atomes
de Sn pourraient aussi s’évaporer préférentiellement en réduisant NSn, même si les
données expérimentales conjointement avec les modèles d’évaporation préférentielle
[32] suggèrent que ce mécanisme de perte devrait avoir un impact mineur sur y′ dans
des conditions de champ faible.

4.2.5 Analyse des coups multiples et des dissociations moléculaires

Dans cette partie, afin de mieux comprendre les mécanismes d’évaporation de
champ assistée par laser, les événements de détection multiples ont été étudiés avec
précision. Les événements multiples résultent d’une seule impulsion laser qui dé-
clenche l’évaporation et la détection de deux ions ou plus [45, 53, 54]. Pour repré-
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senter ces ions, un histogramme de corrélation a été créé en considérant tous les
couples de cations et toutes les permutations des couples d’ions associés aux évé-
nements triples. Cependant, il faut rappeler que ce pourcentage est limité par la
surface active de la plaque à microcanaux (efficacité de détection MCP QMCP ≈
0,6) qui réduit considérablement l’efficacité de détection des événements doubles à
36 % (0,62) et triples à 21,6 % (0,63). Plusieurs efforts pour corréler la fraction d’évé-
nements multiples aux biais de composition ont été tentés au cours de la dernière
décennie. Les premiers travaux ont tenté d’expliquer la perte sélective d’espèces
atomiques en terme d’effets d’empilement sur le détecteur [46]. Plus récemment,
des analyses quantitatives de ces phénomènes ont révélé que l’empilement ne peut
pas expliquer entièrement la non stœchiométrie observée expérimentalement dans
les semi-conducteurs [31, 33]. Cependant, les produits de dissociation moléculaire
apparaissent également au sein d’événements multiples, même s’ils contribuent au
bruit de fond en raison de leur masse mesurée, qui est différente de celle attendue. De
plus, l’émission de neutres suite à des réactions de dissociation est actuellement le
mécanisme de perte le plus probable dans les semi-conducteurs composés [30]. Pour
cette raison, les réactions de dissociation doivent être identifiées et les histogrammes
de corrélation soigneusement analysés.

L’histogramme de corrélation associé à l’ensemble de données décrit dans la sec-
tion 4.2.2 est reporté dans la Figure 4.6. Dans l’ensemble de données analysées, les
événements doubles et triples correspondent à 14 et 6 % du total des événements
enregistrés, les évènements quadruples et plus n’ont pas été comptabilisés, et repré-
sentent moins de 2 % des évènements totaux. On observe que le nombre de couples
d’ions est plus important pour les masses supérieures à 16 Da (masse correspon-
dant aux cations O+). Sur l’histogramme de corrélation, les lignes horizontales et
verticales sont associées à l’émission synchrone d’un ion avec une impulsion laser
suivie de l’émission retardée d’un second ion. De telles émissions retardées semblent
associées principalement aux cations O+ et GaO2+ émis des dizaines de ps après
l’arrivée des impulsions laser. Un modèle théorique développé par Xia et al. [55] a
récemment suggéré que dans les oxydes (étude sur le ZnO), une couche riche en
oxygène se forme après l’évaporation d’éléments métalliques. Xia et al. ont montré
que l’oxygène peut alors diffuser à une température supérieure à 100 K, une condi-
tion obtenue lorsque l’impulsion laser s’estompe et que la chaleur est diffusée le long
de la pointe, favorisant également la formation d’amas métastables à la surface de
la pointe [56]. L’échauffement créé par le laser peut ainsi déclencher l’émission de
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tels clusters (GaO2+) ou d’ions uniques (O+), conduisant à la détection retardée des
cations observés dans l’histogramme de corrélation. De tels phénomènes pourraient
en partie expliquer les deux bosses observées dans le spectre de masse de la Figure
4.1 après les pics associés à O+ (16 Da) et GaO2+ (50,5 Da).

Dans les histogrammes de corrélation, la présence de ligne de pente négative
indique que certains ions moléculaires se dissocient au cours de leur vol vers le
détecteur. Un modèle de la dynamique de dissociation a été proposé par Saxey
[45]. Lorsqu’un ion moléculaire parent avec un rapport masse/charge mp est émis
par la pointe, celui-ci est accéléré vers le détecteur grâce à la présence du champ
électrique. Pendant le vol vers le détecteur, l’ion moléculaire parent peut être dissocié
en deux fragments chargés, ou plus (m1, m2, ...), cette réaction peut être écrite de
la manière suivante : mp → m1 + m2, où m1 et m2 correspondent aux rapports
de masse/charge des ions filles émis directement de la pointe. Cependant, cette
dissociation de ces molécules parents entraînent la détection de deux cations dont le
rapport masse/charge dépend strictement de la distance du processus de dissociation
par rapport à la pointe. Les rapports de masse/charge détectés seront alors notés
m
′
1 et m′2. Plus la distance du point de dissociation par rapport à la surface de la

pointe est plus grande plus la différence entre mi et m
′
i sera importante (avec i = 1,

2, ...). Le rapport de masse/charge mesuré, m′i, d’un ion fille est alors exprimé par
l’équation suivante [45, 47] :

m
′

i = mi

[
1− Vd

VDC

(
1− mi

mp

)]−1
(4.3)

où VDC correspond au potentiel appliqué à la pointe et Vd est le potentiel de l’ion
parent au moment de la dissociation.

Les Figures 4.7.a et 4.7.b montrent en détail les lignes de dissociation observées
sur la Figure 4.6, le début des lignes de dissociation est équivalent à l’évaporation
direct des ions filles de la surface de la pointe (mi = m

′
i) et le point final équivaut à

l’absence de dissociation (mi = mp). Trois réactions peuvent être alors reconnues :

(1) : GaO+2 → Ga+ + O+

(2) : Ga2O2
+2 → Ga+ + GaO2

+
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(3) : Ga3O2
+2 → Ga+ + Ga2O2

+

Figure 4.6 – Histogramme de corrélation de ε-Ga2O3 :Sn associés au spectre de masse rapporté
en Figure 4.1. L’échelle de couleur représente le nombre de paires détectées.

La réaction de dissociation (1) est la plus abondante, ce qui est en accord avec
le spectre de masse présenté en Figure 4.1. En effet le GaO2+ est le second ion
moléculaire le plus détecté pendant l’évaporation de ε-Ga2O3 :Sn, après O2

+. On
remarque deux lignes de dissociations similaires espacées de 2 Da, elles représentent
la différence entre la dissociation du 69GaO+2 et celle du 71GaO+2. Ces lignes sont
continues du début à la fin ce qui signifie que les dissociations peuvent se produire
pendant toute la durée du temps de vol. La seconde réaction (2) est moins abondante,
même si un nombre remarquable de molécules mères ont été formées. Cette réaction
conduit uniquement à la formation d’un début de ligne de dissociation ce qui signifie
que la dissociation se produit uniquement proche de la surface de la pointe, les
ions filles alors émis peuvent être confondus avec ceux associés à des événements
d’évaporation strictement corrélés (c’est-à-dire une détection synchrone des ions).
Enfin, la troisième réaction (3) est la moins abondante. Ce qui est intéressant avec
cette réaction c’est que l’ion moléculaire mère, Ga3O2

+2, n’est associé à aucun pic
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Figure 4.7 – Deux parties de l’histogramme de corrélation présenté en Figure 4.6 montrant
trois dissociations : (1) GaO+2 → Ga+ + O+, (2) Ga2O2

+2 → Ga+ + GaO2
+, (3) Ga3O2

+2

→ Ga+ + Ga2O2
+.

sur le spectre de masse (pic majoritaire attendu à 119 Da). Cela indique que la
totalité des ions Ga3O2

+2 est dissociée après son évaporation et ne pourrait pas être
identifiée en analysant uniquement le spectre de masse.

Une analyse systématique [45, 47] de la traîne de dissociation (1) (GaO+2 →
Ga+ + O+) a été réalisée afin d’extraire des informations quantitatives concernant
la réaction de dissociation. Tout d’abord, tous les couples d’ions associés à la trace
de dissociation ont été filtrés et l’histogramme de la distance inter-impact d (sur le
détecteur) en fonction la fraction de la chute de tension Vd/VDC a été créé (Figure
4.8).

Le nombre d’ions GaO+2 dissociés en fonction de Vd/VDC est également repré-
senté sur la Figure 4.9. Le nombre d’événements de dissociation détectés (1) est
égal à 2,3.105, ce qui correspond à environ 2 % de la quantité totale d’ions Ga et
O détectés. Il faut également noter que le nombre maximum d’événements de disso-
ciation est enregistré pour Vd

VDC
≈ 0,4, ce qui correspond approximativement à une

distance de 10 µm de la surface de la pointe, où l’intensité du champ électrique est
inférieure à 0,1 V.nm−1. De telles caractéristiques sont très probablement associées
à une dissociation retardée des cations émis dans un état excité [30], car les dissocia-
tions strictement induites par le champ nécessitent des champs électriques bien plus
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Figure 4.8 – Histogramme des distances d’impact entre les ions filles en fonction de la chute de
potentiel.

intenses (quelques dizaines de V.nm−1) existant uniquement très près de la surface
de la pointe (c’est-à-dire quelques ångström).

En supposant que la dissociation (1) dépend d’une constante de décroissance ex-
ponentielle, λ, la probabilité par seconde que le processus de dissociation se produise
doit être une constante en fonction du temps de vie de la molécule mère. On peut
alors l’exprimer par − dn

Ndt
, où N est la population de cations mères pas encore dis-

sociée au temps t après leur évaporation. Les données expérimentales sont reportées
sur la Figure 4.10, où l’on distingue clairement un plateau. Celui-ci est associé à
un temps de demi-vie égale à ln(2)

λ
, qui est ici égale à 480 ps. Il convient de noter

que cette quantité est de deux ordres de grandeur supérieure par rapport à celle
observée pour la réaction de dissociation GaN+2 → Ga+ + N+, observée lors de
l’évaporation de champ assistée par laser de GaN [30, 32], où seul le début d’une
traîne de dissociation apparaît dans l’histogramme de corrélation.
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Figure 4.9 – Distribution des événements de dissociation en fonction de Vd/VDC pour la disso-
ciation.

Figure 4.10 – Probabilité de dissociation par unité de temps - dn
Ndt en fonction du temps de vie
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4.3 Étude cristallographique par MET

Dans cette partie, l’objectif a été de réaliser une étude MET pour obtenir des
informations sur la structure cristallographique du ε-Ga2O3 et notamment la posi-
tion des atomes de Sn, agissant comme défauts ponctuels, dans la structure 4H du
ε-Ga2O3.

4.3.1 Structure cristallographique

Les propriétés atomique et structurales de ε-Ga2O3 ont été étudiés par MET.
Les échantillons ont été usinés par FIB, c’est une coupe transverse par rapport à la
direction de croissance (0001 - c-plane saphir). La Figure 4.11.a illustre la structure
du ε-Ga2O3 à l’échelle atomique. L’image a été réalisée en mode STEM-HAADF. Les
points brillants représentent ici les atomes de Ga du Ga2O3. On reconnaît la forme en
zig-zag qui caractérise la structure 4H, une structure hexagonale avec un empilement
de 4 couches de Ga, ABAC (Figure 4.11.b). Le Ga occupe les sites octaèdriques et
tétraédriques de la structure. Ces sites ont une probabilité d’occupation de 66 % ce
qui permet d’obtenir la stoechiométrie de 2 Ga pour 3 O (Ga2O3) [13, 42]. Dans la
direction de croissance, [0001], la distance comprenant 4 plans atomiques (ABAC)
est de 4,4 Å et la distance entre deux colonnes atomique situées dans le même plan
(dans la direction [11̄00]) est de 2,4 Å.

4.3.2 Localisation du Sn

Dans cette dernière section, l’objectif a été de déterminer le positionnement du do-
pant parmi la structure du ε-Ga2O3. Pour cela l’utilisation du mode STEM-HAADF
est optimale. La Figure 4.12 est une image en mode STEM-HAADF, nous recon-
naissons de nouveau les zig-zig de la structure 4H. Les points clairs représentent
toujours les colonnes atomiques constituées des atomes lourds du matériaux que
sont les atomes de Ga. Les zones les plus brillantes des images sont associés à la
présence d’atome de Sn. Sur la Figure 4.12.a, les flèches rouges indiquent deux amas
de Sn de quelques atomes, et sur la Figure 4.12.b on peut voir un atome unique de
Sn. On observe sur ces images que dans cette structure les atomes de Sn sont placés
sur les sites cristallographiques du Ga, le Sn se substitue au Ga lors de la croissance.
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Figure 4.11 – a) Micrographie en mode STEM-HAADF d’une lame mince imageant les colonnes
atomiques de Ga. b) Représentation des atomes de Ga et d’O dans une structure de type 4H -
ABAC.

Les atomes de Sn peuvent être regroupés en petits amas de quelques atomes, or ces
regroupements en petits amas n’ont pas été détectés en SAT. Le système de détection
utilisée sur pour l’expérience ne permet qu’une détection d’environ 60 % des atomes
évaporés (QMCP ≈ 0,6), lors de la reconstruction les amas constitués quelques atomes
ne sont alors pas visibles en tant qu’amas mais plus en tant qu’atomes isolés repartis
de façon homogène dans la structure.

4.4 Conclusion

En résumé, dans la première partie de ce chapitre, la dépendance de la compo-
sition mesurée par SAT de ε-Ga2O3 :Sn par rapport aux conditions expérimentales
a été étudiée. Le champ électrique apparaît comme le principal paramètre expéri-
mental qui affecte la composition mesurée. Celle-ci était riche en Ga (c’est-à-dire
pauvre en O) à faible champ, alors que la composition stœchiométrique a été ob-
servée pour un Ga-CSR = (1.5 ± 0.1), ce qui correspond à un champ électrique
d’environ 27 V.nm−1. Ce résultat peut être expliqué par la combinaison de l’évapo-
ration préférentielle des atomes de Ga et de la production d’oxygène neutre. Cette
interprétation a été corroborée également par les mesures des dopants Sn dans ε-
Ga2O3 :Sn. En fait, on a observé que la fraction métallique de Sn détectée était
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Figure 4.12 – Micrographie MET en mode STEM-HAADF d’une lame mince. a) Image représen-
tant la localisation du Sn dans ε-Ga2O3 :Sn et b) Image d’un atome unique de Sn ε-Ga2O3 :Sn.

surestimée dans des conditions de champ élevé, en raison d’une perte progressive
d’atomes de Ga avec l’augmentation du champ appliqué. La combinaison de tous
ces résultats suggère que Ga et O sont simultanément perdus dans les conditions
de champ intermédiaires, ce qui conduit à la détection de la composition atten-
due (fraction Ga = 0,4). Notons aussi que l’évaporation du ε-Ga2O3 :Sn s’effectue
uniquement pour des champs effectifs élevés (entre 26 et 27 V.nm−1) comparé aux
semi-conducteurs étudiés précédemment (GaN, GaAs, ZnO, AlGaN). L’analyse des
événements de détection d’ions multiples a révélé un comportement remarquable des
mécanismes d’évaporation du Ga2O3, tels que les évaporations retardées et les réac-
tions de dissociation retardées. Parmi ces dernières, le processus le plus important
est GaO+2 → Ga+ + O+, représentant 2 % du total des événements détectés. Les
réactions de dissociation détectées ne peuvent donc pas justifier les biais de compo-
sition observés, qui doivent donc être attribués à l’évaporation des espèces neutres,
toujours insaisissable expérimentalement. Enfin, une méthode permettant de dé-
terminer le temps de décroissance de la dissociation moléculaire est proposée. Les
données suggèrent que les molécules de GaO+2 pourraient être émises dans des états
excités dont la demi-vie est égale à 480 ps. Dans la seconde partie, avec l’utilisation
de la MET, la structure hexagonale du ε-Ga2O3 a pu être identifiée. La structure
consiste en un empilement 4H de couches d’oxygène et le Ga occupe 66 % des sites
tétraédriques et octaédriques. Grâce à l’imagerie en mode de STEM-HAADF, la
MET a aussi permis de déterminer avec précision le positionnement des atomes de
Sn au sein de la structure. Ceux-ci se trouvent sur les mêmes sites que les atomes

153



Chapitre 4 Université de Rouen Normandie

de Ga, le Sn peut alors être regroupé en petits amas de quelques atomes ou être
disposé en atome unique.
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Conclusions générales et perspectives

L’objectif de cette thèse était de s’immerger au cœur de la matière, d’aller obser-
ver par microscopie les défauts ponctuels, de comprendre leurs rôles et leurs interac-
tions avec leur environnement qui permettent aux matériaux d’obtenir des propriétés
remarquables.

Les alliages d’aluminium font partie des matériaux largement étudiés dans la
littérature. Les alliages d’Al-Zr fortement déformés par HPT proposent de bons
compromis entre propriétés électriques et propriétés mécaniques. Mais ils restent
encore des questions notamment sur les cinétiques de précipitations hétérogènes
d’une phase Al3Zr lors de recuits à températures modérées. Des études ont montré
que cette précipitation peut être expliquée par le rôle de courts-circuits de diffusion
des dislocations qui accélèrent la diffusion du Zr dans l’Al, mais ce résultat ne suffit
pas à expliquer totalement la cinétique présente dans ces alliages.

Dans une première étude sur l’alliage Al-0,4Zr vieillis, il a été observé, par MET,
une dissolution de la majeure partie des précipités après un traitement HPT. Puis
lors d’un recuit d’une heure à 150°C, une précipitation hétérogène intragranulaire
apparait (de phase métastable Al3Zr-L12), probablement due aux défauts structu-
raux présent initialement dans le matériau. Cette précipitation ne progresse pas lors
de recuits plus long (3h) ou à plus haute température (230 °C) mais une nouvelle
forme de précipitation fait son apparition. En effet, après 1h à 230 °C et surtout
après 3h à 230°C, certains joints de grains sont habités par des petits précipités
(Al3Zr-L12) présentant des différences de contraste entre leur centre et leur contour
et présentant une morphologie triangulaire. Étant données leur petite taille et leur
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répartition très hétérogène, uniquement sur certains joints de grains, la densité de
ces précipités n’a pas été calculée. En revanche pour l’alliage Al-0,53Mg-0,27Zr,
après traitement HPT, il existe encore une forte densité de précipité Al3Zr-L12. Le
Zr étant encore sous forme de précipités lors des recuits à température modéré (150
et 230 °C), aucune nouvelle précipitation (intra ou intergranulaire) n’a été observée.

Ensuite les travaux se sont focalisés sur la précipitation intergranulaire observée
dans l’alliage Al-0,4Zr après déformation sévère et traitement thermique. Afin d’étu-
dier les premiers stades de cette précipitation nous avons opté pour une expérience
in situ. Nous avons utilisé un porte-objet chauffant afin de réaliser un recuit de 3h
à 230 °C tout en imageant une zone de l’échantillon en STEM-HAADF. Dès les
premières secondes du recuit, nous avons observé des changements dans la micro-
structure de l’alliage. Les traitements de déformation plastique sévère produisent
des joints de grains hors équilibre. Ces joints de grains, plutôt courbés, se sont très
rapidement réarrangés libérant leur volume en excès en prenant une configuration
plus planaire en adéquation avec un état énergétique inférieur. De plus, toujours
dans les premiers instants du recuit, des cavités sont apparues au niveau des joints
de grains, et particulièrement localisées sur les triples joints de grains. La formation
de ces cavités est attribuée à la libération des lacunes contenues dans le volume
libre en excès des joints de grains hors équilibre qui comme nous l’avons montré se
relaxent très rapidement. La taille de ces cavités est cohérente avec les estimations
de volumes libres en excès contenus dans les joints de grains hors équilibre. Au fur et
à mesure que le recuit suit son cours, les cavités se résorbent et disparaissent après
plusieurs heures. Puis, comme pour les expériences de MET sur les échantillons re-
cuit ex situ, nous avons observé la formation de petits précipités intergranulaires
de la phase Al3Zr-L12. L’expérience in situ permettant de suivre leur évolution au
cours du temps, nous avons pu observer une relation directe entre joints de grains
et la précipitation. En effet, c’est au niveau du joint de grains que se forment les
nouvelles colonnes atomiques permettant la croissance des précipités.

De ces observations, un modèle a été établi pour expliquer la formation de ces
précipités intergranulaires. La relaxation des joints de grains hors équilibre libère
une quantité importante de lacunes contenues dans les volumes libres en excès et
s’en suit la formation de cavité autour de certains triples joints de grains. Lorsque les
cavités s’annihilent, les lacunes les composant diffusent le long des joints de grains
et forment des nanocavités, et par effet Kirkendall inverse, un flux de Zr se crée dans
le même sens que le flux de lacune, entrainant la précipitation de précipités Al3Zr
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autour des nanocavités formant une structure duplex (Al3Zr)-nanocavité, expliquant
les différences de contraste obtenues en STEM-HAADF, le centre apparait sombre
(nanocavités) et les extrémités plus claires (Al3Zr).

Dans ce chapitre, nous avons pu progresser sur la compréhension de la cinétique
de précipitation accélérée dans un alliage Al-0,4Zr déformé par HPT. Nous avons
pu mettre en évidence au moyen d’observations haute résolution lors de traitements
thermiques in situ un couplage déterminant entre défauts ponctuels à l’origine de
la précipitation accélérée de Al3Zr. Ce couplage met en jeu un flux de lacunes non
stationnaire vers certains joints de grains. Ce flux est identifié comme l’origine de la
diffusion du zirconium vers certains joints de grains, où la formation de précipité de
structure duale cavité-Al3Zr a lieu. Bien que cette étude ne lève pas complètement le
voile sur les mécanismes à l’origine de cinétiques de précipitation accélérée pour des
taux de déformations moindre, elle contribue à mettre en évidence la prééminence de
certains couplages entre défauts ponctuels dans le développement de nanostructures
originales.

L’étude suivante a été réalisée sur la phase cristalline ε de l’oxyde galium. Cette
phase, métastable, est difficilement synthétisable mais l’ajout d’étain lors de la crois-
sance permet de stabiliser la phase ε (tout en ayant une grande pureté de phase).

Dans une première partie, une étude approfondie des biais de composition obser-
vés par sonde atomique tomographique assistée par laser dans ce semi-conducteur,
ε-Ga2O3 :Sn, est présentée. Les mesures effectuées en adoptant différents protocoles
expérimentaux (taux de détection constant, énergie d’impulsion laser constante et
champ continu constant) révèlent que les biais de composition observés dépendent
principalement du champ électrique à la surface de la pointe. Des conditions de
champ faible entrainent une composition d’oxygène mesurée plus faible que la stœ-
chiométrie attendue. L’émission de neutres est considérée comme l’hypothèse la plus
probable expliquant le niveau trop faible d’oxygène dans des conditions de faible
champ. Une telle émission pourrait être une conséquence de la dissociation des ions
moléculaires pendant leur vol vers le détecteur mais cela reste indétectable. Au
contraire, dans des conditions de champ élevé, la quantité de l’élément métallique,
le Ga, est sous-estimée. La combinaison de ces résultats suggère que dans les condi-
tions de champ intermédiaires, Ga et O sont perdus de façon simultanée, ce qui
conduit à la détection de la composition attendue (fraction Ga = 0,4).
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Nous avons ensuite effectué une analyse des événements multiples, afin d’élucider
si ces événements pouvait expliquer les biais de composition observés. Il a été relevé
plusieurs réactions de dissociations durant l’évaporation du ε-Ga2O3 :Sn. Le proces-
sus de dissociation le plus important est GaO2+ → Ga+ + O+, mais ne représente
que 2 % du total d’évènements détectés. Ce faible taux de dissociation ne permet pas
de justifier les biais de composition observés, toujours attribué à l’évaporation de
neutres. Enfin, toujours pour la dissociation GaO2+ → Ga+ + O+, il a été déterminé
que le temps de demi-vie de la molécule, lors de son évaporation, est de 480 ps.

La structure cristallographique de ε-Ga2O3 :Sn a ensuite été étudiée par MET.
Nous avons pu mettre en évidence que les atomes de Sn substituait au Ga lors de
la croissance par épitaxie. Puis nous avons observé que les atomes de Sn pouvaient
se regrouper en petit amas, résultat que nous n’avons pas pu observer en SAT en
raison du taux de détection des évènements.

Plusieurs pistes existent pour poursuivre ces différents travaux. D’abords concer-
nant l’alliage Al-0,4Zr, nous avons observé que les précipités apparaissaient (dans
le plan de l’image) dans une forme triangulaire, une morphologie assez particulière
pour ce genre de précipité. L’idée serait de pouvoir faire une expérience de tomogra-
phie électronique afin de pouvoir caractériser en 3D toute la forme du précipité et
observer les différentes interfaces. L’installation, récente, d’un module TKD (Trans-
mission Kikuchi Diffraction) sur le P-FIB permettrait d’obtenir des échantillons avec
des joints de grains analysables en SAT. La morphologie de ces précipités présents
aux joints de grains pourrait être aussi analysée en SAT. Pour l’alliage Al-0,53Mg-
0,27Zr, nous n’avons pas observé de ségrégation de Mg aux joints de grains par
MET pourtant des études faites sur l’Al-Mg ont montré que les traitements HPT
provoquent cette ségrégation. Des analyses complémentaires en SAT pourraient alors
apporter des réponses sur la composition des joints de grains. Concernant l’étude
sur le ε-Ga2O3 :Sn, nous avons vu que les atomes de Sn pouvaient se regrouper
en tout petit amas, il existe des algorithmes de reconstructions permettant un dé-
nombrement d’atomes à partir d’images de MET, il pourrait alors être possible de
quantifier exactement le nombre d’atomes présents dans ces amas.
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Résumé

Ce travail porte sur l’étude de défauts ponctuels au sein d’alliages d’aluminium et de l’oxyde de gallium
dopé à l’étain. L’objectif de cette thèse est d’améliorer la compréhension des phénomènes présents à l’échelle
atomique, reliant les différents défauts structuraux et en particulier les défauts ponctuels. Ces travaux
ont été réalisés par microscopie électronique en transmission à balayage (STEM) et par sonde atomique
tomographique (SAT). D’abord, la cinétique de précipitation dans les alliages Al-Zr et Al-Mg-Zr fortement
déformés par HPT (High Pression Torsion) a été étudiée. Lors d’un recuit à 230°C, in situ en STEM, il
a été observé, après seulement quelques secondes, la relaxation de certains joints de grains hors équilibre
et la formation de cavités situées près des joints de grains triples. Après 3h de recuit, des précipités (de
phase métastable Al3Zr-L12) apparaissent sur certains joints de grains. Cette précipitation integranulaire
est expliquée par l’effet Kirkendall inverse, où un flux de Zr est couplé au flux de lacunes non stationnaire
vers les joints de grains. Ensuite une étude sur la phase ε du Ga2O3 dopée au Sn a été réalisée. La première
partie de ce travail a été de réaliser une étude métrologique de l’évaporation de ce matériau en SAT. Il a
été observé des biais de composition dépendant des conditions d’analyses. La composition stœchiométrique
n’est obtenue seulement pour un champ d’évaporation élevé (de l’ordre de 27 V.nm−1). Pour finir, une
étude réalisée en MET a montré la structure hexagonale compacte de ε-Ga2O3 où les atomes dopant, Sn,
sont situés sur les sites cristallographiques du Ga et peuvent être regroupés en petits amas de quelques
atomes.

Mots Clés : STEM-HAADF – STEM in situ – SAT – Aluminium – Oxyde de gallium – HPT – Recuits
thermiques – Dopage – Métrologie – Joints de grains hors équilibre – Défauts ponctuels – Lacunes

Abstract

This work focuses on the study of point defects in aluminium alloys and tin-doped gallium oxide.
The purpose of this thesis is to improve the understanding of the phenomena present at the atomic
scale, linking different structural defects and in particular the point defects. This work was carried out
by scanning transmission electron microscopy (STEM) and atom probe tomography (APT). First, the
kinetics of precipitation in Al-Zr and Al-Mg-Zr alloys highly deformed by HPT (High Pressure Torsion) was
studied. During in situ thermal annealing at 230°C by STEM, the relaxation of some non-equilibrium grain
boundaries, and the formation of cavities near triple grain boundaries, was observed after a few seconds.
Then after 3 hours of annealing, metastable Al3Zr-L12) precipitates appeared on the grain boundaries. This
intergranular precipitation is explained by the inverse Kirkendall effect, where a non-stationary diffusion
flux of vacancies is coupled with Zr diffusion toward . Then a study on the ε phase of Sn-doped Ga2O3

was performed. The first part of this work was to carry out a metrological study of the evaporation of this
material in APT. Compositional biases were observed and these biases are dependent on the acquisition
conditions. The stoichiometric composition is only obtained for a high evaporation field (about 27 V.nm−1).
Finally, a TEM study showed the compact hexagonal structure of ε- Ga2O3 where the Sn atoms are located
on the Ga crystallographic sites and can be as small clusters of a few atoms.

Key words : STEM-HAADF – STEM in situ – APT – Aluminium – Gallium oxide – HPT – Annealing
treatments – Doping – Metrology – Non equilibrium grains boundaries - Points defects – Vacancies
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