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Introduction 
 

Depuis leur apparition dans les années 70, les lasers de puissance n’ont cessé de se développer en 

vue de diverses applications. 

La défense militaire, depuis plusieurs décennies, a pour objectif de créer des armes de destruction 

laser de plus en plus efficaces. Par exemple, un des volets de la « guerre des étoiles » américaine est le 

projet ABL (AirBorne Laser). Un laser chimique est introduit dans un avion de ligne, car ces 

systèmes laser sont très encombrants, pour pouvoir détruire des missiles ennemis en vol. Pour de telles 

opérations la puissance utilisée est de 2 mégawatts. 

Dans l’industrie, les lasers puissants permettent le découpage précis de tôles métalliques. Les 

lasers à gaz (CO2) ont été les premiers choisis pour cette application et, par exemple, une puissance de 

4 kilowatts est utilisée pour découper des blocs d’acier de 22 mm d’épaisseur. 

Un des plus puissants lasers au monde est en construction dans la région bordelaise : le projet 

« Laser Méga Joules » (LMJ). Cet outil permettra d’engager des réactions de fusion nucléaire. En 

effet, des impulsions laser de quelques nanosecondes et plusieurs mégajoules vont permettre des 

échauffements jusqu’à 108 K et des densifications jusqu’à 100 g.cm-3. Les sources qui seront utilisées 

dans ce système sont des lasers solides (plaques de verre dopé aux ions néodyme, Nd3+) pompées par 

lampes flash. Cependant, la puissance est telle que la section du faisceau laser doit être augmentée 

jusqu’à atteindre 40 × 40 cm2 pour ne pas endommager les plaques de verre. De plus, la chaleur 

libérée lors du processus contraint d’espacer les « tirs » laser de plusieurs heures pour qu’un 

refroidissement efficace puisse s’exercer. 

Le programme LUCIA du LULI (Laboratoire pour l’Utilisation des Lasers Intenses) consiste, de 

façon similaire au LMJ, en la création d’un laser produisant des impulsions de 100 Joules (de quelques 

nanosecondes de largeur temporelle) à une cadence de 10 Hz. La source amplificatrice est également 

un laser solide mais il s’agit ici de cristaux de YAG (Y3Al5O12) dopés aux ions ytterbium (Yb3+). 

 

De ces exemples très variés ressortent plusieurs problèmes actuels des sources laser de forte 

puissance. Le laser chimique peut produire des puissances colossales mais son encombrement est tel 

qu’un Boeing 747 est nécessaire à sa mobilité. Les lasers à gaz ne délivrent pas autant de puissance et, 

le gaz étant un milieu dilué, des tubes de plusieurs mètres sont nécessaires pour la génération 

d’émissions laser de quelques dizaines de watts. Les sources solides du LMJ sont fragiles et la 

puissance thermique dans les plaques de verres résultant de l’absorption des émissions des lampes 

flash est difficilement dissipée. 

La résolution des problèmes dus à la charge thermique dans le laser solide dopé se trouve au 

centre de ce travail de thèse. La production de chaleur est localisée au niveau de la zone excitée par le 

pompage optique (au cœur du matériau lors d’un pompage longitudinal) alors que les bords sont plus 
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froids. Ces gradients de température importants induisent des effets de lentille thermique qui dégradent 

la qualité du faisceau et qui, au-delà d’un certain seuil, peuvent détériorer le solide. Le contrôle de la 

charge thermique est donc un point clé pour l’amélioration des performances des sources lasers 

solides. 

 

Au Laboratoire de Chimie de la Matière Condensée de Paris (équipe ENSCP), la thématique des 

lasers de puissance a fait l’objet de plusieurs thèses dont l’objectif est de rechercher de nouvelles 

sources compactes et stables qui résistent aux fortes puissances de pompage. Le système de pompage 

doit lui aussi être le plus compact possible. Les laser solides dopés terres rares pompés par diodes se 

sont donc imposés naturellement. 

Le choix de la terre rare est aussi très important. Depuis le début des années 90, l’arrivée des 

diodes lasers émettant de manière efficace autour de 980 nm a permis le développement des lasers 

dopés aux ions ytterbium dont le pic d’absorption correspond à cette longueur d’onde. Les avantages 

de ces ions luminescents par rapport aux ions néodyme sont, premièrement, que les effets de 

relaxation croisée ou d’absorption de l’état excité n’existent pas car le schéma des niveaux d’énergie 

de Yb3+ ne comporte que deux états. Le rendement quantique est donc supérieur à celui des lasers 

néodyme. Deuxièmement, les longueurs d’onde d’émission et d’absorption sont très proches. Ainsi, le 

défaut quantique, défini par la fraction d’énergie perdue, de façon non radiative, entre l’énergie du 

photon absorbé et celle du photon émis, est inférieur à 10 % (6.1 % dans le YAG :Yb par exemple) 

alors qu’il atteint les 23-25 % avec des ions Nd3+ : la production de chaleur est plus faible dans ces 

matériaux. 

De nouvelles matrices laser dopées Yb3+ ont été étudiées dans le cadre de la thèse de Paul-Henri 

Haumesser (2000). Citons le BOYS :Yb (Sr3Y(BO3)3) et le SYS :Yb (SrY4(SiO4)3O), par exemple. 

Cependant, la conductivité thermique de ces composés ne dépasse pas 3 W.m-1.K-1 alors que celle du 

YAG :5 % Yb est proche de 6 W.m-1.K-1. Si ces matériaux possèdent des propriétés laser intéressantes 

pour la génération d’impulsions courtes, lors de la montée en puissance des problèmes thermiques 

apparaissent. Des modèles reliant la structure du matériau aux propriétés thermomécaniques ont été 

élaborés dans le cadre de la thèse de Romain Gaumé (2002) permettant ainsi d’initier la recherche de 

nouveaux matériaux à forte conductivité thermique.  

 

Dans le cadre de mon doctorat, de nouvelles matrices d’oxydes mixtes pouvant être élaborées par 

la méthode Czochralski avec une température de fusion inférieure à 2000°C ont été étudiées. Ce critère 

est particulièrement important car certains matériaux comme les sesquioxydes (Y2O3, Lu2O3) ont une 

conductivité thermique très élevée (11 W.m-1.K-1 pour Lu2O3 :2.7 % Yb) mais leur croissance 

cristalline est rendue difficile par leur haute température de fusion (~ 2400°C). Une méthode de 

synthèse alternative  est la réalisation de céramiques transparentes faisant l’objet actuellement d’études 

importantes mais nous n’avons pas considéré ici cette voie de recherche.  
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Un nouveau facteur de mérite, appelé paramètre de résistance à la puissance (noté RP), a été 

proposé. D’après celui-ci, pour qu’un matériau ait une limite de résistance à la puissance laser élevée, 

il doit posséder une forte conductivité thermique κ, un faible coefficient d’expansion thermique α et un 

faible défaut quantique η. Ce facteur complète donc le modèle de prédiction de la conductivité 

thermique présenté précédemment. Les valeurs réelles de conductivité thermique ont, quant à elles, pu 

être mesurées en utilisant une méthode de photothermie basée sur le changement des propriétés de 

réflectivité de la surface d’un matériau soumis à un chauffage local. Les coefficients de dilatation des 

matériaux laser ont été mesurés par la détermination des paramètres de maille en fonction de la 

température par diffraction des rayons X. Enfin, le défaut quantique a été estimé par la spectroscopie 

optique du matériau, puis a été mesuré dans certains cas lors de tests laser. 

Parmi les matériaux nouveaux qui ressortent de cette étude, le CaGdAlO4 :Yb (dit CALGO) est le 

composé qui possède le plus fort potentiel. En effet, en plus d’une conductivité thermique κ assez 

élevée (6.9 W.m-1.K-1 pour le CALGO :2 % Yb alors que κ = 5.7 W.m-1.K-1 pour le YAG :5 % Yb), le 

CALGO :Yb a produit un effet laser avec un défaut quantique inférieur au pourcent, le plus faible 

jamais obtenu à notre connaissance dans les lasers solides. Ce résultat provient d’une bande 

d’émission plate et très large dont l’origine a été analysée dans ce travail par différentes méthodes de 

spectroscopies optiques. Le GdVO4 :Yb est aussi un matériau très intéressant pour les applications 

laser de fortes puissances car sa conductivité est encore plus élevée (8.1 W.m-1.K-1 pour GdVO4 :2 % 

Yb) et son défaut quantique est aussi très faible (2.9 %). Une oscillation laser a été obtenue pour la 

première fois dans ce matériau lors de ce travail. 

Pour compléter l’étude, nous avons réalisé des mesures de conductivité thermiques sur différentes 

familles de composés (aluminates, silicates, borates et fluorures) afin d’évaluer le paramètre de 

résistance à la puissance de pompage dans des matrices cristallines dont les études laser et 

spectroscopique reportées ailleurs ne sont pas présentées dans ce mémoire. 

 

Par ailleurs, pour améliorer la résistance à la puissance de pompage de ces matériaux, nous nous 

sommes aussi intéressés dans ce travail à la dissipation de la chaleur produite au sein du barreau laser. 

En effet, lors d’une utilisation en régime laser, l’échantillon est refroidi sur les quatre faces parallèles 

au faisceau par un contact avec un bloc de cuivre. Les deux faces d’entrée et de sortie ne sont 

soumises qu’à la convection naturelle de l’air. Pour augmenter la dissipation de la chaleur, des 

échantillons non dopés sont assemblés sur ces faces. Leur rôle est d’absorber passivement une fraction 

de la chaleur produite au sein du cristal laser. La solution technique pour assembler des matériaux 

entre eux est généralement l’assemblage par diffusion qui résulte en une interdiffusion thermiquement 

activée des ions des deux matériaux de part et d’autre de l’interface. Cette méthode n’est applicable 

que pour des matériaux de même nature chimique sauf de rares exceptions. Or, il serait intéressant de 

« coller » des matériaux de conductivité thermique très élevée sur des composés laser pour augmenter 

l’efficacité de la dissipation de la chaleur produite. 
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C’est dans cet objectif qu’une nouvelle méthode d’assemblage par l’intermédiaire d’une colle 

inorganique obtenue par un procédé sol-gel a été étudiée. Dans ce cadre, différentes compositions ont 

été testées pour obtenir une forte résistance mécanique (les deux matériaux doivent rester solidaires) 

lors d’échauffements. 

Les homo-assemblages, qui sont des assemblages de composés de même nature chimique au 

dopant près (assemblages de cristaux de YVO4, de CALGO, de saphir mais aussi de verres), obtenus 

par ce procédé s’avèrent comparables à ceux réalisés par la méthode de diffusion en terme de 

résistance thermomécanique. Des hétéro-assemblages, qui sont des assemblages de composés 

chimiquement différents (par exemple YVO4 :Nd sur saphir), obtenus par ce procédé ont aussi résisté 

à des températures voisines de 200°C et à des tests laser avec 15 W de pompe. Des simulations et des 

mesures ont permis de quantifier la baisse de température obtenue. D’autre part, les tests laser ont 

démontrés que les pertes à l’interface étaient très faibles, de l’ordre du quart de pourcent. 

 

Enfin, bien que ce volet ne soit pas traité dans ce rapport, le CALGO :Yb développé pendant mon 

travail de thèse a permis aux chercheurs du groupe ELSA de l’Institut d’Optique d’Orsay d’obtenir des 

impulsions de 47 femtosecondes. Ce sont les plus courtes jamais obtenues dans les lasers solide 

ytterbium à notre connaissance. 

 

Ce mémoire est donc divisé en deux parties principales. La première partie présente les 

nouvelles matrices cristallines dopé ytterbium, leur cristallogenèse, leurs propriétés 

thermomécaniques, spectroscopiques et laser avec une discussion sur la problématique des lasers de 

fortes puissances. La deuxième partie est consacrée à la réalisation des matériaux composites par 

assemblage grâce au procédé sol-gel. Des mesures de températures sous pompage par diode et des 

tests laser ont permis de caractériser la qualité optique et la résistance thermomécanique de l’interface. 
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Pour que la matière ait tant de pouvoir,  

il faut qu'elle contienne un esprit. 

Gustave Flaubert 
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11..  IInnttrroodduuccttiioonn  
Un des problèmes majeurs des matériaux laser dopés est leur échauffement inérant à l’absorption 

lors de la montée en puissance. Une certaine fraction de la puissance d’excitation est dissipée sous 

forme de chaleur au sein du cristal, ou plus généralement au sein du matériau laser. Ainsi, plus la 

puissance excitatrice augmente, plus la puissance thermique est élevée. 

Les problèmes issus de cet échauffement sont de deux types principalement. D’abord, le gradient 

de température va induire un gradient d’indice de réfraction dans le matériau : c’est le problème de la 

lentille thermique qui va dégrader la qualité du faisceau laser produit. Ensuite, le gradient thermique 

va introduire des contraintes dans le cristal. Au-delà d’une certaine accumulation de contraintes du fait 

de l’augmentation de la puissance thermique, l’échantillon atteint sa limite de résistance à la fracture 

et se détériore. 

Dans cette partie du manuscrit, nous proposons un outil, exprimé sous la forme d’un facteur de 

mérite relatif à trois propriétés essentielles qui interviennent dans la résistance à la fracture d’un 

matériau sous excitation. Il s’agit de la conductivité thermique, du coefficient de dilatation thermique 

et du défaut quantique (qui correspond à la fraction de puissance d’excitation perdue sous forme de 

chaleur). Ainsi, ce facteur de mérite va nous permettre de faire une comparaison des différentes 

matrices cristallines pour déceler celles qui ont un potentiel intéressant pour les applications de fortes 

puissances. 

L’ion lanthanide considéré dans cette première partie du travail est l’ion ytterbium trivalent (Yb3+) 

présentant de nombreux avantages par rapport à l’ion néodyme pour la génération d’un effet laser 

autour de 1000 nm. 

Les recherches ont été menées sur les trois fronts : (i) trouver des matériaux très bons conducteurs 

de chaleur (CaGdAlO4 ; GdVO4 ; YAlO3, GdAlO3) ; (ii) des matériaux avec des coefficients de 

dilatation faibles voires négatifs (Lu2(WO4)3) ; (iii) et des matériaux aux propriétés spectroscopiques 

limitant la production de chaleur (CaGdAlO4 ; GdVO4). 

Les résultats des croissances cristallines des différents matériaux, des mesures thermomécaniques, 

spectroscopiques et laser seront présentés puis discutés. 

La conductivité thermique et le défaut quantique sont reliés aux gradients thermiques dans le 

cristal et interviennent dans le phénomène de lentille thermique. Cependant, le paramètre 

thermooptique (dn/dT) de variation de l’indice de réfraction en fonction de la température ne sera pas 

étudié dans le cadre de ce travail. 
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22..  RRééssiissttaannccee  ddeess  mmaattéérriiaauuxx  llaasseerr  ssoouuss  ffoorrttee  ppuuiissssaannccee  ddee  ppoommppaaggee  

2.1. Propriétés intrinsèques de la matrice 

2.1.1. Détermination d’un paramètre de résistance aux chocs thermiques 

Pour comparer les différents matériaux du point de vue de la résistance aux chocs thermiques, 

plusieurs propriétés du matériau sont à prendre en compte. Un paramètre de résistance à la fracture 

nommé RT [1,2] a été proposé. Sa détermination va être rappelée dans ses grandes lignes. 

Sous l’effet d’une élévation de température ∆T, les dimensions du cristal varient d’une quantité ε 

telle que :  

Eq. I. 2-1 :                                                            T
l

l

0

∆α=
∆

=ε  

∆l est la variation de longueur par rapport à la longueur initiale l0 et α est le coefficient de 

dilatation thermique. Or, un cristal laser voit une élévation de température au niveau de l’axe de 

pompage mais reste « froid » sur ses bords créant ainsi un gradient thermique sans possibilité pour le 

cristal de se dilater. La contrainte qui en résulte, σ∆T, s’exprime d’après la loi de Hooke généralisée, 

par : 

Eq. I. 2-2 :                                                               
ν−
ε

=σ∆ 1
E

T  

où E et ν représentent le module d’Young et le coefficient de Poisson respectivement. Par 

combinaison des Eq. I. 2-1 et Eq. I. 2-2, la contrainte devient : 

Eq. I. 2-3 :                                                            T
1
E

T ∆
ν−

α
=σ∆  

Cette relation est valable pour un élément solide au cœur du matériau contraint. Pour des cristaux 

minces, 1-ν peut être remplacé par une fonction du coefficient de Poisson f(ν) qui dépend de la 

géométrie du cristal. D’autre part, cette relation suppose que les variations de températures sont assez 

brutales, ce qui dans le cas qui nous intéresse, ne semble pas très réaliste car les matériaux laser 

possèdent une conductivité thermique suffisamment faible pour que la variation de température soit 

atténuée. En conséquence, le nombre de Biot B adimensionnel caractérisant le transfert de chaleur du 

solide est introduit dans l’Eq. I. 2-3. Ce nombre s’écrit [3,4] : 

Eq. I. 2-4 :                                                                  
κ

=
dhB  

où κ est la conductivité thermique, h est le coefficient de transfert de chaleur à l’interface cristal-

support et d est la dimension moyenne du cristal. A l’aide des équations Eq. I. 2-3 et Eq. I. 2-4, on 

obtient : 

Eq. I. 2-5 :                                                         T
)(f

EcBT ∆
ν
α

=σ∆  

c est une constante de proportionnalité qui dépend de la géométrie de l’échantillon. 
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En augmentant la différence de températures ∆T dans le cristal jusqu’à la fracture, c’est-à-dire 

lorsque la contrainte maximale σf supportée par l’échantillon est atteinte, on obtient ∆Tmax : 

Eq. I. 2-6 :                                                      
α

νκσ
=∆

E
)(f

chd
1T f

max  

Le premier facteur correspond à des données géométriques ou de transfert de chaleur et le second 

facteur est le paramètre de résistance aux contraintes thermiques RT : 

Eq. I. 2-7 :                                                           
α

νκσ
=

E
)(f

R f
T  

Ce paramètre RT dépend uniquement des caractéristiques propres au matériau : plus RT sera grand 

et moins le matériau sera sensible aux chocs thermiques, c’est-à-dire au gradient thermique imposé par 

le pompage localisé.  

D’autre part, en accord avec la théorie de Griffith [5], la contrainte à la limite de fracture est reliée 

à la profondeur des fractures a par : 

Eq. I. 2-8 :                                                               
a
KY c

f =σ  

avec Kc, la ténacité et Y un facteur géométrique proche de l’unité. A partir des Eq. I. 2-7 et  

Eq. I. 2-8, un nouveau paramètre de résistance à la fracture est défini : 

Eq. I. 2-9 :                                                            
α

νκ
=

E
)(fK

'R c
T  

 
Tableau I. 2-1 : paramètres thermomécaniques de quelques oxydes cristallins. 

 κ 
 (W.m-1.K-1) 

α 
 (10-6 K-1) 

E 
(GPa) 

Kc 
(MPa.m1/2) υ RT’ 

(W.m1/2) 
κ/α 

 (106 W.m-1) 
α-Al2O3 25 5.7 400 3.0 0.23 25 4.4 

Y2O3 15 8.5 173 0.7 0.30 5.4 1.7 
YAG 10.7 6.7 280 1.4 0.24 6.0 1.60 

GSGG 5.8 7.5 210 1.2 - 3.3 0.77 
YSO 4.4 6 180 0.4 - 1.2 0.73 
YLF 5.0 14 80 0.3 - 1.0 0.36 
CaF2 9.7 19 110 0.5 0.29 1.7 0.52 
SrF2 8.0 20 85 0.5 0.29 1.6 0.45 

 

Le facteur géométrique Y est contrôlable ainsi que la profondeur des fractures a (par polissage par 

exemple). Ils peuvent ainsi être supprimés du facteur du mérite pour conduire à RT’. Le Tableau I. 2-1 

reporte les valeurs des paramètres thermomécaniques de certains oxydes cristallins ainsi que le 

paramètre de résistance aux chocs thermiques défini en Eq. I. 2-9. Le coefficient de Poisson est 

quasiment identique pour les oxydes utilisés dans ce travail : il est de l’ordre de 0.25. Le facteur  

f(ν) ~ (1-ν) est alors choisi constant et égal à 0.75. 

Pour simplifier encore cette expression, R. Gaumé [6] a tracé Kc en fonction de E (Figure I. 2-1). 

Il apparaît une relation de proportionnalité entre ces deux termes. Cette corrélation est validée dans les 

monocristaux tandis que dans les céramiques laser, la valeur de Kc est exaltée (facteur 3 à 5), les joints 

de grains limitant la propagation des fractures. 
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En supposant que f(ν) est à peu près identique dans ces matériaux, on arrive a : 

Eq. I. 2-10 :                                                           
α
κ

∝∝ 'RR TT  
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Figure I. 2-1 : évolution du coefficient de résistance à la fracture Kc avec 

 le module d’Young E pour quelques matériaux. 

Les facteurs de mérite des équations Eq. I. 2-9 et Eq. I. 2-10 peuvent être comparés pour les 

quelques matériaux du Tableau I. 2-1. La pertinence de la simplification via la Figure I. 2-1 peut ainsi 

être jugée. L’ordre des matériaux dans leur résistance aux chocs thermiques est bien conservé dans 

l’échantillonnage présenté et le facteur de proportionnalité entre RT’ et κ/α est grossièrement constant. 

Le cas du YSO est sensiblement différent car ayant un facteur RT’ inférieur au GSGG, il voit pourtant 

son rapport κ/α identique. En effet, sur la Figure I. 2-1, le point correspondant à YSO est assez écarté 

de la droite, ce qui modifie le coefficient de proportionnalité de l’Eq. I. 2-10. Ceci peut s’expliquer par 

la forte anisotropie du comportement mécanique du cristal de YSO. Par exemple, les coefficients de 

dilation thermique de ce composé (αa = 1.1 × 10-6 K-1, αb = 7.4 × 10-6 K-1, αc = 9.5 × 10-6 K-1 [7]) sont 

très différents selon la direction considérée. 

Cette remarque fait ressortir le problème non négligeable de l’anisotropie. Les différentes 

matrices étudiées lors de ce travail sont pour la plupart anisotropes. Comment alors comparer ces 

différents paramètres RT dans les matériaux ? Le raisonnement permettant d’aboutir au résultat de 

l’Eq. I. 2-10 est relatif à une direction donnée (car issue de l’Eq. I. 2-1). L’ensemble du calcul doit être 

considéré comme la détermination d’une résistance aux chocs thermiques dans une direction donnée. 

Pour les cristaux anisotropes, le raisonnement doit être effectué pour chaque direction 

cristallographique. Il est donc plus juste de comparer les matériaux selon leur direction la plus 

défavorable (la direction donnant le plus faible rapport κ/α). 
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Le facteur de mérite donné en Eq. I. 2-10 est certes une approximation mais permet une 

comparaison intéressante des matrices. Son avantage principal réside dans sa simplicité. Alors que 

pour calculer RT’ (Eq. I. 2-9), il faut connaître la conductivité thermique, le coefficient d’expansion 

thermique, le coefficient de Poisson, le module d’Young et la ténacité, la relation simplifiée  

(Eq. I. 2-10) ne demande la connaissance que de la conductivité thermique et du coefficient 

d’expansion thermique. Ce sont donc deux propriétés importantes des matrices que nous allons étudier 

et qu’il faudra mesurer. 

2.1.2. Prédiction de la conductivité thermique des isolants 

La conductivité thermique étant une propriété importante des matériaux vis à vis de leur résistance 

aux chocs thermiques, nous allons présenter les modèles proposés par Romain Gaumé, lors de sa thèse 

soutenue en 2002 [6], qui prédisent la conductivité thermique des matériaux avec ou sans ytterbium.  

Le premier modèle permet de lier la conductivité thermique (notée κ) des matériaux isolants (d’un 

point de vue électrique) à des propriétés simples et facilement accessibles du matériau en question. 

Pour ce faire, R. Gaumé a supposé que dans les cristaux isolants, seuls les modes acoustiques de 

dispersion de phonons étaient responsables de la conduction de la chaleur. Ce qui suit reprend les 

principaux résultats de ce travail [8]. 

Posons d’abord l’équation de la conductivité thermique κ [9] dans le modèle de la dispersion de 

phonons acoustiques : 

Eq. I. 2-11 :                                                           
D

2

4

T
1

ωγ
ρν

=κ  

où T représente la température de l’échantillon, ρ sa densité, ν la vitesse de propagation du son 

dans le matériau, γ le paramètre d’anharmonicité de Gruneisen et ωD la fréquence de Debye. 

Ensuite, trois hypothèses sont faites : premièrement, le matériau est considéré comme isotrope ; 

deuxièmement, à la température de fusion, la distance interatomique a augmente d’un facteur ε telle 

que : 

Eq. I. 2-12 :                                                               0aa ε=  

Cette hypothèse est celle de Lindemann qui permet d’exprimer ωD en fonction de Tf (température 

de fusion du matériau). Et troisièmement, la fréquence de Debye est la fréquence de coupure pour une 

vibration se propageant le long d’une chaîne atomique. 

Ainsi, ωD est approximativement donnée par : 

Eq. I. 2-13 :                                                       22
0

fB
D a

TkN6
εµ

=ω  

et la vitesse du son est donnée par : 

Eq. I. 2-14 :                                                             
π
ω

=ν D0a
 

Ici, a0 est considérée comme une distance interatomique moyenne : 
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Eq. I. 2-15 :                                                       3
1

0 nN
M

4
32a

ρπ
=  

 

N et kB sont respectivement le nombre d’Avogadro et la constante de Boltzmann ; M est la masse 

molaire de l’unité formulaire et n est le nombre d’atomes par unité formulaire. µ est la masse réduite 

moyenne des couples d’ions de part et d’autre de chaque liaison (ionique ou covalente) de la maille 

cristalline. En conséquence, l’expression de la conductivité thermique est : 

Eq. I. 2-16 :                                          2
3

3
1

3
1

3
2

2
3

nMTA
T
1

f32
−− µρ

εγ
=κ  

où A est une constante indépendante des propriétés physiques du cristal. Ainsi, en considérant que 

les grandeurs ε et γ sont constantes dans ce type de matériaux, le facteur A/(Tγ2ε3) est supposé 

constant pour les matériaux ioniques d’une part et covalents d’autre part. La conductivité thermique 

d’un matériau isolant est une fonction simple de sa température de fusion, sa densité, la distance 

interatomique moyenne, à travers sa masse molaire et son nombre d’atomes par unité formulaire, et 

enfin la masse réduite moyenne des couples d’ions de part et d’autre de chaque liaison (Figure I. 2-2).  
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Figure I. 2-2 : conductivité thermique des matériaux en fonction de paramètres simples : température de 
fusion (Tf), masse volumique (ρ), masse molaire (M),nombre d’atome par unité formulaire (n) et masse 

réduite moyenne de l’ensemble des couples d’ions pour chaque liaison (µ).  
(•) : valeurs réelles ; droites : courbes de tendance utilisés par la suite pour prévoir κ. 

La Figure I. 2-2 montre effectivement une certaine corrélation entre les valeurs expérimentales 

pour quelques cristaux : c’est la régression linéaire qui servira dans la suite pour déterminer κ dans les 

matériaux avant d’en effectuer la mesure. Il est possible de remonter ainsi à la constante de 

proportionnalité présentée dans l’Eq. I. 2-16 qui est différente suivant le type de liaisons, ioniques ou 
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covalentes, considérées. Cependant, l’échelle utilisée est logarithmique ce qui signifie que la 

dispersion des valeurs expérimentales autour du modèle théorique est importante : les barres d’erreur 

sont comprises entre 50 % et 100 %. Par conséquent, le modèle est à utiliser de manière qualitative. Il 

donne les axes de recherches intéressants pour de nouveaux matériaux dont la conductivité 

thermique est inconnue. 

 

 Influence du dopage 

Par ailleurs, les mesures de conductivité thermique données dans la littérature, comme nous le 

verront aux chapitres 3 et 4, peuvent être différentes pour une même matrice cristalline selon son 

dopage. R. Gaumé et al. [6,8] ont proposé un modèle qui permet d’expliquer théoriquement ce 

comportement. Il est basé sur la méthode de Klemens [10] en simplifiant la fréquence de coupure de 

Debye selon : 

Eq. I. 2-17 :                                                               
0

D a
πν

≈ω  

Ce qui donne :  

Eq. I. 2-18 :                                     










ν
δκ

π
δ

κν
π

=κ
B

0
0

0B

0 k2
aarctan

k2
a
1

 

avec :  

Eq. I. 2-19 :                                                    ∑ 






 −
=δ

i

2

i
i M

MM
c  

Eq. I. 2-20 :                                                           ∑=
i

ii McM  

Eq. I. 2-21 :                                                     
3

1

m
0 NZ

V
4
32a 








⋅π

⋅=  

δ représente la variance de masse des ions i de masse Mi et de probabilité d’occupation du site de 

substitution ci. κ0 est la conductivité thermique du matériau non dopé.  

La Figure I. 2-3 représente la variation théorique (Eq. I. 2-18) de la conductivité thermique en 

fonction de la concentration en ions ytterbium dans la matrice. L’unité de concentration en ion.cm-3 a 

été préférée ici au pourcentage atomique car elle permet de comparer les cristaux entre eux quelle que 

soit leur structure cristalline. Il apparaît clairement que la différence de masse entre l’ion dopant et 

l’ion substitué joue un rôle très important. La variation issue du calcul de conductivité thermique par 

rapport à la valeur du cristal non dopé est plus importante dans le cas du YAG (Y3Al5O12), où la 

différence de masse entre Yb3+ (M = 173.0 g.mol-1) et Y3+ (M = 88.9 g.mol-1) est de 95 %, que dans le 

cas du GGG (Gd3Ga5O12), où la différence de masse entre Yb3+ et Gd3+ (M = 157.3 g.mol-1) n’est que 

de 10 %.  
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Figure I. 2-3 : évolution théorique de la conductivité thermique en fonction de la  

densité d’ions dopants dans différentes matrices cristallines dont les κ0 sont 
 issues de la littérature ou des mesures effectuées lors de ce travail. 

Cette décroissance de κ en fonction de la teneur en ions dopants est importante car, comme le 

montre la Figure I. 2-3, un matériau qui possède une conductivité thermique plus faible que le YAG, 

par exemple, lorsqu’il est non dopé peut devenir meilleur que lui à partir d’un certain taux de dopage. 

Ainsi, dans le cas théorique présenté, le GGG deviendrait meilleur conducteur thermique que le YAG 

à partir de 6 × 1020 ion.cm-3 et le LSO (Lu2SiO5) deviendrait meilleur que le CaF2 à partir de  

1.8 × 1020 ion.cm-3. 

2.1.3. Mesures de la conductivité thermique 

Dans la littérature, il n’est pas rare de trouver différentes valeurs de conductivité thermique pour 

un même matériau. Plusieurs facteurs peuvent expliquer ces différences. Tout d’abord, la 

détermination de la conductivité thermique est une mesure délicate et la technique expérimentale 

employée peut être source de différences. Ensuite, il a été présenté précédemment (§ 2.1.2) que cette 

propriété est fortement dépendante du taux de dopage. Dans les articles datant de plus de quelques 

années, les auteurs ne se souciaient pas de ce détail et les mesures pouvaient être effectuées sur une 

matrice dopée ou non dopée indifféremment. Le phénomène est maintenant bien connu et le taux de 

dopage est pris en compte. Enfin, pour les cristaux anisotropes, la propagation des phonons, et donc la 

conductivité thermique, dépend de la direction de mesure. 

Dans ce travail, nous avons effectué des mesures sur un certain nombre de cristaux avec des 

orientations et des taux de dopage définis. La même technique a été utilisée par le même opérateur 

(moi-même en l’occurrence) pour avoir des mesures les plus homogènes possibles et ainsi avoir une 

comparaison fiable des différents matériaux laser en terme de conductivité thermique. 
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2.1.3.1. Principe de la méthode 

La technique utilisée est basée sur la variation de la réflectance du matériau induite par les 

changements de température. Dans le montage expérimental, des ondes thermiques sont générées par 

absorption d’un faisceau laser argon modulé en fréquence et focalisé sur la surface de l’échantillon. 

Cependant, les matériaux à base d’oxydes mixtes n’absorbent pas les photons à cette longueur d’onde 

(λP = 514.5 nm) et un revêtement d’or (environ 150 nm d’épaisseur) est utilisé dans ce but. Une 

couche de chrome (environ 50 nm d’épaisseur) est déposée avant la couche d’or pour avoir une bonne 

adhésion de cette dernière sur le substrat. Dans ce travail, tous les composés ont subi ce traitement de 

revêtement ensemble pour être sûr d’avoir exactement les mêmes épaisseurs de couche. 

 
Figure I. 2-4 : montage expérimental pour la mesure de la diffusivité et la conductivité thermiques, 

la détection est synchronisée par rapport au modulateur acousto-optique. 

Un faisceau sonde issu d’une diode laser (λld = 670 nm) permet de balayer la surface de 

l’échantillon sur une plage d’environ 30 µm autour du faisceau de pompe. Les ondes thermiques qui se 

propagent dans le milieu depuis le point d’impact du faisceau de pompe induisent des changements 

des coefficients thermo-optiques de manière périodique (en accord avec l’onde thermique). 

L’enregistrement de cette variation, à la fréquence ω, par le faisceau sonde va permettre de tracer une 

carte qui donne le déphasage par rapport au point de pompage et l’amplitude de l’onde thermique en 

fonction de la distance par rapport au point d’impact du faisceau de pompe. Le montage expérimental 

est présenté  sur la Figure I. 2-4. 

A partir du décalage de phase et de l’amplitude de l’onde réfléchie, la longueur de diffusion 

thermique µ est déduite connaissant la fréquence de modulation du faisceau de pompe ω. 

Le profil de température en fonction de la distance r entre le point de chauffage et le point sondé 

est : 

Eq. I. 2-22 :                                              )rtcos(e 
r

T
)r(T r-0 µ−ω= µ  

avec T, la température à la distance r du point d’absorption du faisceau de pompe et T0, la 

température ambiante. La longueur de diffusion thermique µ s’exprime par : 
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Eq. I. 2-23 :                                                             
ω
D 2  µ =  

où D est la diffusivité thermique. 

En conséquence, pour une fréquence de modulation du faisceau de pompe élevée, la longueur de 

diffusion thermique est faible. L’amplitude du signal décroît très vite avec la distance par rapport à la 

zone de chauffe et les mesures sont moins précises. 

 
Figure I. 2-5 : courbes d’amplitudes et de phases simulées pour différentes valeurs de conductivités 

thermiques (3 ;6 ;7.5 ;9 ;12 W.m-1.K-1) avec un rapport constant κ/D = 3 × 106 (USI).  
La fréquence du faisceau modulé est de 10 kHz 

 
Figure I. 2-6 : courbes d’amplitudes et de phases simulées pour différentes valeurs de conductivités 

 thermiques (3 ;6 ;7.5 ;9 ;12 W.m-1.K-1) avec un rapport constant κ/D = 3 × 106 (USI). 
La fréquence du faisceau modulé est de 100 kHz. 

Les Figure I. 2-5 et Figure I. 2-6 présentent les courbes de phase et d’amplitude simulées pour 

différentes valeurs de conductivités thermiques à 10 kHz et 100 kHz respectivement. Pour 1 MHz, la 

longueur de diffusion thermique est trop courte : au-delà de quelques microns autour du faisceau de 

pompe, le rapport signal sur bruit est trop faible et les mesures qui en découlent sont trop peu précises. 
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Le programme de simulation, qui sera utilisé pour l’analyse des courbes expérimentales, trace les 

courbes de phase et d’amplitude à partir de la diffusivité thermique et la conductivité thermique du 

substrat et de la couche de revêtement. Le calcul prend en compte les diffusivités et le rapport des 

effusivités thermiques entre revêtement et substrat. 

L’effusivité thermique d’un matériau est définie par : 

Eq. I. 2-24 :                                                      
D

Cef P

κ
=κρ=  

car 

Eq. I. 2-25 :                                                               PCDρ=κ  
avec ρ, la masse volumique du matériau ; κ, la conductivité thermique ; CP la chaleur spécifique et 

D la diffusivité thermique. En ce qui concerne les simulations des Figure I. 2-5 et Figure I. 2-6, pour 

plus de simplicité le produit ρCP est pris constant et égal à 3 × 106 J.m-3.K-1 : c’est une valeur qui est 

de l’ordre de grandeur de celles mesurées sur les matériaux étudiés au cours de ce travail. 

A 10 kHz (Figure I. 2-5), la distinction entre les différentes courbes de phases est assez difficile 

dans la gamme des conductivités thermiques qui nous intéresse (entre 3 et 12 W.m-1.K-1). La courbe 

correspondant à κ = 3 W.m-1.K-1 est la seule que l’on arrive à discerner facilement. A partir de  

κ = 6 W.m-1.K-1, les distinctions sont moins évidentes. Par contre, les courbes d’amplitudes sont assez 

distinctes à cette fréquence. 

En revanche, à 100 kHz (Figure I. 2-6), que ce soit sur les courbes de phase ou d’amplitude, la 

distinction est nette jusqu’à κ = 12 W.m-1.K-1 au moins. Cette plage de conductivités thermiques est 

assez représentative des différentes valeurs correspondant aux oxydes mixtes pour applications laser. 

Pour gagner en précision sur les valeurs, les mesures seront donc effectuées à 100 kHz qui est une 

fréquence assez élevée pour avoir une précision raisonnable et assez petite pour que le signal soit 

perceptible dans un rayon de 25 à 30 µm autour du point de chauffe. 

2.1.3.2. Analyse 

Une fois les mesures réalisées, un programme détermine par ajustement la diffusivité thermique et 

le rapport des effusivités (revêtement/substrat) du composé. 

 
Figure I. 2-7 : données expérimentales de photothermie pour Gd3Ga5O12:30 % Yb. 

Points : amplitude expérimentale de l’onde réfléchie en unités arbitraires ; ligne : simulation ajustée par le 
programme. La position 0 correspond au point où faisceau de sonde et faisceau de pompe sont confondus. 
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Figure I. 2-8 : données expérimentales de photothermie pour Gd3Ga5O12:30 % Yb. 

Points : phase expérimentale en degrés ; ligne : simulation ajustée par le programme. 
La position 0 correspond au point où faisceau de sonde et faisceau de pompe sont confondus. 

En exemple, les Figure I. 2-7 et Figure I. 2-8 représentent les résultats expérimentaux des mesures 

d’amplitude et de phase respectivement avec les simulations ajustées du GGG :30 % Yb (Gd3Ga5O12). 

La conductivité et la diffusivité de ce matériau sont extraits des résultats de la simulation :  

D = 2.0 × 10-6 m2.s-1 et κ = 6.2 W.m-1.K-1. 

Pour augmenter la précision des résultats, un cristal a été choisi comme étalon : le YAG non dopé. 

Dans la littérature, les valeurs de κ varient entre 10.5 [11] et 13 [12] W.m-1.K-1 pour ce composé. La 

valeur de 10.7 W.m-1.K-1 [6] a été choisie comme référence dans ce travail car elle a été déterminée 

avec cette méthode en utilisant les valeurs précises des épaisseurs mesurées des couches d’or et de 

chrome et de leurs coefficients thermiques. Pour nos mesures, un échantillon poli de YAG non dopé a 

donc été revêtu d’une couche de chrome/or en prenant garde que les épaisseurs de ces couches soient 

les mêmes que pour les autres échantillons (les revêtements ont tous été réalisés dans les mêmes 

conditions par une entreprise extérieure). 

D’autre part, le programme de simulation permet d’obtenir la diffusivité thermique et, en principe, 

la conductivité thermique du substrat à partir du rapport des effusivités (revêtement/substrat). Or, un 

grand nombre de paramètres ajustables entraîne une forte incertitude sur les valeurs déterminées. Pour 

réduire le nombre d’inconnues, nous avons décidé de lier les valeurs de κ et D : pour cela, il faut 

connaître ρ, la masse volumique et CP, la chaleur spécifique (Eq. I. 2-25). La masse volumique est 

souvent donnée dans la littérature. Elle est facilement calculable à partir des paramètres de mailles 

déterminés par diffraction des rayons X par : 

Eq. I. 2-26 :                                                              
ANV

ZM
=ρ  

où M est la masse molaire de l’unité formulaire du composé ; Z est le nombre d’unités formulaires 

par maille ; V est le volume de la maille et NA est le nombre d’Avogadro. 

En revanche, la chaleur spécifique est très peu souvent mesurée et donnée dans la littérature. Des 

mesures de Cp ont donc été nécessaires avant d’entreprendre les simulations des courbes de 

photothermie. 
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2.1.4. Mesures des coefficients de dilatation thermique et de la chaleur spécifiques 

des composés 

Les méthodes de mesure des coefficients de dilatation et de chaleurs spécifiques sont reportées en 

annexes 1 et 2. 

2.2. Paramètres laser de l’ion ytterbium 

Les aspects spectroscopiques généraux des terres rares sont rappelés en annexe 3. Des notions de 

luminescence coopérative de l’ytterbium seront toutefois mentionnées ici, après quelques rappels sur 

les lasers à quasi-trois niveaux, pour la compréhension de certaines études présentées ultérieurement.  

2.2.1. Les lasers quasi-trois niveaux 

2.2.1.1. Pourquoi l’ion ytterbium ? Avantages et inconvénients. 

Les ions néodyme (Nd3+) et ytterbium (Yb3+) sont les deux ions dopants optiquement actifs les 

plus utilisés dans les lasers infrarouges. Les systèmes laser commerciaux, qui sont des sources stables 

autour de 1 µm, sont aujourd’hui principalement des matériaux dopés au néodyme. Cette émission 

peut ensuite subir des conversions de fréquence pour obtenir des longueurs d’onde dans le visible par 

exemple à l’aide d’un OPO (Oscillateur Paramétrique Optique) ou d’un doubleur de fréquence. 

Depuis le début des années 1990, avec l’arrivée de diodes laser émettant efficacement autour de 

980 nm, l’ion ytterbium (qui possède une forte absorption à 980 nm) est de plus en plus étudié comme 

dopant dans les cristaux, les verres, les fibres ou les céramiques. Certains arguments plaident en sa 

faveur en comparaison avec l’ion néodyme. D’abord, le schéma des niveaux d’énergie simple de l’ion 

Yb3+ avec seulement deux états spectroscopiques permet un dopage important. Les phénomènes d’up-

conversion ou de relaxations croisées ne sont pas possibles ce qui permet d’éviter des pertes lors de 

l’effet laser contrairement au néodyme où ces effets voient leur intensité augmenter avec le taux de 

dopage. Deuxièmement, le défaut quantique (voir §2.2.2) qui est la différence d’énergie entre le 

photon absorbé et le photon émis est faible (< 10 %) alors qu’avec le néodyme, le défaut quantique est 

de 25 % : les pertes sous forme de chaleur au sein du matériau sont beaucoup plus conséquentes. Cet 

argument est important dans le cas des sources de puissance où la production de chaleur est un des 

problèmes majeurs limitant les puissances de sortie. En revanche, un des handicaps de l’ytterbium est 

la forte réabsorption qu’il entraîne (système quasi-trois niveaux) à cause du peuplement thermique du 

niveau terminal de l’émission (Figure I. 2-9). 

La fraction de population excitée β s’exprime par : 

Eq. I. 2-27 :                                                                
N
N 2=β  

avec N2 la population de l’état excité et N la population totale d’ion Yb3+. La fraction minimale 

d’ions à porter dans l’état excité pour assurer la transparence à la longueur d’onde λ est : 
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Eq. I. 2-28 :                                                  
)()(

)(

émabs

abs
min λσ+λσ

λσ
=β  

avec σabs(λ) et σém(λ) les sections efficaces d’absorption et d’émission à la longueur d’onde λ. 

 
Figure I. 2-9 : schéma des niveaux d’énergie de Yb3+ dans le YAG (Y3Al5O12). La répartition des populations 

dans les niveaux est présentée à température ambiante à travers la loi de Boltzmann.  
Le niveau excité n’est pas peuplé en l’absence de pompage. 

2.2.1.2. Equations du système laser quasi-trois niveaux 

Tableau I. 2-2 : notations et unités utilisées dans les calculs 
Notations Significations Unités 

N1 Population du niveau 2F7/2 ions.cm-3 
N2 Population du niveau 2F5/2 ions.cm-3 
N Population totale ions.cm-3 

σem
L Section efficace d’émission stimulée à la longueur d’onde laser cm2 

σem
P Section efficace d’émission stimulée à la longueur d’onde de pompe cm2 

σabs
L Section efficace d’absorption à la longueur d’onde laser cm2 

σabs
P Section efficace d’absorption à la longueur d’onde de pompe cm2 

τ Temps de vie de l’état excité s 
I Intensité laser intracavité photons.cm-2.s-1 
IP Intensité de pompe photons.cm-2.s-1 
g Gain linéique cm-1 
A Section droite du faisceau laser cm2 
T Transmission du miroir de sortie - 
L Pertes diverses - 
λL Longueur d’onde laser nm 
λP Longueur d’onde de pompe nm 
h Constante de Planck 6.63 × 10-34 J.s 
c Célérité de la lumière dans le vide 3 × 108 m.s-1 
l Longueur du cristal cm 

πs Pente laser - 
Pin Puisance de pompe qui arrive sur l’échantillon W 
Pth Puissance au seuil W 
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Dans ce paragraphe, nous allons déterminer théoriquement et de façon simple le seuil laser et la 

pente des droites correspondant à la puissance laser en fonction de la puissance de pompage. La 

problématique de ce travail de thèse est la gestion des problèmes thermiques dans un matériau laser. 

En conséquence, les calculs qui suivent auront pour but de mettre en relation les puissances laser et les 

puissances thermiques mises en jeux. La méthode suivante est dérivée de celle utilisée par  

W. Koechner [13] pour les lasers à trois niveaux. Des approches comparables ont été présentées par 

différents groupes de physique des lasers (équipes ELSA de l’Institut d’Optique d’Orsay et du LCR 

Thomson-CSF). 

Tout d’abord, la variation de population dans une fraction de volume, pendant un effet laser, des 

deux niveaux 2F7/2 et 2F5/2 s’écrit : 

Eq. I. 2-29 :                  1P
P
abs1

L
abs2P

P
em2

L
em

212 NIINNIIN
N

dt
dN

dt
dN

σ−σ−σ+σ+
τ

==−  

d’où est déduit le taux d’inversion de population β (Eq. I. 2-27) : 

Eq. I. 2-30 :                                      

τ
+σ+σ+σ+σ

σ+σ
=β

1I)(I)(

II
L
em

L
absP

P
em

P
abs

L
absP

P
abs  

car en régime stationnaire, dN1/dt = 0 et N = N1 + N2. 

D’autre part, rappelons que le gain laser est défini par : 

Eq. I. 2-31 :                                                                gI
dz
dI

=  

z étant la coordonnée longitudinale du milieu à gain (ici le cristal). Dans l’Eq. I. 2-29, les termes 

qui correspondent à la production de photons laser, et donc dI/dz, permettent de formuler le gain 

linéique selon : 

Eq. I. 2-32 :                                                    1
L
abs2

L
em NNg σ−σ=  

d’où : 

Eq. I. 2-33 :                                                 [ ]L
abs

L
em )1(Ng σβ−−βσ=  

En combinant les Eq. I. 2-30 et Eq. I. 2-33, il est possible d’écrire aussi le gain comme : 

Eq. I. 2-34 :                                                  
1

I
I

I
I

1
I
I

g

LsatPsat

P

min

P

L
NS

++

−
α=  

avec : 

Eq. I. 2-35 :                                                            L
abs

L
NS Nσ=α  

représentant le coefficient d’absorption non saturé à la longueur d’onde laser ; 

Eq. I. 2-36 :                                                 









σ−

σ
σ

στ

=
P
emL

abs

L
emP

abs

min

1I  

appelée l’intensité de seuil sans perte ; 
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Eq. I. 2-37 :                                 ( )P
em

P
abs

Psat

1I
σ+στ

=  et ( )L
em

L
abs

Lsat

1I
σ+στ

=  

qui sont les intensités de saturation de pompe et laser respectivement. 

Attention, ici il est important de préciser que nous allons considérer que le gain linéique g est 

constant sur toute la longueur du cristal. Normalement, ce gain varie le long du cristal. En effet, 

dans l’Eq. I. 2-34, l’intensité de pompe IP décroît au fur et à mesure qu’elle est absorbée par le cristal 

et l’intensité I est la somme des intensités aller et retour (intensité issue de la fraction réfléchie par le 

coupleur) dans la cavité. Dans la suite, le gain g va être considéré comme une valeur moyenne et 

constante sur toute la longueur du cristal. 

La puissance laser de sortie Pout est reliée à l’intensité laser de sortie Iout par : 

Eq. I. 2-38 :                                                     outLout IAhP ν=  
L’intensité laser de sortie dépend de l’intensité laser qui arrive sur le miroir de sortie appelée 

intensité aller. L’intensité laser réfléchie est appelée intensité retour. L’intensité totale intracavité I est 

la somme des intensités aller et retour. Elle peut donc être reliée à l’intensité de sortie par  : 

Eq. I. 2-39 :                                                           I
T2

TIout −
=  

Ainsi : 

Eq. I. 2-40 :                                         Lout Ih
T2

TAP ν
−

=  avec 
L

L

c
λ

=ν  

Pour de faibles transmissions, il est possible de faire l’approximation dans l’Eq. I. 2-39 que  

Iout = T × I/2. 

La condition de seuil laser, qui est que le gain aller-retour doit être égal aux pertes, s’écrit : 

Eq. I. 2-41 :                                          [ ] l2)'L1)(T1(lnlg2 α+−−−=  
α est la perte par absorption de la matrice (autres que l’absorption de l’ion ytterbium) et L’ 

correspond aux pertes dues aux absorptions et diffusions des miroirs ainsi que la transmission du 

miroir d’entrée à la longueur d’onde laser. Le logarithme népérien permet l’homogénéisation entre les 

coefficients linéiques (g et α) et les pertes ponctuelles (T et L’). Pour simplifier, les « pertes 

inutilisables » seront regroupées dans un terme noté L en opposition avec les « pertes utilisables » 

(émission laser de sortie) qui dépendent de T : 

Eq. I. 2-42 :                                                      )T1ln(Llg2 −−=  
D’autre part, la puissance de sortie est reliée au seuil laser Pth et à la pente πs par : 

Eq. I. 2-43 :                                                      ( )thinsout PPP −π=  
Il faut donc trouver les expressions des termes πs et Pth pour calculer la puissance de sortie en 

fonction de la puissance incidente. Pour cela, l’intensité de pompage dans la cavité est considérée 

comme une fonction linéaire de la puissance incidente Pin : 

Eq. I. 2-44 :                           AIhPK PPin ν=  ou AIh
K
1P PPin ν=  avec 

P
p

c
λ

=ν  

avec K, une constante de proportionnalité. En combinant Eq. I. 2-34, Eq. I. 2-40, Eq. I. 2-42 et  

Eq. I. 2-43, il est possible d’exprimer la pente et le seuil en fonction de K par : 
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Eq. I. 2-45 :                                 1
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avec : 

Eq. I. 2-46 :                                                      
( )

L
NS

N l2
T1lnLL

α
−−

=  

Pour déterminer la constante K, plaçons nous à un moment particulier où il sera possible 

d’identifier l’énergie totale dissipée par le cristal. Par exemple, plaçons nous où la puissance absorbée 

par le cristal pourra s’exprimer comme la puissance restituée sous forme de fluorescence, c’est-à-dire 

avant le seuil. Prenons, pour simplifier, une valeur d’intensité de pompe particulière qui permet au 

milieu de n’être plus absorbant à λL mais qui n’y émet pas encore. C’est-à-dire lorsque g = 0. A ce 

moment là : 

Eq. I. 2-47 :                                             minminP II0g β=β⇔=⇔=  
Comme il n’y a pas d’effet laser, toute la puissance absorbée est dissipée sous forme de 

fluorescence ou de chaleur. Le nombre d’ions qui se désexcitent par seconde et par unité de volume 

(PF’) est : 

Eq. I. 2-48 :                                             Lsat
L
NSmin

2
F INN
'P α=β

τ
=

τ
=  

Le nombre total de photons de fluorescence émit dans le cristal PF est :  

Eq. I. 2-49 :                                                             Al'PP FF =  
La puissance incidente à ce moment là dépend de ce nombre de photons de fluorescence. En effet, 

chaque photon émis correspond à un photon absorbé et les autres photons de pompe qui ne sont pas 

transformés en photons de fluorescence sont rassemblés dans un facteur de pertes η tel que : 

Eq. I. 2-50 :                                             
η
ν

= PF
in

hP
P  avec ∏η=η

i
i  

η est le rendement total de la conversion en photons laser (après le seuil) ou de fluorescence 

(avant le seuil) des photons de pompe qui arrivent sur l’échantillon. C’est le produit de plusieurs 

facteurs ηi dont voici les définitions spécifiques : 

 ηT : correspond à la fraction de photons de pompe incident qui pénètrent dans le cristal.  

1-ηT correspond aux pertes dues aux réflexions sur la face d’entrée ; 

 ηa : correspond à la fraction de photons traversant le cristal qui sont absorbés. Il dépend 

de différents facteurs qui influencent l’absorption tels que la concentration en ytterbium, 

la longueur du cristal et même la transmission du coupleur de sortie (voir Figure I. 2-12) ; 

 ηB : correspond à la fraction de photons absorbés qui se trouvent dans la zone de 

recouvrement avec le mode résonnant. Ce paramètre peut être modélisé de façon assez 

précise comme l’ont montré F. Augé et al. [14] 



Partie 1 : Nouveaux matériaux possédant un paramètre de résistance à la fracture sous flux laser élevé 
 

 - 23 - 

 ηu : correspond à la fraction de photons absorbés dans cette zone convertis en photons de 

fluorescence (avant le seuil) ou photons laser (après le seuil). 

Par conséquent, à g = 0, la puissance incidente est, d’une part, donnée par l’Eq. I. 2-44, avec  

IP = Imin, et d’autre part, elle est aussi reliée à la puissance restituée comme le présente l’Eq. I. 2-50. En 

combinant ces deux équations, la constante K devient alors : 

Eq. I. 2-51 :                                                            
F

min

P
IA

K
η

=  

En injectant l’Eq. I. 2-51 dans l’Eq. I. 2-45 et en développant les termes IPsat, Imin, PF, LN, αNS
L, les 

expressions du seuil et de la pente laser deviennent : 

Eq. I. 2-52 :       
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Ces expressions vont permettre, en ne connaissant que les propriétés spectroscopiques du 

matériau, de comprendre l’influence des différents paramètres sur le seuil et l’efficacité de l’émission 

laser par rapport à la puissance incidente. Ces formules n’ont pas pour but de donner des résultats 

précis mais de savoir par exemple si un dopage plus important ou un cristal plus épais permettrait 

d’obtenir de meilleurs résultats en fonction de la longueur d’onde d’émission ou si la transmission du 

miroir est bien adaptée compte tenu des différentes pertes dans la cavité, etc. 

 

 Exemple du CaGdAlO4 :2 % Yb (dit CALGO) 

La Figure I. 2-10 présente une comparaison entre les mesures laser obtenues avec un matériau 

décrit dans le paragraphe 3.1 (le CALGO dopé ytterbium) et les valeurs calculées par l’Eq. I. 2-52 (les 

valeurs utilisées pour le calcul sont présentées dans le tableau qui accompagne la figure). 
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Figure I. 2-10 : comparaison des mesures laser effectuées sur le CALGO :2%Yb avec les simulations 

effectuées à partir des valeurs du tableau ci-contre. 

Données Valeurs 
λL 1016 nm 
λP 980 nm 
σem

L 0.75 × 10-20 cm2 
σem

P 1.5 × 10-20 cm2 
σabs

L 0.1 × 10-20 cm2 
σabs

P 2.75 × 10-20 cm2 
N 2.5 × 1020 ions.cm-3 
τ 0.42 ms 
l 2.5 mm 

Rayon de 
pompage moyen 40 µm 

T 0.02 
L 0.013 
η 0.75 
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Le cristal dont il est question ici est le CaGdAlO4 :2 % Yb. Toutes les valeurs du tableau sont des 

données fixes. Seules les coefficients de pertes L et η ont été ajustées pour obtenir la courbe présentée. 

Néanmoins, ces deux valeurs sont tout à fait raisonnables. En effet, L correspond aux pertes par 

diffusion sur les miroirs et par la transmission du miroir d’entrée. Lors des mesures, le miroir utilisé 

était un miroir dichroïque : à 1015 nm, il commence à laisser passer une fraction de l’émission laser. 

Elle a été mesurée à environ 1 % à 1016 nm. Les pertes par diffusion sont plus faibles et, en supposant 

que la qualité cristalline est correcte, le coefficient d’absorption des défauts noté α précédemment est 

lui aussi faible. La valeur trouvée de 0.013 est donc compatible avec les conditions expérimentales. 

Le coefficient η, quant à lui, a été ajusté à 0.75. Il est correct de choisir ηT ~ 1 grâce au traitement 

anti-reflet du cristal ; ηB ~ 1 car le pompage utilisé est axial et les modes de pompe et laser sont 

supposé pratiquement confondus ; ηu = 1 car en régime laser les autres modes de désexcitation des 

ions sont négligeables. Enfin, la valeur de ηa n’a pas été mesurée car il est difficile de séparer la 

puissance de pompage résiduelle après le passage dans le cristal de la puissance laser : elles sont assez 

proches en longueur d’onde. Cependant, la puissance absorbée en régime laser est comprise entre la 

puissance absorbée sans effet laser en régime saturé (avec la focalisation) et la puissance absorbée sans 

effet laser en régime non saturé (sans focalisation). Ces valeurs ont été mesurées et sont de 50 % et  

70 % respectivement. Or, dans notre montage, le miroir de sortie est réfléchissant à la longueur d’onde 

de pompe et une partie de cette puissance non absorbée au premier passage est absorbée au second. La 

valeur de 0.75 pour η dans les calculs est donc tout à fait acceptable. 

En conclusion, les équations déterminées précédemment pour un laser quasi-trois niveaux 

donnent des résultats tout à fait compatibles avec les valeurs expérimentales en ne connaissant que des 

données spectroscopiques simples du matériau. La très bonne corrélation entre mesures et calculs de la 

Figure I. 2-10, même s’il reste une certaine incertitude sur les valeurs de pertes ajustées, montre que 

l’Eq. I. 2-52 décrit bien ce type de laser. Nous pourrons nous en servir par la suite lors des tests laser 

sur les différents matériaux (§ 3) mais d’abord, nous allons brievement présenter l’influence de 

certains paramètres. 

 

Voici quelques graphes qui rendent compte du seuil et de la pente des droites Pout = f(Pin) calculés 

(comme celle présentée en Figure I. 2-10). Le matériau laser dont sont extraites les données 

spectroscopiques est toujours le CALGO :Yb. Les effets du recyclage de la pompe ne seront pas pris 

en compte (un seul passage dans le cristal). 
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 Influence de la longueur d’onde laser  
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Figure I. 2-11 : calculs de l’influence de la longueur d’onde laser λl sur la pente et le seuil laser en fonction 

de la transmission du coupleur T. Rayon du mode résonant = 40 µm ; l = 0.5 mm ; L = 0.01 ; 
 N = 2.5 × 1020cm-3 ; τ = 0.42 ms ; λP = 980 nm ; σabs

P = 2.75 × 10-20 cm2 ; σem
P = 1.5 × 10-20 cm2.  

Les valeurs de σabs
L et σem

L dépendent de la longueur d’onde laser (voir Figure I. 3-7). 
 La valeur de ηa est de 0.21. 

La Figure I. 2-11 présente les calculs des pentes πs et seuils Pth en fonction de la transmission du 

miroir de sortie pour trois longueurs d’onde laser différentes. La longueur du cristal est choisie 

arbitrairement à 0.5 mm tandis que L est prise à 1 % correspondant ainsi à peu près à ce qui a été 

observé expérimentalement (Figure I. 2-10). Les sections efficaces d’absorption et d’émission à λl 

varient et sont déterminées d’après les spectres présentés en Figure I. 3-7. Expérimentalement, la 

fraction de pompe absorbée ηa est de 0.7 en régime non saturé pour un cristal de 2.5 mm. Pour un 

cristal cinq fois moins long, l’absorption est cinq fois plus faible. Or, d’après la loi de Beer Lambert : 

Eq. I. 2-53 :                                                       







η−

=
a1

1logAbs  

La fraction absorbée par le cristal de 0.5 mm (ηa’) est reliée à la fraction absorbé par le cristal de 

2.5 mm par : 

Eq. I. 2-54 :                                             
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D’où : 

Eq. I. 2-55 :                                                        5
aa 11 η−−=η′  

La valeur de la fraction absorbée est par conséquent à peu près de 0.21 pour le CALGO :2 % Yb 

de 0.5 mm d’épaisseur. Sur la Figure I. 2-11, deux courbes sont représentées pour chaque λl. 

Pour les pentes πs, il apparaît un optimum de transmission du coupleur selon la longueur d’onde 

(pente laser maximale), et elles augmentent lorsque la longueur d’onde diminue. 

Le seuil, quant à lui, augmente avec la transmission. D’autre part, quand la longueur d’onde laser 

diminue, la valeur du seuil est plus élevée aux faibles transmissions du miroir de sortie. Pour tenter 

d’expliquer brièvement l’allure de ces courbes d’autres similations sont présentées. 
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 Influence des paramètres L (pertes sur les miroirs) et T (transmission du coupleur) 
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Figure I. 2-12 : calculs de l’influence des pertes L et de la transmission du miroir de sortie T sur le seuil Pth et 

la pente πs de l’émission laser. Rayon du mode résonant = 40 µm ; l = 2.5 mm ; ηa = 0.70 ; 
 N = 2.5 × 1020cm-3 ; τ = 0.42 ms ; λP = 980 nm ; λL = 1016 nm ; σabs

P = 2.75 × 10-20 cm2 ; 
 σabs

L = 0.1 × 10-20 cm2 ; σem
P = 1.5 × 10-20 cm2 ; σem

L = 0.75 × 10-20 cm2. 

La Figure I. 2-12 représente la variation des pentes et seuils laser en fonction de T pour différentes 

valeurs de pertes L. La longueur d’onde laser est de 1016 nm et la fraction absorbée pour un cristal de 

2.5 mm, est de 0.7. Ce qu’il est intéressant de noter est la décroissance de la pente laser lorsque T 

augmente. Si L = 0 cette décroissance est monotone ; si L ≠ 0 cette décroissance s‘amorce au-delà 

d’une certaine valeur de transmission. 

En fait, lorsque les pertes sont non nulles, une fraction de la puissance laser est diffusée sur les 

miroirs ou perdue à travers le miroir d’entrée. Lorsque T est très faible seule L contribue aux pertes. 

Lorsque T augmente, les pertes L deviennent négligeables et le comportement tend vers le cas L = 0. 

 

 Influence de la longueur du cristal ; effet de réabsorption 
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Figure I. 2-13 : calculs de l’influence de la longueur l du cristal sur la pente et le seuil laser en fonction de la 

transmission du coupleur de sortie. Rayon du mode résonant = 40 µm ; L = 0.01 ; ηa = 0.75 ; 
 N = 2.5 × 1020cm-3 ; τ = 0.42 ms ; λP = 980 nm ; λL = 1016 nm ; σabs

P = 2.75 × 10-20 cm2 ; 
 σabs

L = 0.1 × 10-20 cm2 ; σem
P = 1.5 × 10-20 cm2 ; σem

L = 0.75 × 10-20 cm2. 

La longueur du cristal a un effet important sur la pente et le seuil laser comme l’illustre la  

Figure I. 2-13. Les asymptotes vers lesquelles tendent les courbes de pentes laser quand T augmente 

sont différentes : en fait, quand l augmente, le produit 2gl (Eq. I. 2-42) augmente aussi et l’oscillation 

laser sera possible pour de plus grandes transmissions. 
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En ce qui concerne la figure présentant le seuil laser, les effets sont différents à faibles et à 

grandes transmissions. Il en résulte un optimum de longueur de cristal en fonction de la transmission 

du miroir de sortie utilisé. Pour de grandes transmissions, plus le cristal est long et plus le seuil est 

faible. A courte transmission, en revanche, c’est l’inverse qui se produit : plus l est grand et plus le 

seuil est élevé. C’est l’effet de réabsorption qui prédomine ici. Dans l’Eq. I. 2-32, nous remarquons 

que plus la section efficace d’absorption à la longueur d’onde laser (i. e. effet de réabsorption) est 

grande et plus le gain linéique g est faible et donc plus le seuil est grand. 

Pour obtenir des émissions laser les plus proches possibles de la longueur d’onde d’absorption 

(l’intérêt sera présenté dans le §2.3), il faut lutter contre les effets de réabsorption qui sont de plus en 

plus importants à mesure que l’on se rapproche de la bande d’absorption à 980 nm. Trouver la 

transmission et la longueur de cristal optimale sera impératif. 

 

Théoriquement le laser à deux niveaux n’existe pas car les probabilités d’absorption et d’émission 

sont égales entre ces deux niveaux (les coefficients d’Einstein sont égaux : lorsque l’intensité de 

pompage augmente, en s’approchant de l’équirépartition entre les deux niveaux, les probabilités 

d’absorption et d’émission multipliées par les populations sont égales et l’inversion de population 

n’est pas possible). Un effet laser se produit lorsque g > 0 (en négligeant les pertes). Ceci correspond à 

IP > Imin (Eq. I. 2-34). Or, dans l’Eq. I. 2-36 quand λl tend vers λP, σem
L tend vers σem

P et σabs
L tend vers 

σabs
P. Donc, Imin devient infinie et l’effet laser est impossible. 

L’astuce pour obtenir un effet laser de longueur d’onde la plus proche possible de la longueur 

d’onde d’absorption est de trouver des matériaux avec des schémas de niveaux particuliers qui 

permettent d’avoir des sections efficaces différentes en absorption et en émission autour de la raie 0-0. 

 

En conclusion, ces calculs théoriques n’ont pas la prétention de simuler de façon exacte les 

courbes laser expérimentales. Certains paramètres sont difficiles à déterminer : L dépend de la qualité 

des miroirs utilisés et ηa dépend de plusieurs facteurs. Néanmoins, ces équations permettent de donner 

des pistes d’optimisation. D’autre part, signalons que les expressions de l’Eq. I. 2-52 vont aussi servir 

à relier la puissance laser à la puissance thermique. 

2.2.2. Le défaut quantique ou « quantum defect » 

2.2.2.1. Définitions du terme « défaut quantique » 

Plusieurs notions peuvent être liées à ce terme. 

 

i. En physique nucléaire, l’énergie des électrons de valence d’un atome de Rydberg est 

déterminée par le nombre quantique principal n. Dans un tel atome, les électrons de cœur écrantent le 
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noyau vis à vis de l’électron de valence qui voit, en fait, un noyau avec « un seul proton » et se 

comporte comme l’électron de l’atome d’hydrogène dont l’équation des niveaux d’énergie est : 

Eq. I. 2-56 :                                                           2n n
RTE −=  

où R = 1.097 × 105 cm-1 est la constante de Rydberg, En est l’énergie des niveaux excités et T est 

l’énergie d’ionisation. 

Les atomes de Rydberg se rapprochent de cette équation du fait de l’écrantage mais une différence 

persiste car leurs orbites ne sont pas circulaires. Même pour des n grands les orbites croisent les 

orbites des électrons de coeur. Pour faire correspondre la relation de Rydberg à ce cas à plusieurs 

électrons, il faut introduire un terme de correction appelé « défaut quantique » δ tel que : 

Eq. I. 2-57 :                                                       
( )2n n

RTE
δ−

−=  

 

Ce défaut quantique dépend du moment angulaire. Pour des états S, possédant un moment 

angulaire nul, δ est relativement grand, de l’ordre de 5 à 7. Un électron avec un moment angulaire nul 

passe essentiellement à travers le bouclier d’électrons. Pour des états de moments angulaires faibles, le 

bouclier s’oppose peu. En revanche, pour les états D, par exemple, possédant un moment angulaire 

plus fort, le défaut quantique est assez faible : les électrons ne passent pas à travers le bouclier de 

façon très profonde. 

 

ii. Le décalage de stokes [15] est présenté sur la Figure I. 2-14. 

 
Figure I. 2-14 : comparaison des spectres d’émission et d’absorption en coordonnée de configuration.  

Les pics les plus intenses apparaissent aux transitions matérialisées par les flèches. 
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La Figure I. 2-14 compare les transitions en absorption et émission dans le modèle des 

coordonnées de configuration. Les bandes d’émissions se trouvent à plus faibles énergies que les 

bandes d’absorption. La différence d’énergie entre les deux maxima s’appelle le décalage de Stokes. 

C’est effectivement une analogie de la définition présentée en (iii.) mais les paraboles de l’état 

fondamental et de l’état excité sont très peu décalées dans le cas des terres rares et de l’ytterbium en 

particulier contrairement aux cas des ions de transition. En conséquence, les transitions d’intensités 

maximales en émission et absorption sont de même énergie : le décalage de Stokes est nul. 

 

iii. En physique des lasers [16], pour la quasi-totalité des systèmes lasers, la longueur 

d’onde d’émission est plus grande que celle de pompage. Ceci signifie que l’énergie des photons laser 

est plus faible que celle des photons de pompe. En conséquence, même en supprimant toutes les 

pertes, l’efficacité du laser en terme de puissance ne peut pas atteindre 100 %. Le « défaut quantique » 

est défini comme la fraction de l’énergie du photon de pompe qui n’est pas convertie en photon laser. 

Ceci introduit une limite dans la conversion de puissance de pompe en puissance laser. 

Le terme « défaut » est relatif à une perte : celle de l’énergie. Le terme « quantique » est relatif au 

fait que cette perte d’énergie est en unité photonique. Cette définition est utilisée par une majorité des 

auteurs dans le domaine des lasers, c’est pourquoi dans la suite de ce mémoire, la définition du défaut 

quantique ηQ sera : 

Eq. I. 2-58 :                                                  
L

P

P

LP
Q 1

E
EE

λ
λ

−=
−

=η  

EP (λP) et EL (λL) sont les énergies (longueurs d’onde) du photon de pompe et du photon laser. 

2.2.2.2. Production de chaleur au sein du cristal 

Lorsqu’un cristal laser est soumis à un pompage optique, une certaine fraction de la puissance se 

retrouve dans l’émission laser, qui est la puissance utile de notre système. 

En régime permanent, l’énergie apportée doit être égale à l’énergie restituée. La fraction qui ne se 

retrouve pas dans l’émission laser est perdue. Ceci correspond aux termes η et L de l’Eq. I. 2-52 du 

paragraphe §2.2.1.2. 

Parmi ces pertes, une partie se retrouve libérée sous forme de chaleur dans le matériau : plus la 

puissance de pompage est grande et plus la puissance thermique produite dans le matériau est 

importante. Elle constitue la limitation principale des sources pour lasers de puissance : elle est 

responsable des fractures des matériaux et des phénomènes de lentille thermique qui dégradent la 

qualité du faisceau de sortie. 

Les pertes sous forme de chaleur se trouvent dans les composantes non radiatives de différents 

paramètres de l’Eq. I. 2-52 : 

 une partie du terme L qui correspond à une absorption du matériau laser par des défauts 

(autre que les ions ytterbium) ; 
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 1 - ηu qui correspond à la fraction des photons absorbés et non convertis en photon laser à 

λL ; 

 1 - ηB qui correspond à la fraction de pompe absorbée, ne participant pas à l’effet laser, 

dans la zone de non recouvrement entre le mode laser et la zone de pompage ; 

 le défaut quantique exprimé par le rapport υL/υP de Eq. I. 2-52. 

Les composantes radiatives de ces termes ne participent pas à l’échaufement du matériau. 

Pour limiter la charge thermique, il faut jouer sur ces facteurs. Cependant, des approximations 

peuvent être faites. D’abord, lorsque le seuil est dépassé, l’émission stimulée « court-circuite » les 

autres voies de désexcitation des ions ytterbium : ces pertes peuvent être négligées (ηu~1, en 

fonctionnement laser). D’autre part, à cause de la saturation de l’absorption, la zone du cristal 

superposée au mode laser absorbe beaucoup plus que la zone de non recouvrement. De plus, cette 

dernière peut être optimisée en jouant sur les paramètres de la cavité. On peut donc négliger les pertes 

associées dans la plupart des cas (ηΒ∼1). Pour certains cristaux dont la croissance est maîtrisée, les 

pertes associées aux défauts peuvent être également négligées. En conclusion, la production de chaleur 

dans le cristal est principalement due au défaut quantique. 

2.2.3. Les sections efficaces : absorption, émission et gain 

Les sections efficaces sont très importantes pour les études et les comparaisons spectroscopiques 

des matériaux laser car elles sont proportionnelles aux probabilités d’absorption ou d’émission de 

photon par ion ytterbium. L’unité utilisée est le cm2. 

Les formules permettant de déterminer les sections efficaces d’absorption et d’émission à partir 

des spectres expérimentaux sont rappelées en annexe 4. Rappelons que si la section efficace 

d’absorption peut être déterminée de façon très précise en connaissant la concentration en ions actifs, 

la section efficace d’émission est quant à elle plus délicate à estimer : pour l’ytterbium, les spectres 

d’émission sont souvent entachés d’erreurs à cause de la réabsorption importante. De plus, la méthode 

de Füchtbauer-Ladenburg fait intervenir le temps de vie de l’état excité qui est affectée par les 

relaxations non radiatives et à nouveau par la réabsorption. Enfin, la méthode de réciprocité demande 

une bonne attribution des niveaux d’énergie qui est est délicate dans le cas de l’ytterbium. 

Pour des cristaux anisotropes, il est impératif de dissocier les sections efficaces selon les axes 

principaux car les oscillations lasers qui y seront produites seront elles-mêmes polarisées. Les sources 

de pompages le sont aussi et il faudra donc en tenir compte dans le placement de l’échantillon. 

 

La section efficace de gain σg est liée au gain g et à la population totale d’ions ytterbium N par : 

Eq. I. 2-59 :                                                              Ng gσ=  

En combinant, les Eq. I. 2-33 et Eq. I. 2-59, l’expression de la section efficace de gain est aussi : 

Eq. I. 2-60 :                                                  ( ) absemg 1 σβ−−σβ=σ  

Avec β, le taux d’inversion de population défini par l’Eq. I. 2-27. 
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Les graphiques de sections efficaces de gain des matériaux (§ 3) présentent les courbes de σg dans 

les différentes polarisations pour quelques valeurs de β (0 < β < 1). C’est un outil important car ces 

représentations vont permettre de prévoir assez facilement certaines propriétés laser du matériau. En 

particulier, l’émission laser « naturelle » se produit à la longueur d’onde de gain positif maximal. Les 

informations qui découlent de l’analyse de ces courbes sont : 

 La polarisation de l’émission laser ; 

 La longueur d’onde laser pour une inversion donnée ; 

 Une estimation de la valeur du seuil : cela dépend de la valeur de β qu’il faut considérer 

pour que le gain soit positif (plus β est grand et plus le seuil est élevé) ; 

 L’accordabilité de la longueur d’onde laser : plus le gain sera plat sur une large plage de 

longueurs d’onde et plus grande et plus facile sera l’accordabilité. 

2.2.4. Emission coopérative de l’ytterbium 

2.2.4.1. Le processus d’émission coopérative 

Les transitions coopératives observées sont principalement l’absorption coopérative [17], 

l’émission coopérative [18] et la sensibilisation coopérative [19]. Dans ces processus, plusieurs 

excitations ou désexcitations se produisent de manière simultanée contrairement à l’Addition de 

Photons par Transfert d’Energie (APTE, [20,21]). Ces effets ne peuvent être expliqués qu’en 

considérant l’interaction des ions les uns avec les autres et le mélange de leurs fonctions d’onde par 

ces perturbations inter-ioniques. 

Ces effets sont très peu efficaces : le rendement de la luminescence coopérative dans YbPO4, par 

exemple, vaut 10-8 cm2.W-1. En émission, ces processus sont beaucoup moins probables que l’APTE et 

expérimentalement, les transitions ne peuvent être observées que dans des systèmes où aucun niveau 

d’énergie n’existe dans le domaine d’émission coopérative. 

 
Figure I. 2-15 : luminescence coopérative de l’ytterbium 

Yb3+ Yb3+ 

Niveau d’énergie 
~10000 cm-1 
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La luminescence coopérative de l’ytterbium correspond à la désexcitation simultanée de deux ions 

Yb3+ qui conduit à l’émission d’un photon unique (à la longueur d’onde de 500 nm). L’énergie de ce 

photon émis est la somme des énergies correspondant aux transitions infrarouges 2F5/2→2F7/2 (voir 

Figure I. 2-15). 

2.2.4.2. Probabilité de l’émission coopérative 

La probabilité de la transition coopérative K entre deux ions est donnée par : 

Eq. I. 2-61 :                            ∑ ∑+
+

λ
π

=
'b,'a,b,a m
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où e est la charge de l’électron, h est la constante de Planck, n est l’indice de réfraction, J est le 

nombre quantique angulaire total du niveau émetteur (ici J = 5/2). Mm est l’élément de matrice de la 

transition coopérative que l’on somme sur les trois polarisations m et l’ensemble des niveaux Stark des 

niveaux 2F7/2 et 2F5/2 des deux ions. 

On peut démontrer que K se réduit à la somme des contributions des interactions dipôle-dipôle et 

quadripôle-dipôle : 

Eq. I. 2-62 :                                        ( ) ( )
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Avec Kdd et Kqd, les probabilités de luminescence coopérative par interactions dipôle-dipôle et 

quadripôle-dipôle respectivement. a est une distance de référence et R est la distance entre les ions n et 

n’ interagissant. 

En pratique, il est plus aisé d’utiliser le coefficient d’interaction coopérative moyen, noté X, qui 

est la moyenne des interactions de l’ion n avec tous ses voisins n’ : 

Eq. I. 2-63 :                                                       ( )∑=
'n

'n,nKX  

Il est intéressant de noter la forte dépendance de luminescence coopérative avec la distance entre 

les ions. En effet, l’Eq. I. 2-62 montre que cette distance intervient avec des exposants -6 et -8 suivant 

le type d’interaction considérée. L’influence de la concentration est donc très importante. 

2.2.4.3. Equations de population 

Les équations de population sont utiles pour lier les paramètres spectroscopiques aux données 

expérimentales. L’évolution de la probabilité Pn qu’un ion Yb3+ dans d’un site n se trouve dans l’état 

excité comprend un terme relatif à la désexcitation monoionique (dans l’infrarouge) et d’un autre 

relatif à la désexcitation coopérative (dans le visible). Ce dernier prend en compte les interactions avec 

tous les ions n’ environnants : 

Eq. I. 2-64 :                                                ∑
≠
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où τ est le temps de vie radiatif de la transition 2F5/2→2F7/2. En considérant une diffusion rapide de 

l’excitation (typique des systèmes fortement dopés), Pn peut être remplacée par sa moyenne β  
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(Eq. I. 2-27). La concentration en ions dans l’état excité Ne peut alors se traduire par Ne = βN0 (N0 est 

la concentration totale d’ions Yb3+). 

D’après les équations Eq. I. 2-63 et Eq. I. 2-64 : 

Eq. I. 2-65 :                                                     
0

2
eee

N
XNN

dt
dN

−
τ

−=  

On retrouve une partie de l’équation de population Eq. I. 2-29 (ici, l’effet laser n’est pas pris en 

compte : I = 0 ; et on se place juste après l’excitation : IP = 0). 

Trois principaux modèles ont été proposés par E. Montoya et al. [22] pour expliquer la variation 

de X en fonction du taux de dopage en ions ytterbium notée ρ. 

 

 Le modèle de distribution aléatoire 

Il consiste en un arrangement aléatoire des ions Yb3+ dans la matrice. Dans ce cas, X croit 

linéairement avec ρ jusqu’à sa valeur maximale X(100) à ρ = 100% : 

Eq. I. 2-66 :                                                        ( ) ( )100XX ρ=ρ  
 

 Le modèle de paires 

Ce modèle consiste en la formation de paires Yb-Yb dans la matrice. Dans ce cas, le 

comportement de X(ρ) est aussi linéaire mais avec un décalage à l’origine X0 qui correspond à 

l’interaction avec le voisinage formant la paire.  

Eq. I. 2-67 :                                              ( ) ( )( )00 X100XXX −ρ+=ρ  
 

 Le modèle d’agrégats 

Enfin, ce modèle consiste en la formation de clusters ou d’agrégats de terres rares dans la matrice. 

Cependant, ce mode de substitution doit entraîner des déformations cristallines et un changement des 

propriétés optiques. En considérant ce modèle, X(ρ) pour un ion donné est le résultat du remplissage 

de la matrice cristalline par les ions ytterbium aux positions de substitutions permises. 

2.2.4.4. Paramètres expérimentaux 

Nous allons expliquer la démarche pour obtenir le coefficient d’interaction coopérative moyenne 

X expérimentalement, en fonction de l’intensité infrarouge, IIR, et de l’intensité de luminescence 

coopérative, Icoop, mesurées. 

L’intensité infrarouge est : 

Eq. I. 2-68 :                                                           
τ

= e
IRIR

N
GI  

D’autre part, l’intensité coopérative est : 

Eq. I. 2-69 :                                                     
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Le facteur ½ provient du fait qu’un photon coopératif est issu de deux ions. Les intensités sont en 

photons.s-1.cm-3 et les facteurs GIR et Gcoop sont les facteurs géométriques qui rendent compte des 

fractions spatiales de photons collectés par le système expérimental. ρ est la concentration en 

ytterbium. Si pour chaque échantillon, les acquisitions se font dans exactement les mêmes conditions, 

on peut dire que GIR = Gcoop et en faisant le rapport des équations Eq. I. 2-68 et Eq. I. 2-69, le 

coefficient d’interaction devient : 

Eq. I. 2-70 :                                                        ( )
τ

=ρ
e

0

IR

coop

N
N2
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Le rapport β = Ne/N0 ne dépend que de l’intensité de pompage, des sections efficaces et du temps 

de vie de fluorescence du matériau (voir Eq. I. 2-30). Le deuxième facteur de l’Eq. I. 2-70 est donc 

indépendant de la concentration en Yb3+. Soit : 

Eq. I. 2-71 :                                                            ( )
IR

coop

I
I

X ∝ρ  

Cette conclusion nous sera utile dans le §3.1.3.2. 

2.3. Un nouveau facteur de mérite prenant en compte la résistance 

thermique du matériau et la production de chaleur. 

La comparaison directe par l’expérience de la résistance de matériaux laser sous forte puissance 

de pompe est difficile du fait du coût élevé des diodes laser nécessaires. Même en possession de ces 

diodes, il ne serait pas envisageable de tester systématiquement tous les cristaux connus dopés 

ytterbium. Il est donc primordial de définir un facteur de mérite de résistance des matériaux. 

Dans le paragraphe 2.1.1, nous avons rappelé comment relier la résistance aux chocs thermiques 

d’un matériau monocristallin aux données simples que sont la conductivité thermique κ et le 

coefficient d’expansion thermique α. Rappelons l’Eq. I. 2-10 : 

α
κ

∝TR  

Cet outil est intéressant du fait de sa simplicité mais nous paraissait incomplet. En effet, ce 

paramètre rend compte de la résistance d’un matériau pour une certaine production de chaleur mais ne 

prend pas en compte la production de chaleur elle-même : si deux matériaux ont un coefficient RT 

identique celui qui produira le moins de chaleur, c’est-à-dire celui qui aura donc le plus faible défaut 

quantique, résistera mieux lors de la montée en puissance. La prise en compte de ce paramètre, noté ηQ 

dans la suite, dans un facteur de mérite en plus des paramètres thermomécaniques est l’objet du calcul 

suivant inspiré de la méthode de calcul de RT. 

Si ∆Tmax est la différence de température maximale admise par le cristal, on a d’après  

l’Eq. I. 2-6 : 

Eq. I. 2-72 :                                                        
α
κ

∝∝∆ Tmax RT  
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Connaissant la première loi de Fourier reliant le flux thermique ϕ au gradient de température : 

Eq. I. 2-73 :                                                              T∇κ−=ϕ , 
il est possible de relier ∆Tmax au flux de chaleur maximal dans le cristal ϕmax : 

Eq. I. 2-74 :                                                           
κ

ϕ
∝∆ max

maxT  

D’autre part, en faisant l’approximation que l’ensemble de la charge, ou puissance, thermique 

produite lors de l’effet laser provient du défaut quantique ηQ, alors ϕmax est relié à la puissance 

maximale de pompage admissible par le matériau Pmax par : 

Eq. I. 2-75 :                                                         maxQmax Pη∝ϕ  

A partir des équations Eq. I. 2-72, Eq. I. 2-74 et Eq. I. 2-75, la puissance maximale de pompage 

admissible par le matériau est : 

Eq. I. 2-76 :                                                           
Q

Tmax RP
η
κ

∝  

Par analogie avec RT, il est possible de définir un paramètre de résistance à la puissance de 

pompage RP tel que : 

Eq. I. 2-77 :                                                     max
Q

TP PRR ∝
η
κ

=  

Or, connaissant l’expression de RT (Eq. I. 2-72), on en déduit l’expression de RP en fonction de 

paramètres simples du cristal : 

Eq. I. 2-78 :                                                            
Q

2

PR
αη
κ

∝  

Ce paramètre de résistance à la puissance de pompage montre qu’un bon matériau laser pour des 

applications à hautes puissances doit présenter une très forte conductivité thermique, un faible défaut 

quantique et une faible expansion thermique. On note cependant que le rôle de la conductivité 

thermique intervient au carré dans RP. 

2.4. Choix des matériaux et influence de leur morphologie 

2.4.1. Orientation du choix de nouvelles matrices 

Les paragraphes précédents, §2.1, §2.2 et §2.3, ont posé les bases de notre choix des matrices 

cristallines. Cependant, plusieurs autres points doivent être pris en compte avant de s’intéresser aux 

propriétés thermomécaniques et optiques des matériaux. 

Tout d’abord, le matériau doit pouvoir accueillir les ions ytterbium Yb3+. Il doit donc posséder des 

sites cationiques d’une taille sensiblement égale à cet ion : le rayon de Yb3+ varie entre 0.9 et 1.0 Å 

[23] suivant la coordinance. La compatibilité de la charge (3+) doit aussi être vérifiée. Les ions 

susceptibles d’être remplacés par ce dopant sont donc essentiellement les lanthanides, l’yttrium et, 

dans une moindre mesure, le scandium. D’autres ions peuvent être substitués comme certains ions 

alcalins ou alcalino-terreux mais le défaut de charge doit être compensé par des lacunes ou des ions 
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interstitiels. De plus, comme cela a été rappelé et démontré par l’équation Eq. I. 2-18, la différence de 

masse entre l’ion substitué et l’ion ytterbium doit être la plus faible possible pour obtenir une bonne 

conductivité thermique. 

Deuxièmement, la matrice doit être transparente dans la gamme de longueurs d’onde qui 

entourent les bandes d’absorption et d’émission de l’ytterbium (autour de 1000 nm). Ainsi, les ions 

optiquement actifs dans le visible–proche infrarouge sont à proscrire. En général, les ions de métaux 

de transition autre que nd0 voire nd10 ne peuvent être utilisés. Les lanthanides possibles sont le 

lutétium, le lanthane et le gadolinium. Les anions doivent aussi permettre cette transparence. Dans la 

suite, seuls les composés d’oxydes mixtes ont retenu notre attention. 

La durabilité chimique des cristaux est à prendre en compte pour une éventuelle application 

industrielle. Les formes hydratées et hydratables ne seront pas retenues : pas d’ions OH-, nitrates, 

sulfates. 

Les éléments radioactifs ne seront pas pris en compte pour des questions de sécurité. 

 

Par ailleurs, il est impératif de choisir des matériaux pouvant être élaborés sous forme de 

monocristaux de bonne qualité optique pour les applications laser. Nous n’avons pas considéré dans ce 

travail la possibilité de synthétiser des céramiques transparentes.  

Pour réaliser des monocristaux, le laboratoire est équipé de différents appareillages : 

 Un dispositif de croissance par la méthode Czochralski qui permet de synthétiser des 

boules cristallines de 2 cm de diamètre et d’une dizaine de centimètres de long. Leur 

qualité est suffisante pour les applications laser. Il faut cependant que le matériau soit 

congruent et il est possible d’atteindre des températures de fusion jusqu’à 2000°C. La 

durée d’une synthèse par cette méthode est de 1 à 2 semaines ; 

 Le four à fusion de zone optique qui permet de faire croître des cristaux de petite taille et 

de qualité cristalline assez pauvre. Cette technique est cependant idéale pour faire des 

essais de croissance en vue d’applications sur le four Czochralski. La durée de synthèse 

par cette méthode est de quelques heures ; 

 Un système permettant la croissance cristalline à partir d’un flux. Il permet de synthétiser 

des cristaux non congruents ou ayant une transition de phase entre la température de 

cristallisation et la température ambiante. La phase basse température ainsi produite est 

longue et délicate à obtenir et la durée de la croissance est d’environ 1 à 2 mois. 

Les mécanismes de fonctionnement de ces différents appareillages sont explicités en annexe 5. 

L’ensemble des éléments chimiques pouvant entrer dans la composition de matériaux répondant à 

l’ensemble de ces contraintes est présenté en Figure I. 2-16. 
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Figure I. 2-16 : classification périodique résumant le choix possible des éléments pour la synthèse de 

matériaux laser dopés ytterbium. 

Une fois ces conditions remplies, les propriétés thermiques et optiques du matériau sont à prendre 

en compte. Le YAG étant un cristal de référence pour les applications laser hautes puissance, nous 

l’utiliserons souvent comme matériau de comparaison. Comme l’indique l’Eq. I. 2-78, la conductivité 

thermique, l’expansion thermique et le défaut quantique sont trois propriétés importantes qui vont 

rendre compte de la résistance de notre matériau au flux laser. 

Les matériaux intéressants doivent être frittés puis élaborés sous forme de petits cristaux par le 

four à fusion de zone. Ceci permet d’entreprendre les premières mesures directes de conductivité et 

d’expansion thermiques. Une étude simple des propriétés d’émission et d’absorption de l’ytterbium 

peut être aussi engagée. Si ces premiers résultats s’avèrent satisfaisants, une croissance à plus grosse 

échelle et de meilleure qualité par la méthode Czochralski est alors envisagée. 

2.4.2. Sources laser existantes 

2.4.2.1. Les matériaux commercialisés ou étudiés pour les lasers hautes puissances 

Nous allons présenter ici les principaux matériaux destinés aux applications laser de fortes 

puissances. Le but n’est pas de donner une liste exhaustive mais de présenter des références pour les 

comparaisons ultérieures. 
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 Le YAG 

Comme cela a été mentionné plus haut, le cristal de référence pour des applications sous fort flux 

laser est le YAG (Y3Al5O12). Il apparaît dans beaucoup de systèmes commerciaux en régime continu 

ou pulsé. Sa conductivité thermique est l’une des meilleures lorsqu’il est non dopé  

(κ = 10.7 W.m-1. K-1 [6]) et son coefficient d’expansion thermique linéaire, α = 6.7 10-6 K-1 [2], est 

assez faible. Pourtant, les capacités thermiques de ce matériau sont surestimées : dopé à 5 % 

d’ytterbium, sa conductivité thermique chute jusqu’à 5.7 W.m-1. K-1 [§3]. De plus, la bande 

d’absorption la plus intense se trouve à 942 nm pour une émission laser à 1031 nm. Le défaut 

quantique associé est de près de 9%. Cela correspond à une charge thermique conséquente. 

 

 Les sesquioxydes 

Une autre famille a émergé depuis quelques années pour les applications hautes puissances : les 

sesquioxydes dopés ytterbium (Y2O3, Sc2O3, Lu2O3). Ils sont meilleurs conducteurs de chaleur que le 

YAG (composés non dopés : κY2O3 = 13.6 W.m-1.K-1, κSc2O3 = 16.5 W.m-1.K-1, κLu2O3 = 12.5 W.m-1.K-1 

[24] ; composés dopés : κ2.7%Yb :Y2O3 = 7.7 W.m-1.K-1 ; κ2.8%Yb :Sc2O3 = 6.6 W.m-1.K-1 ; 

κ2.7%Yb :Lu2O3 = 11 W.m-1.K-1 [25]) mais leur température de fusion très élevée (2400°C) les rend 

difficiles à synthétiser. Une équipe [26,27] a réussi à obtenir des monocristaux par la méthode 

Czochralski (avec un creuset de rhénium). Cette synthèse reste difficile et particulièrement coûteuse à 

cause du creuset utilisé. 

Une voie plus prometteuse mais encore à l’étude est la synthèse de céramiques transparentes. Ce 

procédé consiste en la densification maximale d’une céramique polycristalline jusqu’à ce qu’elle 

devienne transparente. A l’heure actuelle, la transparence n’est envisageable qu’avec des matrices de 

système cristallin cubique car il faut une isotropie d’indice de réfraction. Ainsi, la lumière qui passe 

d’un grain à l’autre de la céramique se propage en ligne droite et n’est pas diffusée. Cette technique est 

bien maîtrisée sur le YAG [24]. Dans le cas des sesquioxydes, l’obtention de céramiques de très bonne 

qualité optique est plus difficile mais certains échantillons ont été obtenus et leurs propriétés optiques 

testées [28,29]. Les résultats sont encourageants, mais des progrès sur la qualité sont nécessaires pour 

augmenter l’efficacité laser. 

Un autre avantage des céramiques transparentes est une propagation des fractures dans la 

céramique plus difficile que dans les cristaux. Les joints de grain en bloquent, en effet, la propagation. 

En conséquence, la relation de proportionnalité empirique montrée en Figure I. 2-1 n’est plus valable. 

Le coefficient de ténacité Kc est exalté et les paramètres de résistance à la fracture RT et RP aussi. 

2.4.2.2. Influence de la morphologie sur la résistance au flux des lasers solides 

Dans les facteurs de mérite concernant la résistance aux contraintes thermiques RT et laser RP des 

paragraphes 2.1.1 et 2.3, les critères morphologiques n’apparaissent pas. Ces facteurs de mérite 

permettent des comparaisons entre matériaux mais à morphologie identique pour se concentrer 



Partie 1 : Nouveaux matériaux possédant un paramètre de résistance à la fracture sous flux laser élevé 
 

 - 39 - 

uniquement sur leurs propriétés intrinsèques. Cependant, il est possible de jouer sur la forme des 

matériaux pour gagner en résistance : un échantillon volumineux par rapport à la zone pompée 

évacuera difficilement la puissance thermique. La différence de température entre le cœur et le bord du 

cristal est alors importante et la contrainte interne forte. Voici quelques exemples de géométries 

permettant de diminuer cette contrainte. 

 

 Les disques fins ou « thin discs » 

Une première manière de limiter les problèmes thermiques est de diminuer l’épaisseur du cristal 

laser pour favoriser son refroidissement. Ceci est d’autant plus réalisable que le diagramme des 

niveaux d’énergie de l’ion Yb3+ est très simple. La concentration en ion ytterbium peut alors être très 

importante sans pour autant avoir des phénomènes parasites de relaxation croisée, par exemple, 

comme dans le cas du néodyme. L’absorption du cristal est alors augmentée et de fines couches 

cristallines peuvent absorber une quantité non négligeable de la puissance de pompage. Cependant, un 

thin disc a pour épaisseur une fraction de mm (environ 300 µm) et la pompe doit quand même passer 

plusieurs fois à travers le cristal pour optimiser l’absorption. Par exemple, seize passages sont 

nécessaires pour avoir une efficacité optique raisonnable dans la configuration décrite en référence 

[30]. Ces fines couches sont découpées à partir d’un cristal massif puis polies, ou bien elles peuvent 

être directement fabriquées par épitaxie sur un cristal substrat. En fonctionnement laser, le support sur 

lequel ces disques sont fixés est thermostaté et absorbe la chaleur produite. Le transfert est favorisé par 

la faible épaisseur des disques et la température au cœur du cristal est peu élevée. Néanmoins, ces 

systèmes sont sensibles aux manipulations à cause de leur faible épaisseur. En outre, les cavités sont 

complexes pour augmenter les passages de la pompe à travers le cristal. Cela représente le principal 

handicap de ces systèmes qui sont cependant déjà commercialisés. 

 

 Les fibres 

Une deuxième manière de faciliter le transfert de chaleur est non pas de jouer sur l’épaisseur dans 

le sens du trajet optique mais de la diminuer dans le sens transversal pour obtenir des fibres laser. Les 

fibres sont en général faites de matériaux vitreux qui sont facilement malléables pour étirer des fibres 

de quelques dizaines ou centaines de microns de diamètre sur de grandes longueurs. Ces fibres sont en 

général faiblement dopées et la production de chaleur par unité de longueur est diminuée d’autant. Les 

fibres sont donc de bons candidats pour les lasers de puissance : des systèmes de plusieurs kilowatts 

ont été démontrés [31]. 

Enfin, citons des travaux récents sur des fibres cristallines (YAG, LiNbO3, Al2O3) de forme de 

sections variées et de diamètre de 100 µm à plusieurs mm. 
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 Les assemblages de cristaux 

Pour augmenter la dissipation de la charge thermique, le cristal laser est souvent entouré d’un bloc 

de cuivre thermostaté : la température au sein du cristal est ainsi réduite. Pour la diminuer davantage, 

un matériau conducteur de chaleur peut être collé sur les faces d’entrée et de sortie du cristal. Il faut 

naturellement qu’il soit transparent aux longueurs d’ondes de pompage et laser. Cette technique 

d’assemblage est l’objet de la deuxième partie de ce travail et y sera plus précisément traitée. 

 

Comparés aux systèmes précédents, les lasers solides « massifs » dissipent plus difficilement la 

chaleur. Cependant, plusieurs avantages sont à prendre en compte : une synthèse plus aisée, la 

simplicité de la cavité laser et surtout la qualité de faisceau. Par ailleurs, des matériaux massifs 

performants pourraient être également synthétisés sous forme de disques fins ou de fibres cristallines 

pour augmenter encore leur tenue au flux. 
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33..  CCrrooiissssaannccee  eett  ééttuuddee  ddee  nnoouuvveeaauuxx  mmaattéérriiaauuxx  ddooppééss  yytttteerrbbiiuumm  
Le chapitre 1 a posé les bases concernant les axes de recherche de nouveaux matériaux dopés 

ytterbium pour en faire des sources laser de fortes puissances. Plusieurs composés ont été synthétisés 

et testés lors de cette thèse. Dans ce chapitre, nous présenterons les résultats obtenus pour les 

composés étudiés qui présentent le plus d’intérêt. La croissance sera décrite puis les mesures des 

propriétés thermiques et spectroscopiques. Enfin, dans les cas où la qualité cristalline le permet, les 

résultats lasers seront présentés. 

3.1. Le CaGdAlO4 ou CALGO [32] 

Ce matériau appartient à une famille dont la formule est de type ABCO4 avec A = Ca2+, Sr2+, 

Ba2+ ; B = ions de terre rare ; et C = Al3+, Ga3+. Peu de données sur les propriétés thermiques de ces 

matériaux sont présentes dans la littérature. Dans [33], A. Pajaczkowska et al. ont proposé une valeur 

mesurée de la conductivité thermique de 7.1 W.m-1.K-1 pour un cristal de SrLaAlO4. Cependant, il est 

assez difficile de mettre une quantité supérieure à quelques pourcents d’ions Yb3+ à la place des ions 

La3+ à cause de la différence importante entre leurs rayons ioniques (r[La3+] = 1.22 Å et  

r[Yb3+] = 1.04 Å en coordinance 9 [23]). Donc, nous avons préféré étudier un matériau à base de 

gadolinium. En utilisant du gadolinium à la place du lanthane, il fallait remplacer le strontium par le 

calcium pour avoir la bonne phase et pour que le matériau soit congruent. Le matériau que nous avons 

étudié est donc le CaGdAlO4 appelé CALGO. A notre connaissance, ce matériau n’a encore jamais été 

dopé avec de l’ytterbium. Les dopages existants sont : à l’erbium [34,35], au néodyme [36], au titane 

[37]. Un composé voisin, le CaYAlO4 a été dopé au thulium [38,39] et co-dopé ytterbium – erbium – 

cérium [40]. Ce dernier composé apparaissait pourtant moins intéressant que le CALGO car d’après 

l’Eq. I. 2-18, la conductivité thermique y est plus sensible au taux de dopage du fait de la différence de 

masse plus importante entre Y et Yb qu’entre Gd et Yb. 

3.1.1. Croissance cristalline 

La fusion de ce composé est congruente et son point de fusion est d’environ 1700°C. Il est donc 

possible de l’élaborer par fusion de zone ou par la méthode Czochralski (voir annexe 5). Après des 

essais de croissance par la méthode de fusion de zone, la synthèse est apparue assez simple. Des 

cristaux de qualité laser ont pu être envisagés. 

Pour cela, les poudres des différents oxydes simples (Yb2O3, CaCO3, Gd2O3, Al2O3) sont 

mélangées en quantités stoechiométriques selon l’Eq. I. 3-1, en supposant que l’ytterbium substitue 

uniquement le gadolinium, puis pressées avant d’être frittées selon le programme de la Figure I. 3-1 

pour que se produise la réaction à l’état solide. Le dopage utilisé est de 2 % en ions Yb3+ par rapport 

aux ions Gadolinium du composé non dopé. Ce taux de substitution correspond à une quantité 

volumique de 2.50 × 1020 ions.cm-3. 
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Eq. I. 3-1 :    
( )

( ) 24xx13232323 COAlOYbCaGdOAl
2
1OYb

2
xOGd

2
x1CaCO +→++

−
+ −  

 

 
Figure I. 3-1 : programme de réaction à l’état solide de la céramique de CaGdAlO4 :2 % Yb. 

Le palier à 1000°C permet la réaction des carbonates et la libération de CO2 progressive pour ne 

pas détruire la céramique. A la sortie du four, cette céramique possède une couleur brun-clair en 

surface. Ensuite, elle est placée dans le four Czochralski (annexe 5) pour obtenir un monocristal. Les 

conditions de tirages sont présentées dans le Tableau I. 3-1. 

Tableau I. 3-1 : conditions de tirage Czochralski du CaGdAlO4 :2 % Yb. 

Température de fusion ~1700°C 
Atmosphère Azote 

Vitesse de tirage 1 mm.h-1 
Vitesse de rotation 30 tours.min-1 

Amorçage Tige en iridium 
 

Un seul essai sans germe a permis d’obtenir un magnifique monocristal. Cependant, la couleur 

brun-clair obtenue n’est pas celle attendue pour une matrice d’oxydes dopée à l’ytterbium qui doit être 

normalement incolore. Ce phénomène avait déjà été observé dans d’autres matrices (par exemple dans 

YAlO3 [41,42]) et un recuit réducteur permet de faire disparaître cette coloration attribuée à des 

défauts. Après un recuit de 40 h à 1000°C sous flux dynamique d’argon/10 % d’H2, le cristal retrouve 

un aspect incolore dont la photographie est présentée en Figure I. 3-2. 

 
Figure I. 3-2 : monocristal de CALGO :2 % Yb obtenu par la méthode Czochralski suivie d’un recuit 

réducteur. La « tête » du cristal a été coupée et n’apparaît pas sur cette image. 

temps 

T 

2.5°C.min-1 

2.5°C.min-1 

6°C.min-1 

1000°C / 12 h 

1490°C / 17 h 
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Hormis les défauts colorés, le cristal ne comporte aucune fracture, inclusion ou autre centre 

diffusant. Le diagramme de diffraction de ce cristal présenté en Figure I. 3-4 ne présente aucune phase 

parasite. A partir de cette boule, plusieurs échantillons ont été extraits, orientés et polis pour les 

différentes mesures envisagées par la suite (Figure I. 3-3). 

 
Figure I. 3-3 : échantillons orientés et polis pour les mesures thermiques, optiques et laser. 
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Figure I. 3-4 : diagramme de diffraction des RX du cristal de CaGdAlO4 :2 % Yb 

 obtenu par Czochralski. (λ[Kα Co] = 1.78897 Å) 

Les caractéristiques structurales sont regroupées dans le Tableau I. 3-2 et la Figure I. 3-5. Il 

apparaît que l’ytterbium n’a qu’un seul site d’accueil de symétrie C4v mais que ce site est le même 

pour les ions calcium et gadolinium. Compte tenu de l’assez faible différence de taille entre Ca2+ et 

Gd3+ en coordinence 9 (1.18 et 1.11 Å respectivement [23]), une distribution désordonnée entre ces 

ions est envisageable, comme le prétendent A. A. Lagatskii et al. [36]. Par conséquent, des 

environnements différents du site de l’ytterbium sont à prévoir. 
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Tableau I. 3-2 : résumé des données structurales du CALGO   

 
Figure I. 3-5 : représentation schématique de 8 mailles de CALGO. 

3.1.2. Etudes thermiques 

Dans l’article [33], A. Pajaczkowska et al. ont proposé une valeur de conductivité thermique de 

7.1 W.m-1.K-1 dans un cristal de SrLaAlO4. Cette valeur est intéressante comparée à celle du  

YAG :5 % Yb (Tableau I. 4-1) qui n’est que de 5.7 W.m-1.K-1. Cependant, SrLaAlO4 n’était pas très 

favorable car il est assez difficile de substituer du lanthane par de l’ytterbium à cause de l’importante 

différence entre leur rayons ioniques (1.22 Å et 1.04 Å respectivement en coordinance 9 [23]). La 

substitution du gadolinium (1.11 Å [23]) par l’ytterbium est plus facile et de forts taux de dopage 

peuvent être envisagés. 

Comme le Tableau I. 3-2 l’indique, le composé CaGdAlO4 est quadratique. C’est-à-dire qu’il 

comporte deux directions inéquivalentes pour ses propriétés physiques. 

Avant d’exploiter les mesures de photothermie, nous avons mesuré la chaleur spécifique. Une 

valeur de 420 J.Kg-1.K-1 a été obtenue par la méthode de mesure DSC présentée en annexe 2. 

A partir de cette valeur, la conductivité thermique dans les deux directions principales a été 

déterminée sur le composé dopé à 2 at.% (par rapport à Gd3+) : 6.9 W.m-1.K-1 et 6.3 W.m-1.K-1 selon 

l’axe a et l’axe c (= axe optique) respectivement. Ces valeurs sont assez élevées comparées à celle du 

YAG :5 % Yb. Néanmoins, elles sont très différentes de la valeur prédite par l’Eq. I. 2-16 qui est de 

11.4 W.m-1.K-1. La présence d’ions Yb3+ dans la structure n’explique pas à elle seule cette différence 

car, en supposant une valeur de 11.4 W.m-1.K-1 pour le CALGO non dopé, l’Eq. I. 2-18 prédit une 

valeur quasiment inchangée pour un taux de dopage de 2 %. Nous avons cependant indiqué au début 

de ce manuscrit que la valeur prédite par l’Eq. I. 2-16 était assez approximative et ne donne qu’une 

tendance pour les nouveaux matériaux. 

 

CaGdAlO4 
Groupe d’espace I4/mmm 

Système cristallin Quadratique 
Uniaxe 

a 3.66 Å 
c 12.01 Å 

Volume de maille 161.15 Å3 
Z 2 

Masse molaire 288.31 g.mol-1 
Masse volumique 5.94 g.cm-3 

Site d’insertion de Yb3+ Gd3+/Ca2+ 
Sym. C4v 

Site de AlIII 
(Octaédrique) 

Site de GdIII /CaII 
(Coord. 9) 

c 
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Les mesures des paramètres de maille du CaGdAlO4 :2 % Yb ont été effectuées par diffraction des 

rayons X à différentes températures entre 20°C et 1100°C. La Figure I. 3-6 reporte ces valeurs. A 

partir des droites obtenues, les coefficients de dilatation sont de 10.1 × 10-6 et 16.2 × 10-6 K-1 suivant 

les axes a et c respectivement (voir annexe 1). 
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Figure I. 3-6 : évolution des paramètres de maille du CaGdAlO4 en fonction de la température obtenus par 

diffraction des rayons X ; αa = 10.1 × 10-6 K-1 ; αc = 16.2 × 10-6 K-1. 

3.1.3. Etudes spectroscopiques 

3.1.3.1. Etude à température ambiante 

Le CALGO possède une symétrie cylindrique (uniaxe) qui régit ses propriétés spectroscopiques. 

On parlera d’orientation π lorsque le champ électrique de la lumière est parallèle à l’axe optique  

(axe c) et d’orientation σ lorsque ce champ électrique lui est perpendiculaire. 

En ce qui concerne le temps de vie de l’état excité de Yb3+, des valeurs dispersées peuvent être 

obtenues à cause du phénomène de réabsorption bien connu pour l’ion ytterbium si aucune précaution 

n’est prise. Dans ce travail, la mesure a été réalisée sur une partie de monocristal réduite en poudre 

collée en film très mince sur une lame de verre pour diminuer au maximum le trajet des photons émis 

dans la matrice et ainsi diminuer la probabilité qu’ils soient réabsorbés par un autre ion. La valeur 

mesurée de cette façon est 0.42 ms. 

L’indice de réfraction n’a pas été mesuré lors de ce travail mais A. A. Lagatskii et al. [36] ont 

mentionnés une valeur pour cet indice de 1.85. La biréfringence n’est toutefois pas précisée. 

La Figure I. 3-7 présente les sections efficaces de gain de CaGdAlO4 :Yb dans les configurations 

σ et π. La section efficace d’absorption de ce matériau est maximale pour λ = 979 nm en polarisation 

π (σabs = 2.7 × 10-20 cm2) : ce sera la configuration de pompage pour les tests laser. Cette valeur est 

l’une des plus fortes pour les composés dopés ytterbium mises à part certaines apatites et oxyapatites. 

C’est un avantage car le taux de dopage n’a pas besoin d’être conséquent pour absorber une forte 

proportion de la puissance de pompage. En conséquence, la valeur de la conductivité thermique en est 

moins altérée (Eq. I. 2-18). 
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L’émission est quant à elle très large en configuration σ. La section efficace de gain qui en 

découle est aussi très large et plate quelque soit la valeur de l’inversion β. C’est dans cette 

configuration qu’elle est la plus forte. Donc, l’émission laser aura lieu préférentiellement en 

polarisation σ. L’absorption, et la réabsorption, est très faible au delà de 1000 nm, ce qui doit se 

traduire par de faibles seuils laser. Le gain maximal est à environ 1050 nm. L’émission laser est donc 

attendue à cette longueur d’onde. Cependant, le gain étant très plat sur une plage de 1075 nm à  

990 nm, des oscillations laser peuvent être envisagées à de très basses longueurs d’ondes permettant 

de réduire d’autant le défaut quantique. 
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Figure I. 3-7 : sections efficaces de gain en configuration π et σ  du CaGdAlO4 :2 % Yb. β est le taux 

d’inversion de population (σg = βσem – (1-β)σabs). Pour β = 1 et β = 0, on a respectivement  
la section efficace d’émission et (l’opposée de) la section efficace d’absorption. 

3.1.3.2. Etude de l’origine du plateau dans le spectre d’émission 

La Figure I. 3-7 montre un « plateau » sur le spectre d’émission de 990 nm à 1050 nm en 

polarisation σ qui conduit à un gain très plat dans cette gamme de longueurs d’onde. Cette propriété du 

Yb :CaGdAlO4 est très importante car elle va permettre les excellentes performances explicitées dans 

les paragraphes suivants (§3.1.4 et §3.1.5). Ce caractère inhabituel a suscité notre curiosité. Dans ce 

qui suit, nous présenterons différents résultats de spectroscopie pour essayer de comprendre l’origine 

de ce plateau. 

 

 Emission par excitation sélective à 10 K 

Les spectres d’émission de la Figure I. 3-8 sont effectués en scannant la raie 0-0’ d’absorption 

avec le laser d’excitation variant entre 978 nm et 983 nm sur un CALGO :0.1 % Yb. Avec un pas de 

0.5 nm pour l’excitation, un décalage progressif des bandes d’émission est observé. Cependant, il est 

possible de reconnaître deux formes de spectres distinctes. La première est observable pour des 

excitations en dessous de 980 nm avec une bande très large autour de 1020 – 1030 nm. Pour une 

excitation au-delà de 980 nm, une autre forme se dessine avec une large bande à 1040 – 1050 nm et 

une plus fine à 995 nm. 

π σ 
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Ces résultats montrent l’existence de deux familles d’environnements pour l’ytterbium avec, dans 

chaque famille, un élargissement important. Pour quantifier celui-ci, des spectres d’excitation sélective 

doivent être entrepris. 
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Figure I. 3-8 : spectres d’émission par excitation sélective dans la raie 0-0’ pour un CALGO :0.1 % Yb.  

Les longueurs d’onde d’excitation (saphir :Ti) sont indiquées pour chaque spectre.  
Le spectre avec l’excitation à 980.5 nm est reporté sur les deux graphiques. 

 

 Spectres d’excitation de la fluorescence à 10 K 
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Figure I. 3-9 : spectres d’excitation de la fluorescence dans un CALGO :2 % Yb 

 en observant l’émission à 1017 nm et 1060 nm. 

La Figure I. 3-9 représente les spectres d’excitation de la fluorescence du composé  

CALGO :2 % Yb. Que les spectres soient enregistrés sur l’émission à 1017 nm (bande principale de 
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l’une des familles d’environnements) ou à 1060 nm (bande principale d’émission de l’autre famille) 

les parties des spectres à haute énergie (λ < 975 nm) sont confondues. En revanche, dans la bande 

située à 980 nm, on retrouve deux types d’absorptions légèrement différentes, ce qui était déjà observé 

dans les spectres de la Figure I. 3-8 et qui contribuent à la largeur inhomogène. 

Cependant, pour ce matériau, cette approche n’est pas assez sélective. En effet, les émissions à 

1017 ou 1060 nm correspondent à une superposition des émissions des deux familles. Pour gagner en 

sélectivité, nous avons donc effectué des mesures sur la luminescence coopérative de l’ytterbium. De 

plus, dans la luminescence coopérative, les phénomènes parasites de réabsorption sont inexistants. 

L’intensité des phénomènes coopératifs varie comme la concentration en ions Yb3+ au carré. Pour 

augmenter la qualité des spectres – augmenter le rapport signal sur bruit – l’utilisation des composés 

les plus dopés est préférable. Or, il faut vérifier que l’augmentation de cette concentration ne modifie 

pas l’allure des spectres. 
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Figure I. 3-10 : spectres d’émission du CALGO dopé à 0.1 % Yb et à 2 % Yb  
en excitant plus haut en énergie (λexc = 965 nm) 

Les spectres d’émission de la Figure I. 3-10, correspondant à une excitation à 965 nm pour des 

cristaux de différentes concentrations, montrent que, jusqu’à deux pourcents, la concentration en ions 

ytterbium n’a pas ou peu d’influence sur l’allure de ces spectres. Les résultats sont donc transposables 

de CALGO :2 % Yb à CALGO :0.1 % Yb pour réaliser les analyses de luminescence coopérative. 

Rappelons qu’une plus forte concentration permet une plus forte émission dans le cadre du processus à 

deux photons. 

 

 Luminescence coopérative à 10K 

Les spectres d’émission de la Figure I. 3-11a correspondent à l’émission coopérative dans le bleu-

vert, sous excitation infrarouge des ions Yb3+. En excitant à 965 nm, la forme globale du spectre de 

l’ytterbium correspondant à la convolution du spectre infrarouge apparaît. Des transitions optiques 

liées à des impuretés d’erbium (540-550 nm) et de thulium (480 nm) sont aussi présentes sur les 
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spectres. D’autre part, en excitant des sites différents, à 977 nm puis à 982 nm, on note peu de 

différence dans la Figure I. 3-11a sauf au niveau de la raie 00-0’0’ où deux pics d’émission distincts 

apparaissent à 489.7 nm et à 491 nm en excitant à 977 nm et 982 nm respectivement. 
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Figure I. 3-11 : a) spectres de luminescence coopérative  de l’ytterbium dans un 

 CALGO :2 % Yb pour différentes longueurs d’onde d’excitation. 
b) spectres d’excitation de la fluorescence dans un CALGO :2 % Yb.  

Les longueurs d’onde d’émission observées sont indiquées. 

Sur la Figure I. 3-11b qui présente les spectres d’excitation de la fluorescence coopérative, il est 

possible de déterminer les largeurs de bandes à 980 nm car la raie du laser ne vient pas perturber le 

spectre à la différence de ceux de la Figure I. 3-8.  

En caractérisant l’émission à 505 nm, une absorption globale autour de 980 nm apparaît de largeur 

8 nm. Ensuite, pour identifier l’inhomogénéité dans chacune des deux familles, les spectres 

d’excitation sont réalisés en enregistrant l’émission à 491 nm d’une part et 489.7 d’autre part (voir 

Figure I. 3-11a en bas). Les largeurs sont d’environ 3 nm alors que pour un cristal monosite, KYW 

(KY(WO4)2) de bonne pureté, la largeur a été estimée à 0.5 nm 

 

 Etude du temps de vie en fonction de la température et de la concentration 

Les mesures du temps de vie de l’état excité de l’ytterbium dans le CALGO en fonction de la 

température et de la concentration sont reportées dans le Tableau I. 3-3. Quelle que que soit la 

température, la hausse de la concentration contribue à l’augmentation du temps de vie. En effet, les 

expériences ont été réalisées sur un monocristal. Même en prenant la précaution d’exciter les ions à 

l’extrême bord du cristal, les effet de réabsorption ne sont pas totalement éliminés. Ce qui explique 

l’allongement du temps de vie. 

 

 

 

a b 

489.7 nm

491 nm
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Tableau I. 3-3 : temps de vie de l’état excité de l’ytterbium dans le CALGO mesurés en 
 fonction de la température et de la concentration. 

Temps de vie mesuré de l’état excité de l’ion Yb3+ en ms Taux d’Yb3+ 
10 K 100 K 200 K 300 K 

0.1 % 0.61 0.57 0.50 0.45 
0.5 % 0.63 0.60 0.54 0.51 
1 % 0.66 0.63 0.57 0.55 
2 % 0.73 0.70 0.68 0.67 

 

Par contre, plus la température augmente et plus ce temps de vie diminue. Cet effet est dû 

principalement à l’activation thermique des transferts ytterbium-ytterbium et ytterbium-défaut. 

D’autre part, le temps de vie de 0.45 ms obtenu à 300 K sur un échantillon à 0.1 %, où la 

réabsorption est donc supposée négligeable, est similaire à celle obtenue précédemment sur poudre sur 

un échantillon à 2 %. Cette valeur obtenue sur poudre est donc validée. 

 

 Etude de la répartition des ions ytterbium dans la matrice 

Pour évaluer la répartition des ions ytterbium dans la matrice cristalline, le coefficient 

d’interaction coopérative moyenne a été étudié. Pour cela, sachant que ce coefficient noté X dans  

l’Eq. I. 2-71 est proportionnel au rapport entre l’intensité de lumière coopérative et l’intensité 

infrarouge, ce rapport a été mesuré pour différentes concentrations en ions ytterbium : 0.1 % ; 0.5 % ; 

1 % et 2 %. Les résultats sont présentés sur la Figure I. 3-12. 
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Figure I. 3-12 : évolution du rapport entre l’intensité de luminescence coopérative 

 et l’intensité de luminescence IR en fonction du taux d’ytterbium. 

L’allure du rapport Icoop/IIR, c’est-à-dire l’allure du coefficient d’interaction coopérative moyenne 

X, en fonction de la concentration en Yb3+ est quadratique. La distribution de ces ions n’est donc ni 

aléatoire (droite qui passe par l’origine, Eq. I. 2-66) ni selon un modèle de paires (droite ne passant pas 

par l’origine, Eq. I. 2-67). Par contre un modèle d’agrégats peut conduire à ce résultat. Etudions cette 

hypothèse. 
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Si, pour une concentration moyenne N0 en ions ytterbium dans la matrice, Nc représente le 

nombre moyen d’ions d’un agrégat et f représente la fraction des ions Yb3+ contenus dans les agrégats, 

alors : 

Eq. I. 3-2 :                     ( )
( ){ }( )

( )

0
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Le premier terme correspond aux interactions entre les ions libres (en dehors des agrégats). Le 

deuxième terme correspond aux interactions entre les ions dans un agrégat. Les paires n’ont pas été 

prises en compte dans l’Eq. I. 3-2 car sur la Figure I. 3-12, la courbe de tendance passe par zéro 

(contrairement à ce qui est attendu d’après l’Eq. I. 2-67). Le tout est divisé par N0 car X est un 

coefficient moyen. 

L’Eq. I. 3-2 peut être simplifiée en : 

Eq. I. 3-3 :                             ( ) ( ){ }( )
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Pour de faibles concentrations (N0 petit), on peut supposer que : 

Eq. I. 3-4 :                                       { }
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En effet, pour de très faibles concentrations, c’est-à-dire de petits agrégats, il est vraisemblable de 

penser que les coefficients K d’interaction d’un ion au sein d’un cluster avec les ions de son entourage 

sont quasiment tous égaux, les distances étant toutes à peu près égales (troisième condition de  

l’Eq. I. 3-4). Les conditions de l’Eq. I. 3-4 signifient que le deuxième terme de l’Eq. I. 3-3 peut 

s’écrire : 

Eq. I. 3-5 :                                                         2
0

N

NKf
c

∝









∑  

Dans l’Eq. I. 3-3, le coefficient K d’interaction des ions libres avec leurs voisins est très faible car, 

à faible concentration, les distances moyennes interioniques sont très grandes. Par conséquent : 

Eq. I. 3-6 :                                                            2
00 N)N(X ∝  

La Figure I. 3-12 présentant une dépendance quadratique de X([Yb3+]) est donc expliquée par une 

distribution partielle des ions ytterbium sous forme d’agrégats dans la matrice cristalline de 

CaGdAlO4. Ce sont les agrégats qui participent majoritairement à l’émission coopérative mais bien 

entendu, à ces faibles concentrations, une partie non négligeable des ions activateurs reste distribuée 

aléatoirement au sein de la matrice cristalline. Dans la mesure où X ne peut pas être déterminé de 

façon absolue, nous ne pouvons pas évaluer f. 
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 Conclusion sur les études spectroscopiques 

 
Figure I. 3-13 : réseau des sites de gros cations Ca2+ et Gd3+ au sein de la structure cristalline 

 et isolement d’un de ces sites avec les distances entres les cations 

A partir des résultats précédents, l’origine de l’émission large et plate peut être avancée. En effet, 

deux familles d’environnement sont ressorties. Dans chaque famille, une forte inhomogénéité est aussi 

à prendre en compte.  

La Figure I. 3-13 montre le réseau de gros cations Ca2+ et Gd3+ dans la matrice cristalline de 

CALGO. Ces ions se partagent ce même site. Un ion Yb3+ situé dans l’un de ces sites voit un 

environnement de neuf gros cations premiers voisins comme présenté sur la Figure I. 3-13. Ces neuf 

cations se partagent en trois groupes : quatre ions distants de 3.68 Å ; quatre ions à 3.66 Å et un ion à 

3.38 Å. Ce dernier est beaucoup plus près que les huit autres qui sont sensiblement à la même distance 

de l’ion central. C’est donc lui qui a le plus d’influence sur le champ cristallin de l’ytterbium et, par 

conséquent, sur ses propriétés spectroscopiques. Quand ce site est occupé par un ion calcium ou par un 

ion gadolinium, leurs électronégativités et leurs charges étant différentes, la liaison chimique métal-

oxygène est aussi différente. Chacune des deux familles mises en évidence par spectroscopie optique 

correspond à la présence de Ca2+ ou Gd3+ (~Yb3+) dans le site le plus proche de l’ion Yb3+ central. La 

largeur inhomogène de chaque famille s’interprète par les différentes combinaisons d’occupation des 

huit autres sites par Ca2+ ou Gd3+ ou Yb3+. Une contribution supplémentaire à l’inhomogénéité de 

l’environnement des sites provient de la présence d’ions Yb3+ sous forme d’agrégats. 

3.38 Å 

3.66 Å 

3.68 Å 
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3.1.4. Propriétés laser en régime continu 

L’orientation des cristaux que nous avons utilisés pour les tests laser est présentée en  

Figure I. 3-14. Seulement une des quatre faces parallèles à l’axe de la cavité est en contact avec un 

bloc de cuivre pour le refroidissement. 

 
Figure I. 3-14 : schéma des échantillons laser. 

L’axe optique du cristal (axe c) est perpendiculaire à l’axe de la cavité. De cette façon, le 

pompage et l’émission laser sont possibles suivant les orientations π et σ. L’épaisseur des cristaux peut 

être variable. Sur la Figure I. 2-11, les calculs montrent que la longueur d’onde à une influence sur la 

pente et surtout sur le seuil laser. A 1050 nm, la réabsorption est nulle (Figure I. 3-7) : l’épaisseur du 

cristal peut être très grande pour absorber le maximum de puissance de pompe.  

En revanche, lors d’une émission laser dans ce cristal vers 1000 nm, par exemple, la réabsorption 

est beaucoup plus forte avec une section efficace d’absorption de 1.2 × 10-21 cm2, c’est-à-dire environ 

15 % de la section efficace d’émission à cette longueur d’onde (Figure I. 3-7). Par conséquent, le seuil 

doit être plus élevé. Les simulations de la Figure I. 2-13 montrent que, pour une réabsorption non 

nulle, une plus faible épaisseur permet d’avoir un seuil plus bas, à faible transmission du miroir de 

sortie. En revanche, la pente laser est plus faible. 

Les faces sont polies et traitées anti-reflet autour de 1000 nm. 

3.1.4.1. Pompage classique 

Tout d’abord, un pompage classique longitudinal (à 980 nm selon π) est effectué dans une cavité 

plan-concave (R = 100 mm) avec un miroir de transmission de 2 %, constante de 990 nm à 1100 nm. 

Une émission laser se produit selon la polarisation σ à 1050 nm avec un seuil de 250 mW (en 

puissance incidente) et une pente de 34 % (voir Figure I. 3-15a). Ce résultat est en accord avec le gain 

maximal observé sur la Figure I. 3-7. Cependant, cette longueur d’onde d’émission donne un assez 

grand défaut quantique de 6.7 %. Le YAG :Yb possède un défaut quantique de 9 % pour un pompage 

dans la bande d’absorption à 942 nm mais cette valeur peut néanmoins être abaissée à 6.1 % pour un 

pompage dans la bande à 968 nm. 

Axe de la 
cavité 

Epaisseur 

Axe c du
cristal

Deux faces 
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Comme la spectroscopie l’indique, le CALGO :Yb peut potentiellement produire une émission 

laser à beaucoup plus courte longueur d’onde que 1050 nm. Dans la suite, seront présentés les moyens 

utilisés pour diminuer le défaut quantique au maximum et les résultats obtenus. 

 

Dans la même cavité laser, le miroir de sortie a été changé pour être transparent à 1050 nm et 

totalement réfléchissant à 990 nm. Dans ce cas, l’émission laser a lieu à 1016 nm (la transmission du 

coupleur de sortie est de 2 % à cette longueur d’onde, Figure I. 3-17) avec un seuil de 300 mW et une 

pente de 40 % (en fonction de la puissance incidente, Figure I. 3-15). Par conséquent, le défaut 

quantique est devenu très faible (3.5 %) et la charge thermique est divisée par deux par rapport au 

premier résultat à 1050 nm. 
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Figure I. 3-15 : courbes de puissance laser obtenues en pompage longitudinal dans une cavité plan-concave 
avec un cristal d’épaisseur 2 mm. Les puissances laser sont données en fonction des puissances incidentes. 

 (a) le miroir de sortie a une transmission constante de 2 % de 990 à 1100 nm.  
(b) le miroir de sortie est HT à 1050 nm et T = 2 % à 1016 nm. 

Un cristal de 2 mm d’épaisseur a été utilisé pour l’effet laser à 1016 nm car la puissance de sortie 

était plus importante qu’avec le cristal de 1 mm (qui était aussi à notre disposition). En effet, la 

réabsorption existe à 1016 nm mais est assez faible. Les pertes dues à cet effet sont compensées par 

une absorption deux fois plus grande dans le cristal de 2 mm. 

3.1.4.2. Pompage hors axe 

En dessous de 1016 nm, dans cette même cavité laser, il est difficile d’obtenir un effet laser car le 

miroir d’entrée commence à devenir transparent à ces longueurs d’onde (il faut qu’il soit en effet 

totalement transparent à la longueur d’onde de pompe, 980 nm). Pour pallier à ce problème, un schéma 

de pompage hors axe a été choisi (Figure I. 3-16). Le principe est d’utiliser un miroir d’entrée très petit 

et hautement réfléchissant sur une large gamme de longueurs d’onde (comprenant les longueurs 

d’onde laser et de pompe). La pompe doit alors être légèrement désaxée pour ne pas passer au travers 

de ce miroir, le faisceau de pompe doit se situer juste au dessus du miroir d’entrée. Le mode laser est 

quant à lui réglé pour être dans l’axe de la cavité : le recouvrement entre zone pompée et zone de gain 

λlaser = 1016 nm 
ηinc = 40% 

a b 

λlaser = 1050 nm 
ηinc = 34 % 
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est plus faible que précédemment entraînant des pertes supplémentaires (matérialisées par ηB dans 

l’Eq. I. 2-50) et donc un seuil plus élevé et une pente un peu plus faible sont attendus (Eq. I. 2-52). 

 

 Cavité linéaire à deux miroirs 

 
Figure I. 3-16 : schéma et photo du montage hors axe utilisé. 

Avec un tel montage et avec le miroir de sortie dont la transmission est présentée dans la  

Figure I. 3-17 (HT @ 1050 nm ; HR @ 990 nm), l’émission laser reste à 1016 nm. Ceci est attribué au 

miroir de sortie qui possède une transmission trop faible en dessous de 1015 nm pour permettre de 

descendre en longueur d’onde. 

 

 Cavité dépliée à trois miroirs 

Pour résoudre ce problème, nous avons utilisé la propriété de variation de transmission en 

fonction de l’angle d’incidence du faisceau laser intracavité sur ce miroir par rapport à sa normale. La 

Figure I. 3-17 montre que la transmission augmente lorsque cet angle augmente. 

Une cavité hors axe dépliée est utilisée pour tenter de diminuer d’avantage le défaut quantique. La 

Figure I. 3-18 présente ce montage. En faisant varier l’angle α, l’angle d’incidence des photons laser 

dans la cavité va aussi varier. En accord avec la Figure I. 3-17, il faut augmenter cet angle pour 

déplacer la transmission vers les plus faibles longueurs d’onde. Dans ce schéma de cavité, le pompage 

et l’oscillation laser ne sont pas coaxiaux : le pompage se fait hors axe. 
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Figure I. 3-17 : variation de la transmission du miroir de sortie en fonction  

de l’angle d’incidence du faisceau laser 

 
Figure I. 3-18 : schéma et photo du montage de la cavité hors axe dépliée (vue du dessus) 
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La Figure I. 3-19 rend compte de l’émission laser obtenue à 1002 nm dans le CALGO :2 % Yb de 

2 mm d’épaisseur. Le défaut quantique atteint ici la valeur de 2.2 %. Par rapport aux autres résultats, la 

puissance laser est donnée dans cette figure en fonction de la puissance de pompage absorbée par le 

cristal. En effet, les deux faisceaux n’étant pas confondus, il est plus aisé de mesurer, pendant l’effet 

laser, à la fois la puissance laser et la puissance résiduelle de pompage. Cette dernière valeur permet de 

remonter à la puissance absorbée en tenant compte de la puissance incidente et de la transmission du 

miroir de sortie à la longueur d’onde laser. Cependant, l’incertitude sur la transmission est assez 

grande vu la très faible transmission du miroir de sortie autour de 980 nm (Figure I. 3-17). 

La pente est assez faible comparée aux pentes des Figure I. 3-15a et Figure I. 3-15b alors que le 

défaut quantique y est beaucoup plus petit (deux fois plus faible que pour une émission à 1016 nm). 

Ceci est dû à l’augmentation des pertes dans la cavité : le recouvrement entre zone pompée et zone de 

gain est réduite par rapport au pompage axial ; le troisième miroir provoque des pertes 

supplémentaires par transmission et diffusion ; l’augmentation de l’angle α joue sur la qualité du mode 

laser. 
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Figure I. 3-19 : émission laser à 1002 nm du CALGO :2 % Yb  

obtenue avec la cavité hors axe dépliée. 

3.1.4.3. Mesure de l’accordabilité 

Dans le paragraphe précédent, CALGO :Yb a été présenté comme un matériau qui peut produire 

un effet laser à très faible longueur d’onde. Le défaut quantique s’en trouve abaissé de manière 

importante avec un seuil relativement faible. Nous avons voulu, avec l’équipe ELSA de l’Institut 

d’Optique d’Orsay, mesurer la courbe de puissance maximale obtenue en fonction de la longueur 

d’onde laser, en maintenant le laser de pompe à 980 nm (saphir :Ti). 

Des longueurs d’onde laser submicroniques ont déjà été obtenues dans d’autres cristaux : par 

exemple le YSO :Yb (Y2SiO5) a produit une émission laser jusqu’à 998 nm [43]. Les auteurs de cet 

article ont aussi prévu que KYW :Yb (KY(WO4)2) pouvait descendre encore plus bas que 998 nm. 

Nous avons donc choisi d’effectuer les mesures d’accordabilité en comparant le CALGO :2 % Yb 

avec un échantillon de KYW :10 % Yb. Les spectres des sections efficaces d’absorption et d’émission 

de ce matériau, extraits de la littérature, sont reportés en Figure I. 3-20. 
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Figure I. 3-20 : sections efficaces d’absorption et d’émission du 

KYW :Yb suivant deux polarisations a et b. 

Le montage utilisé est dérivé du montage de la Figure I. 3-18. Il est présenté en Figure I. 3-21. Un 

quatrième miroir est ajouté : l’ouverture du troisième miroir avec un angle β permet de diminuer 

l’angle α utilisé dans le §3.1.4.2 et d’éviter les problèmes de pertes dues à la mauvaise qualité de mode 

laser. Le 3ème miroir possède une transmission qui varie avec l’angle β de la même manière que le 

deuxième miroir présenté en Figure I. 3-17. Entre les 3ème et 4ème miroirs le faisceau est collimaté. Un 

étalon Fabry-Perot y est introduit. La variation des angles α et β permet le réglage grossier pour 

descendre la longueur d’onde. L’étalon est introduit dans un second temps pour un réglage plus fin et 

pour gagner quelques nanomètres supplémentaires sur la longueur d’onde laser. 

 
Figure I. 3-21 : schéma du montage à quatre miroirs utilisé pour mesurer l’accordabilité 

 de CALGO :Yb et de KYW :Yb. 

La Figure I. 3-22 présente les résultats obtenus avec ces deux cristaux.  
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Figure I. 3-22 : courbes d’accordabilité jusqu’à 1000 nm de KYW :10 % Yb (■) en pompant à 980.5 nm et de 

CALGO :2 % Yb (▲) en pompant à 979.5 nm. La puissance laser  est la somme des trois contributions au 
travers des 3ème et 4ème miroirs (Figure I. 3-21). La puissance de pompage du laser saphir :Ti est de 2.0 W. 

Avec KYW :10 % Yb, l’effet laser a été obtenu jusqu’à 991 nm conduisant à un défaut quantique 

de 1.1 %. Avec le CALGO :2 % Yb, nous avons obtenu une émission laser à 987.6 nm. Le défaut 

quantique est ainsi descendu jusqu’à 0.8 %. Cependant, compte tenu des sections efficaces du 

KYW :Yb, il est assez remarquable d’avoir mesuré une si faible longueur d’onde laser dans ce 

matériau. En effet, dans le Tableau I. 3-4 sont reportés les taux d’inversion de population minimaux 

(βmin de l’Eq. I. 2-28) pour obtenir les effets laser dans ces deux composés en fonction de la longueur 

d’onde. Que ce soit pour 1000 nm ou 990 nm, la valeur de βmin est toujours inférieure dans le cas du 

CALGO :Yb d’un facteur deux environ. Ce qui signifie qu’il est en théorie plus facile d’obtenir une 

émission laser dans le CALGO :Yb à ces basses longueurs d’onde que dans le KYW :Yb. Pourtant, sur 

la Figure I. 3-22, on remarque que même si le CALGO :Yb présente une émission laser à plus courte 

longueur d’onde, les puissances de sortie sont quasiment identiques dans la gamme 990-1000 nm entre 

les deux matériaux. 

Tableau I. 3-4 : taux d’inversion de population minimum βmin (Eq. I. 2-28) 
 en fonction de la longueur d’onde laser pour chaque cristal. 

βmin Longueurs d’onde 
CALGO :Yb KYW :Yb 

1000 nm 0.13 0.25 
990 nm 0.21 0.38 

 

Deux explications sont avancées pour expliquer que les résultats sont sensiblement identiques 

entre ces deux matériaux malgré des valeurs de βmin très différentes. D’abord, le produit σabsN (section 

efficace d’absorption × concentration en ions Yb3+), c’est-à-dire le coefficient d’absorption, est 

beaucoup plus grand pour le KYW :10 % Yb (14 × 10-20 cm2 × 6.3 × 1020 cm-3 = 89 cm-1) que pour le  

CALGO :2 % Yb (2.7 × 10-20 cm2 × 2.5 × 1020 cm-3 = 6.8 cm-1). Il conviendrait donc de refaire ces 

tests avec des cristaux de CALGO plus dopés en ytterbium afin de comparer effectivement ces deux 
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matrices. Deuxièmement, en déplaçant le cristal de CALGO :Yb dans la cavité laser, des 

inhomogénéités ont été observées traduisant sans doute une qualité cristalline non optimisée : il 

conviendrait donc de refaire des monocristaux de meilleure qualité en utilisant un germe par exemple. 

3.1.5. Génération de pulses ultra-brefs 

Les lasers ultra-brefs interviennent dans différents domaines d’applications. La brièveté des 

impulsions (quelques femtosecondes) permet d’étudier des phénomènes très rapides comme les 

réactions chimiques ou biochimiques. Ensuite, pour une certaine énergie de pulse, plus l’impulsion 

laser est courte et plus la puissance crête est élevée. Par conséquent, à partir d’une certaine puissance, 

il est possible de dépasser le seuil d’ablation de certains matériaux. Il est possible de réaliser du micro-

usinage avec une très grande précision (< 1 µm) car au-delà du seuil d’ablation, le phénomène est 

athermique et la zone thermiquement affectée est donc très petite. 

La demande de nouveaux lasers à impulsions ultra-brèves à la fois plus compacts, plus efficaces et 

délivrant des impulsions très énergétiques et/ou possédant une forte puissance moyenne ne cesse de 

croître. Parmi les dernières avancées, l’émergence de nouveaux cristaux a permis des progrès 

cruciaux. Ils sont en effet la clef de voûte du design de la dernière génération de lasers : les lasers 

solide à impulsions ultra-brèves directement pompés par diode. Parmi ces nouveaux cristaux, ceux 

dopés à l’ytterbium dans les oxydes mixtes ont montré des propriétés particulièrement intéressantes. 

Ainsi, 69 fs ont été générées à partir d’un oscillateur fonctionnant autour d’un borate : le BOYS :Yb 

(Sr3Y(BO3)3) [44]. En parallèle, des recherches ont été menées sur une autre famille dopée à 

l’ytterbium dont l’intérêt réside dans une plus grande efficacité. Ainsi, des cristaux comme le SYS :Yb 

(SrY4(SiO4)3O) [45] ont permis l’obtention d’impulsion de 70 fs pour des puissances moyennes de  

143 mW. 

 

Les expériences pour l’obtention d’impulsions ultra-brèves ont été réalisées sur des cristaux de 

CALGO :2 % Yb par l’équipe ELSA de l’Institut d’Optique d’Orsay et les résultats sont ici 

brièvement résumés. 

 
Figure I. 3-23 : schéma expérimental de l’expérience menée avec un cristal de CaGdAlO4 :2 % Yb de 

 2,5 mm. RoC : rayon de courbure, OC : coupleur de sortie, SESAM : miroir 
 absorbant saturable à semi-conducteur (ELSA-Institut d’Optique d’Orsay) 
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Le schéma de l’expérience est proposé en Figure I. 3-23. Cette configuration a été utilisée pour 

obtenir des impulsions ultra-brèves à partir d’un cristal de 2.5 mm de CALGO, dopé à 2 % d’ions Yb3+ 

directement pompé par une diode laser fibrée de forte brillance (5 W avec un diamètre de fibre de  

50 µm, ouverte à 0.2). Cette diode laser, qui émet jusqu’à 4.6 W à 979 nm, est mise en forme par deux 

triplets de focale 72 mm afin d’obtenir un diamètre de 50 µm au point de focalisation dans le cristal. 

Le cristal est mis en contact avec un radiateur refroidi par eau à l’aide d’une feuille d’indium de  

100 µm d’épaisseur et d’une fine couche de graisse thermique. Le mode laser est focalisé au milieu du 

cristal grâce à deux miroirs concaves de rayon de courbure 100 mm ; dichroïques de surcroît afin de 

transmettre la longueur d’onde de pompe. Le mode laser est, de plus, focalisé sur un miroir absorbant 

saturable à semi-conducteur (SESAM) de faible profondeur de modulation (∆R < 1%) grâce à un 

miroir concave de rayon de courbure 150 mm afin d’atteindre dix fois la fluence de saturation  

(Fsat ~ 100 µJ.cm-2) et ainsi d’obtenir un verrouillage de mode efficace. La dispersion positive du 

cristal est compensée à l’aide d’une paire de prismes en SF 10 séparée d’une distance de 31 cm. Afin 

de compenser la dispersion spatiale existante en sortie de l’oscillateur, une deuxième paire de prismes 

extra-cavité également espacés de 31 cm est introduite. Pour compenser la dispersion positive 

résiduelle, un compresseur à prisme double-passage est aussi utilisé. 

Avec un tel dispositif, les chercheurs du groupe ELSA ont pu obtenir jusqu’à 250 mW en continu 

avec un coupleur de sortie de 2 %, en mettant un miroir HR à la place du SESAM. En insérant le 

SESAM, les modes en phase de l’oscillateur ont pu être verrouillés ce qui, a notre connaissance, 

n’avait encore jamais été réalisé avec un cristal de CaGdAlO4 :Yb. Les spectres d’émission de 24.7 nm 

de largeur à mi-hauteur centrés à 1050 nm ont ainsi été obtenus. Après les étages de compression de la 

dispersion spatiale et de la dispersion positive résiduelle, une auto-corrélation en intensité a été 

effectuée et une durée minimale de 47 fs a été obtenue. Cette durée, est à notre connaissance, la plus 

courte jamais obtenue avec des matériaux massifs dopés ytterbium. Ces impulsions ont par ailleurs été 

obtenues à la fréquence de répétition de 109 MHz, avec une puissance moyenne de 48 mW en sortie 

de l’oscillateur. 
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Figure I. 3-24 : puissance moyenne en fonction de la durée de l’impulsion pour  

les différents matériaux dopés ytterbium (F. Druon de l’institut d’Optique d’Orsay). 



Partie 1 : Nouveaux matériaux possédant un paramètre de résistance à la fracture sous flux laser élevé 
 

 - 62 - 

La Figure I. 3-24 reporte les résultats obtenus pour différents matériaux testés jusqu’à 

aujourd’hui. La puissance moyenne est reportée en fonction de la durée d’impulsion. La tendance 

générale est que plus l’impulsion est courte et plus la puissance moyenne est faible. Le CALGO :Yb 

s’insère dans cette tendance avec une puissance moyenne assez faible mais une durée d’impulsion très 

courte. 

3.1.6. Mesure de la température interne du CALGO :Yb en régime laser par une 

méthode spectroscopique 

Comme nous le verrons dans la deuxième partie de ce manuscrit, il est possible de mesurer 

directement la température sur les surfaces des cristaux oxydes lors d’un pompage laser. La caméra 

utilisée observe le spectre d’émission de chaque point de la face et la température en est ainsi déduite. 

Or, aux températures atteintes lors des pompages laser réalisés dans nos laboratoires (de l’ordre de la 

centaine de degrés), la température conduit à une émission localisée dans l’infrarouge (vers 8 µm). A 

ces longueurs d’onde, la matrice cristalline est opaque et la caméra ne voit donc que l’extrême bord du 

matériau. Nous allons présenter ici une méthode de mesure fondée sur les propriétés spectroscopiques 

à l’intérieur même du cristal. 

En effet, en regardant les spectres du CALGO :Yb dans la zone visible, il est apparu des 

impuretés d’erbium (Figure I. 3-11). Cet ion peut être utilisé comme sonde de température dans le 

matériau [46,47].  

3.1.6.1. Utilisation de la sonde erbium 

L’absorption de l’erbium à 980 nm est négligeable par rapport à celle de l’ytterbium (~ 10-21 cm2 

et 2.7 × 10-20 cm2 respectivement). En fait, il existe un transfert d’énergie de l’ytterbium qui est l’ion 

absorbant vers l’erbium qui est l’ion émetteur. Ce phénomène est bien connu puisqu’il est utilisé dans 

la génération d’émissions laser autour de 1.5 µm, zone de sécurité oculaire. Cette émission correspond 

à la transition 4I13/2→4I15/2 de l’ion erbium (voir Figure I. 3-25). 

Dans le cas présent, il y a un phénomène dit d’Adddition de Photon par Transfert d’Energie 

(APTE) [20] : les ions ytterbium absorbent les photons de pompe à 980 nm puis un ion Yb3+ transfert 

ensuite son énergie à un ion Er3+ qui se trouve ainsi dans l’état 4I11/2. Un autre ion ytterbium peut 

transférer son énergie vers ce même ion erbium qui se trouve alors dans le niveau 4F7/2. Une 

désexcitation non radiative a lieu vers les niveaux 2H11/2 puis 4S3/2. A partir de ces deux niveaux, l’ion 

peut se désexciter vers son état fondamental 4I15/2 de manière radiative pour émettre à 550 nm et 520 

nm (Figure I. 3-25). 
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Figure I. 3-25 : schémas des niveaux d’énergie des ions Yb3+ et Er3+ et leurs transferts d’énergie. 

Les niveaux 2H11/2 et 4S3/2 sont en équilibre de Boltzmann et les populations dépendent de la 

température selon l’expression : 

Eq. I. 3-7 :                                                     
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avec ne et nf les populations des niveaux 2H11/2 et 4S3/2, ge et gf les dégénérescences, Eef la 

différence d’énergie entre ces niveaux, k la constante Boltzmann (1.38 × 10-23 J.K-1 ou 0.694 cm-1.K-1) 

et T la température du milieu en K. L’intensité relative des bandes correspondantes sera donc 

proportionnelle au rapport des populations. Ici la différence d’énergie entre les niveaux 2H11/2 et 4S3/2 

est de 1000 cm-1. Il sera donc aisé de distinguer une variation des intensités relatives de ces bandes de 

la température ambiante (kT ~ 200 cm-1) jusqu’à au moins 1000°C (kT ~ 883 cm-1). L’ion Er3+ semble 

être une sonde parfaite pour mesurer la température dans la gamme qui nous intéresse.  

La zone de pompage du cristal est peu étendue (un cylindre de quelques dizaines de microns de 

diamètre) et l’émission visible de l’erbium provient de ce volume. Les spectres recueillis donneront 

donc une indication de la température au cœur du cristal. 

Les avantages de cette méthode sont : 

 Une mesure de la température au centre du cristal ; 

 Une mesure possible lors de l’effet laser car la collection du spectre se fait 

perpendiculairement à l’axe de pompage ; 

 Un profil de température accessible le long du cristal ; 

 Une technique appropriée à une échelle de température de 25 à 1000°C. 

Les inconvénients sont : 

 Une superposition possible des bandes de l’erbium et de l’émission coopérative de 

l’ytterbium ; 

 L’étalonnage au préalable qu’il convient de réaliser pour chaque matériau donnant le 

rapport des intensités des bandes en fonction de la température. 
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3.1.6.2. Dispositif expérimental 

 

 
Figure I. 3-26 : schéma et photo du dispositif expérimental de mesure de température via l’erbium 

 au cours de l’émission laser de l’ytterbium. 

Le dispositif expérimental est présenté en Figure I. 3-26. Perpendiculairement à une cavité laser 

classique dans laquelle est disposé un cristal de CALGO :2 % Yb se trouvent deux lentilles permettant 

de concentrer la luminescence verte émise par le cristal vers un monochromateur auquel est ajouté un 

photomultiplicateur. Ce jeu de lentilles permet d’obtenir sur la fente du monochromateur une image du 

cristal grossie 1.5 fois. Ainsi, en translatant la 1ère lentille parallèlement à la cavité laser, il est possible 

de sélectionner la zone du cristal analysée. Par conséquent, un profil thermique le long du cristal est 

possible. 

Pour l’étalonnage, le même dispositif est utilisé. Mais la cavité laser est remplacée par une plaque 

régulée en température pour chauffer un cristal de CALGO :Yb dont l’émission verte (sans effet laser) 

est récoltée de la même manière que précédemment. 
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Figure I. 3-27 : photo du dispositif permettant d’obtenir un étalonnage de la luminescence en fonction de la 

température. Un faisceau laser de saphir :Ti vient exciter un cristal 
 disposé sur une plaque régulée en température. 

Le cristal est très fin (< 1 mm d’épaisseur) afin de faciliter sa thermalisation grâce à une grande 

surface en contact avec la plaque régulée en température (utilisation d’une laque argentée comme 

colle). D’autre part, la puissance de la pompe est assez faible : 1 W @ 980 nm et une hacheur de 

faisceau est utilisé. 

3.1.6.3. Résultats de l’étalonnage 
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Figure I. 3-28 : spectres obtenus à trois températures différentes.  

Les trois spectres ont été normalisés par rapport à la bande notée *. 

La Figure I. 3-28 montre trois spectres obtenues à trois températures différentes normalisés par 

rapport au plus haut pic de la bande 2H11/2 pour faciliter l’aperçu de l’évolution des intensités des 

différentes bandes en fonction de la température. 

Er3+ Yb3+Tm3+ 
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Pour l’étalonnage, il faut retrancher l’intensité correspondant à l’émission coopérative de 

l’ytterbium. A cet effet, un ajustement de profil gaussien est entrepris sur le spectre et le rapport des 

intensités I(2H11/2)/I(4S3/2) est calculé uniquement sur un pic de chaque massif comme le montre la 

Figure I. 3-29. 
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Figure I. 3-29 : spectre de fluorescence du CALGO :Yb à 100°C pour l’étalonnage. La courbe en pointillés 
correspond à un ajustement de l’émission coopérative de l’ytterbium. Le rapport utilisé est celui entre les 

longueurs B et A. 

Pour l’étalonnage, ces mesures ont été effectuées de 40°C à 250°C et le rapport des intensités en 

fonction de la température est présenté en Figure I. 3-30. Comme l’influence de la température sur les 

intensités intervient via la relation de Boltzmann sur la population des niveaux d’énergie de l’erbium, 

une courbe de tendance correspondant à une décroissance exponentielle est ajoutée. On s’aperçoit que 

les points expérimentaux ne s’écartent que très peu de la courbe de tendance. L’erreur expérimentale 

peut ainsi être estimée à environ 4 ou 5°C. 
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Figure I. 3-30 : courbe d’étalonnage de la température en fonction du rapport des intensités  

des bandes 2H11/2 et 4S3/2 de l’erbium dans le CALGO. En trait plein, décroissance exponentielle. 
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3.1.6.4. Mesures sur un échantillon lors de l’effet laser 

Des mesures en fonctionnement laser ont été effectuées sur un échantillon de CALGO :2 % Yb 

placé dans une cavité plan-concave. Un système de collection et détection de la fluorescence visible 

est ajouté conformément au schéma de la Figure I. 3-26. 

Plusieurs paramètres ont été testés pour comparer leur influence sur la température interne du 

cristal : la puissance de pompage, la longueur d’onde d’émission et donc le défaut quantique, le mode 

de refroidissement et la présence ou l’absence d’effet laser. Les rapports d’intensités obtenus sont 

reportés sur notre abaque de la Figure I. 3-30 pour en déduire la température au niveau de la zone de 

pompage. 

Pour les températures inférieures à 40°C, une extrapolation de la courbe de tendance de 

l’étalonnage était nécessaire. Les spectres ont été collectés en trois points du cristal : en entrée, au 

milieu et en sortie pour voir la progression de la température le long du cristal et une moyenne de la 

température a permis de comparer les différentes mesures. Les résultats sont regroupés dans le  

Tableau I. 3-5. 

Un premier constat est que la température peut varier sensiblement le long du cristal. Pour 

expliquer ce phénomène, il faut se rappeler que les lasers ytterbium sont des lasers quasi-trois niveaux. 

C’est-à-dire qu’il peut y avoir saturation importante d’absorption ou d’émission selon la densité de 

puissance. Ce qui entraîne des différences d’absorption selon que l’on se place au niveau du waist 

(maximum de focalisation) ou pas. 

Le second constat intéressant est la très faible température des échantillons lorsqu’ils sont 

disposés sur un bloc de cuivre régulé en température : les lasers ytterbium chauffent peu à cause de 

leur faible défaut quantique. En effet, la température moyenne de l’échantillon sur un support de 

cuivre ne dépasse pas les 30°C pour 2 W de pompe. Pour observer des variations, nous avons décidé 

d’isoler l’échantillon de tout contact avec le support par un matériau non conducteur thermique 

(carton). Avec ce dispositif, les températures sont effectivement bien supérieures. D’autre part, 

l’influence de la puissance de pompage est très importante : la température passe de 60°C, pour 0.5 W 

de pompe, à plus de 100°C pour 2 W de pompe. 

Un autre point important est la vérification expérimentale qu’un plus faible défaut quantique 

engendre une plus faible production de chaleur. Cependant, pour le vérifier de manière rigoureuse, il 

faudrait comparer ces valeurs à puissances de pompe absorbée équivalentes et dans une cavité laser 

avec les mêmes caractéristiques à 1015 nm et 1050 nm. En effet, dans notre cas, le miroir d’entrée 

n’est pas aussi réfléchissant à 1015 nm qu’il ne l’est à 1050 nm. 
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Tableau I. 3-5 : températures d’un échantillon de CALGO :2 % Yb soumis à un pompage à 980 nm. 

Mode de 
refroidissement 

Puissance  
@ 980 nm 

(W) 

λém = 1050 nm 
η = 6.6% λém = 1015 nm 

η = 3.4% 

2 

  
Une face du cristal 

sur un support de 

cuivre à 20°C 

0.5 

  

2 

  
Echantillon 

thermiquement 

isolé 

0.5 

  
    

Mode de 
refroidissement 

Puissance  
@ 980 nm 

(W) 
Sans effet laser 

2 

 
Echantillon 

thermiquement 

isolé 

0.5 

 

 

Entrée Sortie 

43°C   42°C  42°C  
     Tmoy=42°C

Entrée Sortie 

62°C   66°C  53°C  
     Tmoy=60°C

Entrée Sortie 

62°C   60°C  60°C  
     Tmoy=60°C 

Entrée Sortie 

56°C   62°C  60°C  
     Tmoy=60°C

Entrée Sortie 

104°C  102°C 95°C  
     Tmoy=100°C 

Entrée Sortie 

119°C  108°C 112°C 
     Tmoy=113°C

Entrée Sortie 

26°C   24°C  24°C  
     Tmoy=25°C 

Entrée Sortie 

25°C   24°C  26°C  
     Tmoy=25°C

Entrée Sortie 

30°C   21°C  31°C  
     Tmoy=27°C 

Entrée Sortie 

28°C   29°C  29°C  
     Tmoy=29°C

Axe de la 
cavité 
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La dernière expérience consistait en la mesure de température dans les mêmes conditions que 

précédemment mais sans effet laser (le recyclage de la pompe par le miroir de sortie est supposé nul). 

La température mesurée est sensiblement plus faible qu’avec effet laser et décroît avec la puissance de 

pompage. Cette augmentation de température en présence d’effet laser est due à un déplacement de 

l’équilibre de saturation : l’effet laser permet le retour plus rapide des ions dans l’état fondamental et 

permet une plus forte absorption et donc une production de chaleur bien supérieure. 

3.1.6.5. Conclusions sur la méthode de mesure de température 

Cette méthode que nous appellerons « mesure de température par sonde erbium », nous a permis 

d’effectuer une mesure de la température grâce à la spectroscopie de l’erbium. Cette température 

mesurée correspond à la zone de pompage et donne une indication au centre de l’échantillon alors que 

les mesures directes par émissivité des surfaces ne donnent une indication que sur les bords de 

l’échantillon et il est de plus très facile de faire les mesures avec effet laser. L’influence sur la 

température de plusieurs facteurs a été testée sur un échantillon de CALGO :2 % Yb : la longueur 

d’onde d’émission, le mode de refroidissement et la puissance de pompage, la saturation de 

l’absorption. 

3.1.7. Conclusion sur le matériau CaGdAlO4 :Yb 

Le CALGO :Yb est un matériau très prometteur à fort potentiel pour les applications laser.  

Tout d’abord, le défaut quantique obtenu dans ce matériau est le plus faible jamais obtenu dans un 

matériau laser avec 0.8 %. Comme cette valeur correspond à la quasi-totalité de la chaleur produite, la 

réalisation d’un laser quasi-athermique a été démontrée dans ce travail. Néanmoins, cette valeur peut 

encore être réduite en accord avec les données spectroscopiques. Dans les conditions de pompage du 

laboratoire, cette émission laser à 987.6 nm obtenue était de faible intensité. Or, lors d’un pompage à 

forte puissance, le rendement laser avec un faible défaut quantique devrait permettre la production 

d’émissions laser à très forte puissance. 

Deuxièmement, des impulsions laser très brèves dans un système laser solide dopé ytterbium 

pompé par diode laser (pour avoir des systèmes très compacts), ont été obtenues lors de ce travail. Un 

record a même été obtenu avec des impulsions de 47 fs. 

Ces deux bons résultats relèvent d’une même propriété : une émission très large avec un plateau et 

très peu de réabsorption au-delà de 980 nm. Ces propriétés spectroscopiques résultent d’une très forte 

largeur inhomogène.  

D’autre part, la relativement forte conductivité thermique et la facilité de croissance sont des 

atouts supplémentaires pour que le CALGO :Yb puisse être développé industriellement. 
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3.2. Le vanadate de gadolinium, GdVO4 [48] 

GdVO4 est une matrice de type zircon dont des membres ont comme formule générale ABO4 où A 

est un ion trivalent de terre rare et B est un ion pentavalent tel que VV, PV, NbV ou TaV. De récentes 

mesures de conductivités thermiques ont été réalisées par A. I. Zagumennyi et al. [49]. Cet auteur a 

obtenu des valeurs de 12.3 W.m-1.K-1 et 9.9 W.m-1.K-1 selon l’axe c et l’axe a respectivement dans 

GdVO4 non dopé. D’autres auteurs ont reporté des valeurs de 11.4 et 10.1 W.m-1.K-1 selon les axes c et 

a respectivement pour un composé GdVO4 :0.5 % Nd [50]. Outre ces propriétés thermiques très 

intéressantes pour les applications laser hautes puissances, les vanadates, GdVO4 et YVO4, sont de très 

bons matériaux laser lorsqu’ils sont dopés au néodyme [51,52]. Le dopage à l’ytterbium [53,54] de ces 

deux matrices n’a que très récemment conduit à la production d’émission laser [48,55]. A notre 

connaissance, une oscillation laser dans GdVO4 :Yb a été obtenue pour la première fois lors de ce 

travail de thèse. 

3.2.1. Croissance cristalline 

GdVO4 est un composé à fusion congruente autour de 1850°C. Ce matériau est donc réalisable par 

la méthode Czochralski. 

La préparation et la croissance ont été réalisées par Pascal Loiseau (LCAES) au LETI de 

Grenoble dans le cadre d’un stage post-doctoral. Les poudres de départ (Gd2O3, pureté 99.999% ; 

Yb2O3, pureté 99.99% ; NH4VO3, pureté 99.99%) sont mélangées dans les proportions déterminées par  

l’Eq. I. 3-8 avec un excès de 0.4 % de gadolinium et un défaut de 0.4 % de vanadium par rapport à la 

stoechiométrie. Cet excès et ce défaut correspondent aux compositions qui ont abouti aux meilleurs 

résultats de croissance d’après l’équipe de B. Ferrand au LETI. Le taux de dopage en ytterbium choisi 

est de 2 % par rapport au gadolinium. Ceci correspond à une concentration de 2.44 × 1020 ions.cm-3. 

Eq. I. 3-8 :  ( ) ( ) 22224xx1343232 OHNOH3VOYbGd2VONH2OxYbOGdx1 ++++→++− −  

Après avoir été pressé, le mélange est mis au four : un palier de 8 heures à 1200°C puis un palier 

de 16 heures à 1450°C avec un broyage intermédiaire permettent d’obtenir la phase recherchée. La 

céramique est ensuite placée dans le four Czochralski (annexe 5) pour obtenir un monocristal. Les 

conditions de tirage sont présentées dans le Tableau I. 3-6. 

Tableau I. 3-6 : conditions de tirage Czochralski pour le composé 
 GdVO4 dopé 2 % ytterbium. 

Température de fusion ~1850°C 
Atmosphère Azote/0.5%O2 

Vitesse de tirage 0.74 mm.h-1 
Vitesse de rotation 5 tour.min-1 

Amorçage Tige en iridium 
 

Le cristal obtenu est reproduit sur la Figure I. 3-31. Son aspect est torsadé et facetté traduisant de 

fortes contraintes internes lors de la croissance. Cette morphologie est caractéristique des cristaux 
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vanadates YVO4 et GdVO4 : l’obtention de cristaux de très bonne qualité est difficile. D’après  

K. Chow et al. [56], ceci peut avoir comme origine une certaine opacité du cristal pendant la 

croissance qui se traduit par une plus faible conductivité thermique radiative de la matrice cristalline et 

donc un contrôle du diamètre altéré. Il en ressort une croissance en spirale. L’apparition de facettes en 

surface [56] est due au fait que la direction préférée du cristal pour sa croissance n’est pas l’axe c mais 

correspond à une certaine déviation de 7° (±3°) par rapport à cet axe. 

 
Figure I. 3-31 : boule de GdVO4 :2 % Yb obtenue par la méthode Czochralski. 

La diffraction des rayons X présentée en Figure I. 3-32 ne montre pas d’autre phase que celle 

attendue. Des échantillons ont donc pu être extraits dans les zones les moins contraintes du cristal de la 

Figure I. 3-31 puis polis pour effectuer les mesures thermiques, optiques et laser. La Figure I. 3-33 

montre que les échantillons de GdVO4 :2 % Yb ainsi obtenus sont très transparents, et apparemment 

de bonne qualité. 

Cependant, la qualité cristalline doit pouvoir être sensiblement améliorée en utilisant un germe de 

GdVO4 bien orienté suivant la direction de croissance privilégiée [56,57]. 
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Figure I. 3-32 : diagramme de diffraction des rayons X du GdVO4 :2 % Yb obtenu au LETI par la méthode 

Czochralski. (λ[Kα Co] = 1.78897 Å) 
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Figure I. 3-33 : échantillons de GdVO4 :2 % Yb polis extraits du monocristal Czochralski. 

Les données structurales du GdVO4 sont résumées dans le Tableau I. 3-7. La Figure I. 3-34 

montre un schéma des polyèdres de coordination au sein de la maille cristalline. Il n’y a qu’un seul site 

du gadolinium de symétrie D2d. Il n’y a donc qu’un seul site pour l’ytterbium dans la matrice. 

 Tableau I. 3-7 : Résumé des données structurales du GdVO4.  

 

 

 

 

Figure I. 3-34 : représentation schématique de la structure de GdVO4. 

3.2.2. Etudes thermiques 

Les valeurs de conductivités thermiques de GdVO4 publiées récemment sont très élevées :  

12.3 W.m-1.K-1 et 9.9 W.m-1.K-1 selon les axes c et a d’après [49] et 11.4 W.m-1.K-1 et 10.1 W.m-1.K-1 

selon c et a d’après [50]. Dans ce travail, nous avons souhaité effectuer la mesure de la conductivité 

thermique sur GdVO4 dopé car, d’une part, comme nous l’avons expliqué en introduction, la mesure 

de conductivité thermique est assez délicate vu la distribution de valeurs qu’il est possible de 

rencontrer pour un même composé ; et d’autre part, la valeur pouvant varier avec le dopage, il nous est 

apparu indispensable de connaître la valeur de κ pour l’échantillon qui allait être testé en cavité laser. 

GdVO4 
Groupe d’espace I41/amd 

Système cristallin Quadratique 
Uniaxe positif 

a 7.19 Å 
c 6.33 Å 

Volume de maille 327.24 Å3 
Z 4 

Masse molaire 272.19 g.mol-1 
Masse volumique 5.23 g.cm-3 

Site d’insertion de Yb3+ Gd3+ 
Sym. D2d 

Site de VV 
(Tétraédrique) 

Site de GdIII 
(Coord. 8) 

c 
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Comme le CaGdAlO4, le vanadate de gadolinium est quadratique. Il possède donc deux directions 

non équivalentes en ce qui concerne la conductivité thermique. 

Dans un premier temps, la chaleur spécifique a été mesurée. Une valeur de 420 J.kg-1.K-1 a ainsi 

été obtenue. 

Ensuite, à partir de cette donnée et de la masse volumique, les conductivités thermiques extraites 

du dépouillement des mesures de photothermie sont de 8.1 et 7.1 W.m-1.K-1 selon les axes c et a 

respectivement. Ces valeurs attribuées au composé dopé à 2 % en ions ytterbium par rapport au 

gadolinium sont élevées. En effet, pour notre référence, la conductivité thermique du YAG :5 % Yb, 

n’est que de 5.7 W.m-1.K-1 et même celle du CALGO :2 % Yb ne dépasse pas les 6.9 W.m-1.K-1. Dans 

GdVO4 non dopé, le modèle exprimé par l’Eq. I. 2-16, donne une valeur calculée (8.8 W.m-1.K-1) assez 

proche de la valeur expérimentale. Les valeurs de κ proposées dans le cadre de ce travail sont pourtant 

assez différentes des valeurs exposées dans [49,50]. Cette différence n’est sûrement pas due à la 

substitution de 2 % de Gd3+ par Yb3+. En effet, l’Eq. I. 2-18 prévoit une différence inférieure à  

0.1 W.m-1.K-1 entre les composés de GdVO4 dopés et non dopés. La différence enregistrée ici ne peut 

être causée que : soit par la différence entre les méthodes de mesure ; soit par la qualité cristalline des 

échantillons. Néanmoins, dans ce travail, la zone étudiée par photothermie est très petite (~ 50 µm) et 

les mesures ont été effectuées en plusieurs points distincts : les valeurs obtenues étaient constantes. Si 

c’est la qualité cristalline qui est responsable de la différence observée, la taille des défauts est alors 

inférieure à la résolution du montage (quelques µm) et ils sont répartis de façon très homogène dans le 

solide. Les échantillons ne sont d’ailleurs pas diffusants lorsqu’ils sont traversés par un faisceau 

lumineux. 
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Figure I. 3-35 : évolution des paramètres de maille du GdVO4 :2 % Yb en fonction de la température. Les 

valeurs des coefficients d’expansion thermiques déduits de ces droites sont : 
 αc = 10.3 × 10-6 K-1 et αa = 1.9 × 10-6 K-1. 

Les coefficients de dilatation thermiques ont également été obtenus sur ce matériau à partir des 

mesures de la variation des paramètres de maille en fonction de la température comme le montre la 

Figure I. 3-35.  

a

c



Partie 1 : Nouveaux matériaux possédant un paramètre de résistance à la fracture sous flux laser élevé 
 

 - 74 - 

Une grande anisotropie dans les valeurs de dilatation est observée avec αa = 1.9 × 10-6 K-1 et  

αc = 10.3 × 10-6 K-1 (obtenues grâce aux résultats de la Figure I. 3-35 et à l’annexe 1). 

3.2.3. Etudes spectroscopiques 

3.2.3.1. Etudes à basse température 

Par des mesures spectroscopiques à basse température, nous avons tenté de déterminer les niveaux 

d’énergie de chacun des deux états spectroscopiques de l’ion ytterbium dans la matrice de vanadate de 

gadolinium. 

La Figure I. 3-36 présente les spectres d’émission et d’absorption à 25 K d’un échantillon de 

GdVO4 :2 % Yb. Pour faciliter la détermination des niveaux d’énergie, les spectres sont calés sur 

l’énergie de la raie 0-0 et les énergies sont tracées en valeurs absolues. A cause de la position extrême 

de l’ytterbium dans le bloc des lanthanides, son numéro atomique étant très élevé, l’écrantage des 

électrons 4f par les orbitales 5s et 5p est faible. Le couplage électron-phonon pour l’ion ytterbium est 

donc très fort (voir annexe 3). Ceci signifie que, en plus des transitions électroniques, les spectres 

comportent les satellites vibroniques de chacune de ces transitions. Les raies sont aussi très larges en 

s’éloignant de la raie 0-0 ce qui ne favorise pas la lecture des spectres. Une disposition des courbes 

telle que celle présentée sur la Figure I. 3-36 peut aider à identifier certaines des raies correspondant 

aux transitions vibroniques associées à la raie 0-0. Les énergies de phonons déterminées par 

spectroscopie Raman par G. Lu et al. [58] sont ajoutées sur la Figure I. 3-36 pour identifier certaines 

de ces transitions. 
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Figure I. 3-36 : spectres d’émission et d’absorption à 25 K. Les traits verticaux correspondent aux énergies de 
phonons. Les courbes ont été superposées en prenant comme origine l’énergie de la raie 0-0. 

La détermination des niveaux d’énergie est donc assez périlleuse. Pour nous aider, il faut utiliser 

les outils présentés en annexe 3. Tout d’abord, la méthode développée par F. Auzel [59,60] donne une 



Partie 1 : Nouveaux matériaux possédant un paramètre de résistance à la fracture sous flux laser élevé 
 

 - 75 - 

relation entre l’éclatement maximal du niveau 4I9/2 du néodyme et celui du niveau 2F7/2 de l’ytterbium. 

L’éclatement des multiplets du néodyme est plus simple à identifier grâce au plus faible couplage 

électron-phonon. Cet éclatement est de 409 cm-1 pour l’état 4I9/2 dans GdVO4 [49]. D’après le modèle 

de F. Auzel, l’éclatement du niveau 2F7/2 de l’ytterbium dans cette matrice devrait être compris entre 

450 et 600 cm-1. Sur le spectre d’émission de la Figure I. 3-36, il n’y a qu’une seule bande dans cette 

gamme à 455 cm-1 : c’est l’éclatement du niveau fondamental. Pour déterminer les autres niveaux, il 

faut éliminer toutes les transitions confondues avec les énergies de phonon et qui peuvent être 

identifiées comme raies vibroniques. 

En émission, cinq raies peuvent être prises en compte alors qu’il n’existe que quatre doublets pour 

l’état 2F7/2 : 0 cm-1, 136 cm-1, 202 cm-1, 279 cm-1 et 454 cm-1. Les trois combinaisons possibles sont 

présentées en Figure I. 3-37b. 

En absorption, quatre raies peuvent être identifiées pour trois doublets de l’état 2F5/2 :  0 cm-1,  

119 cm-1, 313 cm-1 et 393 cm-1. Les trois combinaisons possibles sont présentées en Figure I. 3-37a. Il 

convient d’ajouter à ces énergies du niveau 2F5/2, l’énergie correspondant à la transition 0-0 : 10162 

cm-1. 
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Figure I. 3-37 : différentes propositions des schémas de niveaux d’énergie de 2F7/2 et  2F7/2 de l’ytterbium dans 

GdVO4. Les flèches indiquent les barycentres des multiplets. 

On a ainsi trois propositions pour chaque multiplet qui donnent neuf couples possibles (1 et 1’ ; 1 

et 2’ ; 1et 3’ ; 2 et 1’ ; etc.). Pour tenter d’affiner l’attribution, il faut s’aider de la règle des barycentres 

(annexe 3) qui indique que les barycentres des deux multiplets sont corrélés. Ces barycentres sont 

indiqués sur la Figure I. 3-37. Le problème rencontré ici est la faible différence entre les barycentres 

des trois propositions de chaque état. De 10306 à 10397 cm-1, la différence est inférieure au pourcent. 

La précision de la règle des barycentres est trop faible pour pouvoir départager significativement ces 

neufs couples de niveaux d’énergie comme le présente la Figure I. 3-38. 

a 

b 
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Figure I. 3-38 : relation entre les barycentres des niveaux 2F5/2 et 2F7/2 
 de l’ytterbium pour différentes matrices. 

3.2.3.2. Etudes à température ambiante 

GdVO4 étant uniaxe, il possède deux directions de propagation de la lumière particulières σ 

(perpendiculaire à l’axe c) et π (parallèle à l’axe c). C’est un matériau très biréfringent dont les indices 

sont ne = 2.19 (// c) et no = 1.97 (⊥ c) [49]. 

Tout d’abord, le temps de vie a été mesuré sur une fine couche de poudre pour diminuer l’effet de 

réabsorption et une valeur très courte de 0.32 ms a été observée. Ce court temps de vie est en accord 

avec les grandes sections efficaces présentées en Figure I. 3-39. Les sections efficaces d’émission sont 

calculées à partir de la méthode de Füchtbauer-Ladenburg (voir annexe 4). La méthode de réciprocité 

est difficilement applicable à cause de la trop grande incertitude sur la position des niveaux d’énergie. 

Les sections efficaces de gain du GdVO4 :2 % Yb sont aussi représentées sur cette figure. 

L’anisotropie d’absorption et d’émission est très marquée dans ce composé, non seulement en intensité 

comme pour le CALGO :Yb mais aussi en forme. Le maximum d’absorption se trouve en polarisation 

π à 985 nm. Lors des tests en cavité laser, le pompage s’effectuera selon cette configuration. 

Cependant, la longueur d’onde d’absorption maximale de 984 nm est assez élevée pour un composé à 

l’ytterbium. Cela pose un problème pour le pompage par les diodes laser existantes qui ne sont pas 

adaptées à cette longueur d’onde. 

 
Outre l’intérêt au niveau des propriétés laser, l’atout d’une section efficace aussi importante  

(~ 4 × 10-20 cm2) est le faible taux de dopage nécessaire dans l’échantillon. En effet, les fortes 

concentrations en ytterbium induisent une baisse de la conductivité thermique (voir Figure I. 2-3). 

Pour le composé dopé à 2 % en ytterbium, le coefficient d’absorption est α = 9.3 cm-1 ce qui signifie 

qu’un cristal de 2 mm d’épaisseur absorbe 85 % de rayonnement à 985 nm en régime non saturé. Cela 

permet de garder une conductivité thermique proche de la valeur du composé non dopé. 
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Figure I. 3-39 : sections efficaces de gain en configuration π et σ de GdVO4 :2 % Yb. β est le taux d’inversion 
de population (σg = βσem – (1-β)σabs). Pour β = 1 et β = 0, on a respectivement la section efficace d’émission et 

(l’opposée de) la section efficace d’absorption. 

En ce qui concerne l’émission, le gain le plus important apparaît en polarisation σ où les courbes 

d’absorption et d’émission sont plus décalées qu’en polarisation π entraînant un effet de réabsorption 

plus faible. L’émission laser est prévue autour de 1020 nm. 

3.2.4. Propriétés laser en pompage continu (saphir :Ti) 

Un pompage longitudinal (à 985 nm selon π) obtenu grâce à un laser saphir :Ti est effectué dans 

une cavité plan-concave (R = 100 mm) avec un miroir de sortie de transmission 2 % constante de  

990 nm à 1100 nm. Deux épaisseurs de cristaux ont été testées. 

D’abord, dans un cristal de 1.9 mm d’épaisseur (absorption de 83 %), une émission laser s’est 

produite pour la première fois à notre connaissance dans ce vanadate de gadolinium dopé ytterbium 

(Figure I. 3-40). Une puissance de 430 mW à 1029 nm a été obtenue avec une puissance de pompage 

de 1.55 W. Le seuil est assez élevé (700 mW en puissance incidente) et la pente laser est de 50 %. 

Un autre cristal de 1.4 mm d’épaisseur (absorption de 70 %) a été utilisé. Ceci permet de diminuer 

les effets de réabsorption. Avec un tel échantillon, une émission laser de près de 300 mW a été 

obtenue à 1015 nm pour une puissance incidente de 1.75 W (Figure I. 3-40). Le seuil est dans ce cas 

un peu plus élevé et la pente plus faible (32 %) à cause de la plus faible absorption. En revanche, la 

longueur d’onde d’émission laser est beaucoup plus courte. Comme l’épaisseur du cristal est plus 

faible, la réabsorption l’est aussi ce qui entraîne un déplacement de l’émission laser de 1030 nm vers 

1015 nm (Figure I. 3-39). 

Le défaut quantique associé à cette dernière longueur d’onde laser n’est que de 3 %. C’est une 

valeur très faible comparée à celle du YAG :Yb (6.1 %). Cependant, à cause de son seuil très élevé, 

pour un pompage longitudinal et des moyens de pompage disponibles au laboratoire, les essais en 

pompage hors axe pour obtenir des longueurs d’onde plus faibles n’ont pas été entrepris avec ce 

cristal. Ce choix se justifie d’autant plus que les sections efficaces de gain sont beaucoup moins plates 

que dans le cas du CALGO :Yb. 

π σ 
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Figure I. 3-40 : puissance laser obtenue en fonction de la puissance incidente  

pour deux cristaux d’épaisseurs différentes. 

3.2.5. Conclusion sur le vanadate de gadolinium dopé ytterbium 

Ce matériau laser possède de très bonnes propriétés thermomécaniques avec une grande 

conductivité thermique et une faible expansion thermique. Lors de ce travail, une émission laser a été 

obtenue pour la première fois à notre connaissance. Le seuil est certes élevé mais le défaut quantique 

de GdVO4 :Yb de 3 % est parmi les plus petits obtenus dans les matériaux laser. 

3.3. Les orthoaluminates de terres rares : GdAlO3 et YAlO3 

GdAlO3 et YAlO3 sont des composés de structure pérovskite (distordue) et leur acronyme est 

donc GAP et YAP respectivement. D’autres matrices de cette structure sont bien connues : le 

gadolinium et l’yttrium peuvent être remplacés par n’importe quel ion de la série des terres rares et 

l’aluminium par le gallium, le fer, le chrome… Nous nous sommes intéressés à ces matrices du fait de 

leurs très bonnes conductivités thermiques reportées dans la littérature : 6.4 W.m-1.K-1 pour GdAlO3 à 

675 K [61] ; 11 W.m-1.K-1 pour YAlO3 (YAP) [62]. Le YAP est par ailleurs un bon matériau laser 

lorsqu’il est dopé au néodyme [63,64]. Les autres dopages rencontrés sont essentiellement le YAP :Tm 

[65] ; LuAP :Ce [66] ; GAP :Cr [67] ; YAP :Yb et YAP :Nd-Yb [68] ; GAP :Er [69]. A notre 

connaissance, aucun effet laser n’a été obtenu dans le GAP et le YAP dopés ytterbium. 

3.3.1. Croissance cristalline et structure 

Dans ce travail, seul GdAlO3 a été synthétisé au laboratoire. Cet aluminate de gadolinium est un 

composé à fusion congruente et donc synthétisable par les méthodes de fusion de zone et Czochralski. 

Les poudres de départ sont mélangées en proportions stoechiométriques suivant l’Eq. I. 3-9. 

Eq. I. 3-9 :                     
( )

( ) 3xx1323232 AlOYbGdOAl
2
1OYb

2
xOGd

2
x1

−→++
−

 

Après avoir été pressé, le mélange est mis au four : un frittage à 1500°C pendant une vingtaine 

d’heures suffit pour obtenir la phase recherchée. La céramique obtenue va permettre la croissance d’un 
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monocristal par la méthode Czochralski (annexe 5). Les conditions de tirage sont présentées dans le 

Tableau I. 3-8. Le taux de substitution d’ions gadolinium par des ions ytterbium est de 2 % ce qui 

correspond à une concentration de 3.86 × 1020 ions.cm-3. 

Tableau I. 3-8 : conditions de tirage Czochralski pour le GdAlO3 :2 % Yb. 

Température de fusion ~ 1950°C 
Atmosphère Azote 

Vitesse de tirage 0.8 mm.h-1 
Vitesse de rotation 15 tour.min-1 

Amorçage Tige en iridium 
 

Le cristal obtenu est photographié et présenté en Figure I. 3-41. La couleur orange-foncé de ce 

matériau est accompagnée d’autres défauts nuisant à la qualité du cristal tels qu’un important effet de 

cœur et un phénomène de maclage. L’étude de ces défauts sera plus précisément développée dans la 

suite. 

 
Figure I. 3-41 : boule Czochralski de GdAlO3 dopé 2 % ytterbium. 

Le diagramme de diffraction de ce GdAlO3 :2 % Yb est présenté en Figure I. 3-42. Aucune phase 

autre que celle attendue n’est détectée. Si le matériau est transparent, des microfractures et des macles 

apparaissant cependant au cœur de la boule ne permettent pas d’extraire facilement des échantillons 

exempts de ces défauts pour les applications laser. 

20 30 40 50 60 70 80
0

200

400

600

800

3 
1 

2
0 

2 
4

1 
3 

2

1 
3 

1
3 

1 
0

1 
1 

42 
2 

1
0 

2 
3

2 
2 

0

1 
1 

30 
2 

2
2 

0 
2

0 
2 

1

0 
2 

0

1 
1 

1

1 
1 

2 

0 
0 

2
1 

1 
0In

t. 
(U

. A
rb

.)

2 θ (degrés)
 

Figure I. 3-42 : diagramme de diffraction des rayons X de GdAlO3 :2 % Yb 
obtenu par la méthode Czochralski. (λ[Kα Co] = 1.78897 Å) 
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Le Tableau I. 3-10 regroupe les données structurales de GdAlO3 et YAlO3. Les perovskites sont 

normalement cubiques et les chaînes d’octaèdres bien en lignes. Cependant, la taille des ions a une 

influence importante sur la structure. En effet, un cristal ionique est d’autant plus stable que la 

condition de tangence des ions est respectée (minimisation des forces de répulsions électrostatiques 

donc maximisation de l'énergie réticulaire). La substitution par des ions de tailles différentes induit des 

distorsions au sein de la structure ainsi qu’une baisse de la stabilité thermodynamique du cristal. Dans 

la structure pérovskite ABO3, où le gros cation A occupe un site en coordinence 12 et le petit cation B 

un site en coordinence 6, on peut définir un facteur de tolérance t qui traduit l'écart à la tangence 

anions/cations (condition de Goldschmidt sur la stabilité des pérovskites): 

Eq. I. 3-10 :                                                         2t
rr
rr

OB

OA =
+
+

 

Où rA, rB et rO sont respectivement les rayons du "gros" cation, du "petit" cation et de l’oxygène. 

Théoriquement, la valeur de t indique le type de distorsion attendue : 

 t > 1 → distorsion hexagonale ; 

 0.95 < t < 1 → cubique ; 

 0.9 < t < 0.95 → distorsion quadratique ; 

 0.8 < t < 0.9 → distorsion orthorhombique. 

Bien sûr, les limites entre les distorsions sont assez floues. 

Les rayons ioniques des ions Y3+ et Gd3+ en coordinence 12 n’ont pas été trouvés dans la 

littérature. En fait, dans ces matrices, la distorsion conduit à l’allongement de quatre des douze liaisons 

et, en fin de compte, la coordinance effective n’est que de 8. Les rayons ioniques de ces ions en 

coordinence 8 ont donc été utilisés. 

Tableau I. 3-9 : rayons des ions des GAP et YAP d’après [23]. 

Ion Coordinence Rayon ionique 
O2- 6 1.40 
Al3+ 6 0.54 
Y3+ 8 1.02 

Gd3+ 8 1.11 
 

Les valeurs des facteurs t calculés à partir des rayons ioniques du Tableau I. 3-9 et de l’Eq. I. 3-10 

sont de 0.88 pour YAlO3 et de 0.91 pour GdAlO3. Ces valeurs correspondent bien à une distorsion 

orthorhombique et les chaînes d’octaèdres sont en « zigzags » comme le montre la Figure I. 3-43. 

D’autre part, il n’y a qu’un seul site d’accueil de l’ytterbium qui est de symétrie assez basse (C1h). 
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Tableau I. 3-10 : résumé des données structurales de GdAlO3  

 

 

 

 
Figure I. 3-43 : représentation schématique de la structure cristalline de Gd(Y)AlO3 

3.3.2. Etudes thermiques 

Comme ces matériaux sont biaxes, ils possèdent trois directions inéquivalentes en termes de 

propriétés thermiques. Ces trois directions sont notées X, Y et Z (de l’indice de réfraction le plus petit 

vers l’indice le plus grand) qui sont parallèles aux directions a, b et c dans un composé 

orthorhombique mais pas forcément dans cet ordre. 

Comme on l’a précédemment noté, la conductivité thermique du YAlO3 non dopé est reportée 

égale à 11 W.m-1.K-1 [62] alors qu’à partir de l’Eq. I. 2-16, une valeur de 8.2 W.m-1.K-1 peut être 

prédite. 

Une mesure de κ sur le YAP dopé a été effectuée après avoir déterminé expérimentalement la 

capacité calorifique du YAP non dopé par une mesure DSC : elle est de 580 J. kg-1.K-1  

(Tableau I. 4-1). Or, les cristaux de YAP que nous avions en notre possession étaient dopés à 10 % et 

30 % en ions ytterbium. Les valeurs de chaleurs spécifiques pour de tels dopages ont donc été déduites 

par additivité (voir annexe 2 et Eq. I. 3-11) à partir de la valeur mesurée de 580 J. kg-1.K-1 pour le 

composé non dopé et des valeurs de Y2O3 et Yb2O3 reportées dans [70] (102.5 et 115.4 J.mol-1.K-1 

respectivement). 

Eq. I. 3-11 :              ]OYb[Cp
2
x]OY[Cp

2
x]YAlO[Cp]AlOYbY[Cp 323233x)x1( +−=−  

D’autre part, la variation de la densité entre la phase pure YAlO3 (5350 kg.m-3) et la phase pure 

YbAlO3 (8240 kg.m-3) a été supposée linéaire. 

Compte tenu de l’orientation des cristaux en notre possession, uniquement deux directions sur 

trois ont pu être analysées. Pour le YAP :10 % Yb, les valeurs mesurées sont de 7.2 et 6.9 W.m-1.K-1 

 GdAlO3 YAlO3 
Groupe d’espace Pbmn (ou Pnma) 

Système cristallin Orthorhombique 
Biaxe 

a 5.25 Å 5.18 Å 
b 5.30 Å 5.31 Å 
c 7.45 Å 7.35 Å 

Volume de maille 207.27 Å3 202.03 Å3 
Z 4 

Masse molaire 232.23 g.mol-1 163.89 g.mol-1 
Masse volumique 7.44 g.cm-3 5.35 g.cm-3 

Site d’insertion de Yb3+ Gd3+ 
Sym. C1h 

Y3+ 
Sym. C1h 

Site de Al3+ 
octaédrique 

Site de Gd3+ ou Y3+ (Yb3+) 
Coord. 8 



Partie 1 : Nouveaux matériaux possédant un paramètre de résistance à la fracture sous flux laser élevé 
 

 - 82 - 

selon les directions b et a respectivement. Pour le YAP : 30 % Yb, les valeurs de conductivités 

thermiques mesurées restent encore très élevées avec des valeurs de 6.3 et 5.9 W.m-1.K-1 selon a et c 

respectivement (Tableau I. 4-1). Ces valeurs sont en assez bon accord avec l’Eq. I. 2-18 qui prévoit 

des valeurs moyennes de 6.8 et 5.8 W.m-1.K-1 pour 10 % et 30 % de dopage respectivement dans 

YAlO3 en prenant 11 W.m-1.K-1 [62] comme valeur de référence de la conductivité thermique du 

composé non dopé. 

La conductivité thermique de GdAlO3 n’a pas encore été mesurée. 
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Figure I. 3-44 : variations des paramètres de maille de GdAlO3 :2 % Yb en fonction de la température.  

αa = 11.6 × 10-6 K-1 ; αb = 4.9 × 10-6 K-1 ; αc = 9.8 × 10-6 K-1. 

La Figure I. 3-44 représente les valeurs des paramètres de maille a, b et c de GdAlO3 :2 % Yb en 

fonction de la température. Ces valeurs sont déduites des diagrammes de diffraction des rayons X en 

température. Les valeurs des coefficients de dilatation obtenues à partir de ces variations (voir  

annexe 1) sont de αa = 11.6 × 10-6 K-1, αb = 4.9 × 10-6 K-1 et αc = 9.8 × 10-6 K-1. 

3.3.3. Caractérisation des défauts colorés 

Les deux pérovskites, GdAlO3 et YAlO3, sont de couleur brune après leur croissance  

(Figure I. 3-41). En fait, cette couleur résulte d’absorptions parasites qui sont nuisibles à l’effet laser 

autour de 1 µm. Les études plus poussées des sections efficaces et des propriétés laser n’ont donc pas 

été entreprises sur l’échantillon de la Figure I. 3-41. Nous souhaitions d’abord résoudre le problème de 

la couleur résultant de la présence de défauts. Ce travail a été réalisé avec l’aide d’Arnaud Quintas 

[71], de Claire Mathieu et de Johannes Van Agthoven, étudiants du laboratoire. 

3.3.3.1. Caractérisation des défauts 

 Mise en évidence optique 

Différents phénomènes de coloration et décoloration en fonction des traitements appliqués ont été 

observés. La Figure I. 3-45 montre les spectres d’absorption d’un même échantillon de  

GdAlO3 :2 % Yb d’abord sans traitement particulier, brut de synthèse, puis ayant subit différents 

traitements successifs. D’abord, un recuit réducteur de 15 heures à 1000°C sous flux de Ar/10%H2. La 

principale bande d’absorption entre 400 et 600 nm responsable de la coloration disparaît. Ensuite, une 

a 

b 

c 



Partie 1 : Nouveaux matériaux possédant un paramètre de résistance à la fracture sous flux laser élevé 
 

 - 83 - 

irradiation sous lampe UV (254 nm) quelques minutes est effectuée et une luminescence orange est 

alors observée. Le cristal redevient brun : la bande 400-600 nm réapparaît avec une allure 

sensiblement différente que dans les cristaux bruts d’élaboration. Enfin, pour tester l’effet d’une 

excitation dans cette bande, un dernier traitement de quelques secondes sous un faisceau laser argon  

(~ 500 nm) de quelques watts redécolore le cristal : la bande d’absorption disparaît de nouveau. 
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Figure I. 3-45 : spectres d’absorption de GdAlO3 :2 % Yb après différents traitements successifs dont l’ordre 

est indiqué comparés au spectre du même cristal (même orientation) sans traitement. 

L’hypothèse de départ est, d’après la référence [72], que cette absorption parasite provient de 

centres F+ et/ou de polarons O-. Un traitement réducteur aurait donc pour conséquence de transformer 

les centres colorés en d’autres espèces modifiant ainsi l’absorption du matériau selon un schéma 

analogue aux exemples proposés en Eq. I. 3-12 et Eq. I. 3-13. 

Eq. I. 3-12 :                                                          −− → 2H OO 2  
Eq. I. 3-13 :                                                           FF 2H→+  

Pour essayer de confirmer ou d’infirmer la présence de ces centres colorés, des études RPE 

(Résonance Paramagnétique Electronique) ont été réalisées sur différents cristaux de YAP avec 

différents écarts à la stoechiométrie puis avec ou sans dopage ytterbium. 

 

 Analyses RPE [71] 

La présence de gadolinium en grande quantité dans le GdAlO3, dont le signal RPE est très intense 

et large, n’a permis aucune analyse. En revanche, elles ont été réalisées avec succès dans le YAP. 

L’analyse RPE de monocristaux YAlO3 purs ou dopés Yb3+ a montré que ceux-ci contiennent de 

nombreux ions en impuretés. Des ions Fe3+ ont ainsi été identifiés dans tous les cristaux étudiés par 

RPE. Des traces de Er3+ et Nd3+ existent aussi dans le cristal non dopé. Dans les cristaux dopés  

2 % Yb, la RPE révèle la présence d’ytterbium trivalent présentant un signal très anisotrope. Il pourrait 

être associé à une seconde phase très minoritaire, telle que la phase grenat, le YAG, par exemple, qui 

aurait absorbée une partie des ions Yb3+. Cependant, bien que tous les cristaux étudiés soient 
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colorés, aucun signal pouvant correspondre à des traces de centres F+ ou polarons O- n’a été 

détecté ! 

Mis à part les ions de transitions qui sont en infime quantité et qui ne peuvent donc participer que 

très partiellement à la coloration, les défauts colorés non identifiés sont soit diamagnétiques (centre F 

par exemple) et donc invisible en RPE, soit ces défauts sont bien paramagnétiques mais indétectables 

dans les conditions utilisées : signal très aplati ou saturé (mauvaises conditions de température ou de 

puissance radiofréquence pour pouvoir les détecter). 

3.3.3.2. Synthèse de cristaux dépourvus de coloration 

Pour les applications en scintillation, les matériaux de la famille des perovskites sont intéressants 

grâce à leur forte densité. Le dopage au cérium de ces composés, lors de travaux précédents (travaux 

dirigés par B. Viana) en vue de telles applications, a donné des cristaux incolores.  

Dans ce travail de thèse, nous avons voulu vérifier l’action du cérium sur la coloration dans le cas 

du co-dopage avec l’ytterbium et quantifier l’impact de l’introduction d’ions cérium pour les 

applications laser à 1 micron. 

La Figure I. 3-46 présente les spectres d’absorption de différents cristaux co-dopés ytterbium-

cérium. Le dopage en ytterbium est constant et choisi à 5 %. Les taux de cérium vont de 0 % à 2 %. 

Même à très faible taux de dopage (0.05 % Ce), la bande 400-600 nm disparaît. En revanche, une 

nouvelle bande intense apparaît correspondant à l’absorption du cérium : seule une partie de cette 

bande est visible sur la Figure I. 3-46 à partir d’environ 400 nm. De même, la luminescence orange 

sous irradiation UV mentionnée plus haut dans le GAP a ici disparu en présence de cérium. Le 

mécanisme proposé, par analogie avec l’effet du recuit réducteur, est que l’ion Ce3+ libère un électron 

qui permet la réduction des défauts comme dans les Eq. I. 3-12 et Eq. I. 3-13. L’ion Ce4+ ainsi formé 

est un état de valence stable. Cependant, la bande d’absorption de Ce3+ est visible sur la Figure I. 3-46 

quelle que soit la concentration. Une partie seulement de Ce3+ serait donc convertie en Ce4+. 
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Figure I. 3-46 : spectres d’absorption de GdAlO3 : 5 % Yb avec différents co-dopages au cérium. 
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L’effet du cérium est donc positif sur la décoloration de ces pérovskites mais interfère-t-il avec les 

propriétés spectroscopiques et laser de l’ytterbium ? Pour le vérifier, des mesures de temps de vie de 

l’ion ytterbium ont été effectuées.  
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Figure I. 3-47 : évolution du temps de vie de l’état excité de l’ytterbium dans  
GAP :5 % Yb, Ce en fonction du taux de cérium ajouté. 

L’influence du cérium sur le temps de vie de l’ytterbium dans cette matrice est présentée par la 

Figure I. 3-47. Pour minimiser l’effet de la réabsorption de l’ytterbium, ces mesures ont été réalisées 

tout au bord de chaque échantillon pour raccourcir le trajet des photons émis dans le cristal avant 

d’arriver sur le détecteur. Il apparaît un maximum (~ 0.9 ms) pour la valeur du temps de vie de 

l’ytterbium autour de 0.2 % de cerium. Ce point doit correspondre à un minimum de la concentration 

en défauts, et au-delà, le temps de vie de l’ytterbium est affecté par la teneur en cérium. Cet effet de 

« quenching » est très important puisque le temps de vie est divisé par deux entre 0.2 et 2 % de 

cérium. L’origine, proposée ici, de cet abaissement est la création d’ions Yb2+ par réduction d’ions 

Yb3+ conjointement à l’oxydation des ions Ce3+. Ces ions ytterbium divalents sont réputés pour être 

des pièges de la luminescence des ions Yb3+ entraînant un abaissement du temps de vie mesuré [73].  

3.3.3.3. Conclusions sur les pérovskites 

Les composés tels que GdAlO3 et YAlO3 possèdent des défauts colorés intrinsèques. Leur nature a 

tenté d’être identifiée par la méthode RPE sans résultats probants : soit les défauts sont 

diamagnétiques, soit ils sont indétectables dans les conditions de température et de puissance utilisées. 

Un apport de 0.05 % de cérium suffit à décolorer le cristal et le temps de vie le plus élevé de 

l’ytterbium est obtenu pour 0.2 % de cérium. Les tests laser doivent cependant compléter l’étude. 
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3.4. Matériaux à dilatation faible voire négative : cas de Lu2(WO4)3 

Dans la recherche de matériaux à limite de fracture élevée, l’Eq. I. 2-78 donne trois paramètres 

importants : une forte conductivité thermique (cas de : CALGO, GdVO4, GAP et YAP) ; un faible 

défaut quantique (cas de GdVO4 et surtout du CALGO) ; mais aussi un faible coefficient de dilatation 

thermique. Le vanadate de gadolinium possède déjà des coefficients de dilatation relativement petits 

mais nous avons voulu dans ce travail élaborer un matériau laser avec de très faibles coefficients de 

dilatation. 

Certains matériaux possèdent une propriété particulière. Lorsque leur structure cristalline l’y 

autorise, l’agitation thermique sous l’effet de l’augmentation de la température conduit à un 

arrangement particulier des polyèdres de coordination qui fait que la maille cristalline se dilate peu 

voire rétrécit. C’est le cas des composés de formule générale A2(MO4)3 avec A un ion de terre rare de 

faible rayon ionique (rayon inférieur à celui de l’ion Er3+) ou l’ion aluminium et M l’ion tungstène ou 

molybdène. 

3.4.1. Principe de la dilatation faible voire négative [74] 

3.4.1.1. Origine de la dilatation thermique 

L’explication usuelle de l’expansion thermique se base sur le potentiel d’équilibre d’une liaison 

d’une molécule diatomique (Figure I. 3-48). Lorsque l’énergie ou la température augmente, les 

vibrations augmentent. Pour des liaisons très fortes, le puits de potentiel est profond et peut être 

considéré comme symétrique : la distance moyenne ne change pas et il n’y a donc pas de dilatation, au 

moins jusqu’à une certaine température. En revanche, lorsque la liaison est plus faible, l’asymétrie du 

puits provoque une augmentation de la distance interatomique moyenne quand la température 

augmente : il y a dilatation. 

 
Figure I. 3-48 : énergie potentielle en fonction de la distance interatomique pour une molécule diatomique. 

La courbe en pointillés représente la distance moyenne. 

Sur ce principe là, pour avoir une dilatation négative, c’est-à-dire une contraction, il faudrait 

trouver des atomes formant des liaisons dont l’allure du puits de potentiel engendrerait une distance 

Distance interatomique 

Energie 
potentielle 
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moyenne qui tend vers les plus faibles distances en remontant le puits. C’est-à-dire de façon opposée à 

celle de la Figure I. 3-48. Mais de telles liaisons n’ont pas encore été identifiées. 

 

La dilatation faible voire négative observée chez certains composés ne provient pas d’une 

contraction des liaisons mais plutôt d’un arrangement différent des polyèdres au sein de la maille 

cristalline. Ce réarrangement peut être doux ou brutal suivant les composés. Plusieurs mécanismes 

sont aujourd’hui proposés pour expliquer la contraction des matériaux lors de la montée en 

température. Ici, nous allons nous intéresser à celui qui existe au sein du tungstate de lutécium. Les 

autres mécanismes sont rassemblés dans l’article d’A. Sleight [74]. 

3.4.1.2. Le modèle des polyèdres agités 

Le mécanisme le plus répandu pour la dilatation négative apparaît dans les oxydes de structure 

assez ouverte et avec des ions oxygène liés uniquement à deux cations métalliques. Si l’angle de la 

liaison M-O-M est de 180°, un mouvement transverse des oxygènes dû à la chaleur rapprochera les 

cations, en supposant que les liaisons M-O sont assez fortes pour que leur longueur moyenne 

n’augmente pas. Nous savons maintenant que ce mécanisme peut donner une forte contraction 

thermique sur une large plage de température comprenant ou pas la température ambiante. Le 

raccourcissement des distances M-M peut être vu de deux manières. Soit le mouvement de l’oxygène 

est transversal, soit il est torique et le diamètre augmente avec la température (Figure I. 3-49). Le tore 

est probablement plus approprié pour les liaisons Si-O-Si ou P-O-P dont l’angle est proche de 180°. 

En revanche, des liaisons π stabilisent l’angle de 180° pour des liaisons telles que W-O-W avec le 

tungstène hexavalent. Ainsi, le mouvement transverse modélisé par un ellipsoïde thermique est 

préférable dans ce cas (Figure I. 3-49). Dans beaucoup d’autres cas, on trouve une situation 

intermédiaire. 

 
Figure I. 3-49 : rapprochement des cations par mouvements transversaux (gauche) 

et par mouvements toriques (droite) 

Chaque polyèdre MOx peut être considéré comme un polyèdre rigide ou semi-rigide. L’agitation 

de ces polyèdres entraîne des déplacements corrélés des ions oxygène [75]. Le réseau doit cependant 

être flexible pour autoriser de tels mouvements. 
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Quels sont les types de composés qui peuvent donner lieu à ce phénomène ? 

Pour les réseaux dont les oxygènes ne sont liés qu’à deux cations, il existe des contraintes sur les 

formules brutes. Pour un réseau oxyde basé sur des octaèdres liés par leurs sommets seulement, la 

formule doit être AO3. Pour un réseau oxyde basé sur des tétraèdres liés par leurs sommets, la formule 

doit être MO2. Pour un réseau avec uniquement des polyèdres liés par leurs sommets mais qui sont des 

octaèdres et des tétraèdres, il y a plusieurs possibilités. Les exemples simples sont AM2O7, A2M3O12 et 

AMO5 où A et M sont des cations en sites octaédriques et tétraédriques respectivement. Pour les 

composés A2M3O12, il y a des liaisons de type A-O-M et M-O-M tandis que pour les composés AMO5, 

il y a des liaisons A-O-M et A-O-A. Toutes ces familles sont susceptibles de présenter une dilatation 

très faible voire négative. 

3.4.1.3. Choix de la matrice 

Parmi les familles qui ont été présentées précédemment, les composés de type A2M3O12 nous 

intéressent particulièrement. D’abord, parce que certains d’entre eux ont déjà été synthétisés sous 

forme de monocristaux par des méthodes de passage par la fusion. D’autre part, ils possèdent un site 

d’accueil pour la terre rare ytterbium. L’ion A peut être Al3+, Sc3+, Y3+ et certains ions lanthanides. Le 

problème énoncé dans la littérature est l’hygroscopie de ces composés lorsque le rayon de l’ion A 

augmente [76,77]. Pour diminuer au maximum cette sensibilité à l’altération chimique, il faut donc un 

ion dont le rayon est le plus petit possible mais en même temps cet ion doit être assez gros pour 

pouvoir être substitué efficacement par l’ytterbium. Au-delà d’une certaine taille de l’ion A 

(supérieure à celle de Er3+) la structure cristalline change et ne se contracte plus sous la chaleur. 

Les mailles cristallines de cette famille sont si lâches que E. Gallucci et al. [78] ont réussi à 

insérer de l’ytterbium à la place des ions aluminium dans Al2(WO4)3 qui n’est pas hygroscopique et à 

en étudier les propriétés optiques. Cependant, le taux effectif d’ytterbium inséré dans la matrice est 

très faible (quelques fractions de pourcent dans le cas présenté en [78]) à cause d’une très forte 

ségrégation. 

Le composé au scandium n’est pas hygroscopique non plus et le site d’accueil est plus grand 

qu’avec de l’aluminium mais Sc2(WO4)3 n’a jamais été dopé à l’ytterbium à notre connaissance et 

aucune information n’est donnée sur la ségrégation de l’ytterbium dans un tel composé. Cependant, 

pour synthétiser le tungstate de scandium, un des constituants de base est l’oxyde de scandium. Ce 

composé est très couteux : environ 600 euros HT pour 25 g de Sc2O3 pur à 99.99 % [79]. Par 

conséquent, nous avons préféré étudier un autre composé de la famille pour des raisons économiques. 

La terre rare la plus petite après le scandium est le lutétium dont le prix de l’oxyde associé est 

certes élevé mais plus abordable que dans le cas précédent. En revanche, ce matériau présente une 

certaine hygroscopie. 

Enfin, la dernière terre rare qu’il est possible d’utiliser dans cette famille de composés sans 

changer de phase (on rappelle qu’au delà d’une certaine taille de l’ion la structure cristalline change et 
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ne possède plus de propriétés de très faible dilatation) et en accord avec la Figure I. 2-16 est l’yttrium 

mais l’hygroscopie du composé attendu sera élevée. 

En conclusion, nous avons choisi d’étudier le composé au lutétium, Lu2(WO4)3, moins sensible à 

l’altération chimique que Y2(WO4)3 et dont la taille de site correspond parfaitement à Yb3+. D’autre 

part, la dilatation négative de ce matériau est confirmée dans [80]. A notre connaissance aucun dopage 

à l’ytterbium de ce composé n’a été réalisé ni aucune croissance monocristalline. 

3.4.2. Croissance cristalline et structure 

Ces tungstates ont un comportement congruent. Le diagramme de phase du tungstate de lutétium 

n’étant pas reporté dans la littérature à notre connaissance, nous nous sommes basés sur celui de 

Y2(WO4)3, présenté en Figure I. 3-50, composé de même structure, avec en plus un rayon ionique de 

l’yttrium proche de celui du lutétium. Nous avons supposé que les deux composés avaient des 

diagrammes de phase équivalents. Seule l’échelle de température ne doit pas être comparable. 

 

 
Figure I. 3-50 : diagramme de phase du système Y2O3-WO3 [81]. 

Sur ce diagramme (Figure I. 3-50), la zone des compositions qui donne la phase désirée est 

limitée (30 à 48 mol.% de YO1.5). Pourtant, l’oxyde de tungstène a tendance à se volatiliser au-delà de 

900-1000°C et il faut augmenter la proportion de WO3 dans le fritté de départ pour compenser les 

pertes durant la croissance sans pour autant passer de l’autre coté du point eutectique à 30 mol.% de 

YO1.5. Cela engendrerait la cristallisation d’oxyde de tungstène dans un premier temps puis de WO3 

mélangé au Lu2(WO4)3 en dessous d’une certaine température (1150°C dans le cas du tungstate 

d’yttrium). 

Le composé est formé à partir des poudres d’oxydes simples selon l’Eq. I. 3-14. 

Eq. I. 3-14 :         ( ) ( ) ( ) ( ) 334x2x1233232 yWOWOYbLuWOy3OxYbOLux1 +→+++− −  

A. Dabkowski et al. [82] concluent que la meilleure composition est de mélanger 20 mol.% de 

Al2O3 et 80 mol% de WO3 pour faire croître un tungstate d’aluminium. Nous avons repris cette 

composition pour notre tungstate de lutétium, c’est-à-dire que y = 1 dans l’Eq. I. 3-14. Un taux de  

Y2(WO4)3 

Zone d’obtention de la 
phase souhaitée 
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20 mol.% de Lu2O3 correspond à un taux de 33 mol.% de LuO1.5. Sur le diagramme de la  

Figure I. 3-50, cette concentration se trouve bien dans la zone d’obtention de la phase souhaitée. 

Le taux d’ytterbium introduit est x = 10 % ce qui correspond a une concentration de  

2.95 × 10 20 ions.cm-3. Une charge de 240 g (au total) est pressée et mise à fritter selon le programme 

de la Figure I. 3-51. Le palier à 900°C puis le ralentissement sont nécessaires pour donner le temps à 

un maximum d’oxyde de tungstène de réagir avec les oxydes de terres rares. Sinon, le WO3 n’ayant 

pas réagi devient un flux en entraînant la fusion complète de la charge à basse température. 

 
Figure I. 3-51 : programme de réaction à l’état solide de la céramique de Lu2(WO4)3 :10 % Yb. 

Cette céramique est ensuite placée dans le four Czochralski (annexe 5) pour la croissance en 

utilisant un creuset de 30 mm de diamètre. Le tungstène ayant plusieurs états de valence stables, le 

processus de croissance a été effectué dans l’air pour favoriser l’oxydation des ions tungstène en WVI 

qui est le degré d’oxydation qui nous intéresse pour obtenir la phase recherchée. Pour une croissance 

sous atmosphère oxydante, un creuset de platine est préférable à condition que la température de 

croissance ne dépasse pas les 1500-1600°C. La température de fusion du matériau est assez faible  

(~ 1400°C). 

Tableau I. 3-11 : paramètres de croissance Czochralski de Lu2(WO4)3 :10 % Yb. 

Température de fusion ~1400°C 
Atmosphère Air (creuset Pt) 

Vitesse de tirage 0.4 mm.h-1 
Vitesse de rotation 17 tour.min-1 

Amorçage Tige en platine 
 

Le cristal obtenu est fracturé (Figure I. 3-52). La partie du cristal correspondant au début de la 

croissance présente de gros morceaux monocristallins incolores et plus on s’approche de la queue du 

tirage, plus les blocs exploitables sont petits et la couleur tend vers le vert. Cette couleur est due à la 

présence d’ions tungstène à des valences inférieures à 6. Dans les parties exploitables, la qualité 

semble correcte malgré certaines bulles très fines venant affecter un peu la transparence. 

temps 

T 

5°C.min-1 

2.5°C.min-1 

5°C.min-1 

900°C / 12 h 

1000°C / 15 h 
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Figure I. 3-52 : cristaux de Lu2(WO4)3 obtenus par la méthode Czochralski 

Le gros problème rencontré est l’hygroscopie assez forte de ce matériau : pour le conserver, il faut 

le laisser dans l’huile de vaseline. Au laboratoire, un cristal de Y2(WO4)3 dopé au praséodyme a aussi 

été synthétisé dans les mêmes conditions pour des applications en quantum computing. Le cristal 

obtenu était de qualité comparable à celui-ci. 

Tableau I. 3-12 : données structurales de Lu2(WO4)3 

 
Figure I. 3-53 : schéma de maille de Lu2(WO4)3 

Ce matériau se clive très aisément. Le schéma de la Figure I. 3-53 montre une structure lamellaire 

du matériau. On peut donc dire que le plan de clivage est parallèle à ces plans lamellaires qui sont eux-

mêmes perpendiculaire à l’axe c. 

3.4.3. Etude de la dilatation 

Les coefficients de dilatation ont été obtenus par la mesure des paramètres de mailles pour 

différentes températures grâce à la diffraction des rayons X. Les résultats sont présentés en  

Figure I. 3-54.  

Ce tungstate de lutétium est effectivement un matériau qui se contracte lorsque sa température 

augmente. La Figure I. 3-54 montre, en plus, que cette dilatation est négative suivant toutes les 

directions. Le point important dans ces résultats n’est pas le fait que le matériau se contracte (en tout 

Lu2(WO4)3 
Groupe d’espace Pbcn 

Système cristallin Orthorhombique 
Biaxe 

a 13.78 Å 
b 9.87 Å 
c 9.95 Å 

Volume de maille 1354.8 Å3 
Z 4 

Masse molaire 1093.5 g.mol-1 
Masse volumique 5.36 g.cm-3 

Site d’insertion de Yb3+ Lu3+ 

c 

a b 

Site du Lu3+ (Yb3+) 

Site du W6+ 
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cas pour les applications en laser de puissance) mais qu’il se contracte peu. En effet, les coefficients de 

dilatation, en valeur absolue, sont relativement faibles : αa = -1.6 × 10-6 K-1 ; αb = -7.0 × 10-6 K-1 ;  

αc = -2.8 × 10-6 K-1. 
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Figure I. 3-54 : paramètres cristallins de Lu2(WO4)3 :10 % Yb en fonction de la température obtenus par 

diffraction des rayons X. αa = -1.6 × 10-6 K-1 ; αb = -7.0 × 10-6 K-1 ; αc = -2.8 × 10-6 K-1. 

La conductivité thermique de ce matériau n’a pas été mesurée lors de ce travail. Néanmoins, le 

modèle exposé en début de partie (matérialisé par la formule de l’Eq. I. 2-16) prévoit une valeur de 

conductivité thermique de 4.6 W.m-1.K-1. C’est une valeur assez faible comparée à celles des autres 

matériaux déjà présentés dans cette thèse. Cette faible valeur est due à la faible compacité de la 

matrice : c’est, en revanche, une des conditions essentielles pour la contraction observée lors de 

l’élèvation en température. Toutefois, la valeur de conductivité thermique doit être vérifiée 

expérimentalement. 

3.4.4. Propriétés spectroscopiques 

Le tungstate de lutétium est un composé orthorhombique. En conséquence, il possède trois 

directions non équivalentes pour ses propriétés spectroscopiques. La Figure I. 3-55 reporte les sections 

efficaces d’absorption, d’émission et de gain pour différents taux d’inversion de population. Les 

orientations X, Y et Z correspondant aux axes diélectriques n’ont pu être attribuées précisément à 

cause de la difficulté à manier ces cristaux hygroscopiques. Par contre, le matériau clivant nettement, 

il était facile de reconnaître l’axe c perpendiculairement à ce plan de clivage (voir structure cristalline 

§3.4.2). Dans un composé orthorhombique, les axes cristallographiques et diélectriques étant 

confondus, le trièdre cristallophysique a été déterminé (axes notés A, B et C sur la Figure I. 3-55) mais 

sans pouvoir y attribuer un ordre d’indices de réfraction. 
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Figure I. 3-55 : sections efficaces de gain de Lu2(WO4)3 :10 % Yb. Chaque polarisation est notée A, B et C car 
on n’a pu déterminer que ces directions étaient bien suivant les axes cristallophysiques mais nous n’avons pas 

réussi à les attribuer. A est perpendiculaire au plan de clivage : A est donc parallèle à l’axe c. β est le taux 
d’inversion de population (σg = βσem – (1-β)σabs). Pour β = 1 et β = 0, on a respectivement la section efficace 

d’émission et (l’opposée de) la section efficace d’absorption. 

Les sections efficaces ne présentent pas une inhomogénéité très importante suivant les directions. 

Cependant, quelques points importants peuvent être extraits de ces courbes. Pour l’obtention 

d’oscillations laser, le pompage doit s’effectuer selon la direction B à 964 nm qui correspond au 

maximum d’absorption avec une section efficace de 1.25 × 10-20 cm2. Le gain maximum est, quant à 

lui, observé en polarisation C à 1047 nm où la section efficace d’émission est de 1.13 × 10-20 cm2. Le 

cristal doit être taillé de façon à avoir les polarisations B et C perpendiculaires à l’axe de la cavité 

laser : les faces clivées doivent être perpendiculaires au faisceau. 

 

Des tests laser ont été entrepris dans cette configuration. Un flux d’azote modéré a été utilisé pour 

créer une atmosphère sèche autour du cristal. Mais, à ce jour, nous n’avons pas obtenu d’oscillation 

laser dans ce cristal. Les raisons possibles de cet échec sont, d’une part, la présence de fines bulles 

dans le solide et, d’autre part, les faces clivées n’ont pas pu être polies à cause de la faible résistance 

chimique à la solution de silice colloïdale basique utilisée normalement au laboratoire pour le 

polissage de cristaux. 
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3.4.5. Conclusions sur Lu2(WO4)3 

Des monocristaux de tungstate de lutétium dopés ytterbium ont été obtenus pour la première fois à 

notre connaissance lors de ce travail. Des échantillons d’assez bonne qualité malgré la présence de 

quelques très fines bulles ont été extraits mais aucune oscillation laser n’a encore été produite à cause 

de l’effet conjoint des bulles diffusantes et de l’hygroscopie altérant les surfaces. 

Cependant, une dilatation négative et très faible en valeur absolue a été mesurée. C’est un résultat 

encourageant pour des applications en tant que source laser de puissance. Pour pallier au gros 

problème de l’hygroscopie, il faut maintenant envisager la croissance du composé Sc2(WO4)3 :Yb qui 

est, selon la littérature, peu, voire non hygroscopique. 

Enfin, la valeur du coefficient d’expansion thermique de cette famille (A2(WO4)3) varie de 

positive à négative [76] suivant l’ion A utilisé et les solutions solides sont totales. Il est donc tout à fait 

envisageable de trouver une composition permettant une annulation parfaite de la dilatation. 
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44..  DDiissccuussssiioonn  ssuurr  lleess  mmaattéérriiaauuxx  eenn  rraappppoorrtt  aavveecc  lleess  aapppplliiccaattiioonnss  

llaasseerr  hhaauutteess  ppuuiissssaanncceess  
Dans ce chapitre, nous allons rassembler les résultats intéressants du chapitre 3 pour proposer une 

comparaison des matériaux présentés dans ce travail avec d’autres matériaux déjà existant en 

s’appuyant sur les aspects théoriques présentés dans le chapitre 1 et plus précisément sur le facteur de 

mérite proposé dans ce travail (explicité dans le paragraphe 2.3). Le laboratoire ne possédant pas les 

moyens techniques pour tester les cristaux laser au-delà de quelques watts, ce facteur de mérite permet 

d’évaluer le potentiel de résistance au flux laser de ces matériaux à partir de trois paramètres simples 

qui sont la conductivité thermique, les coefficients de dilatation thermique et le défaut quantique qui 

est le point original de ce facteur de mérite. Cependant, dans la littérature, il n’est pas rare de trouver 

différentes valeurs de mesures de conductivité thermique pour un même matériau. Par exemple, pour 

le YAG des valeurs de 10.5 [11] à 13 [12] W.m-1.K-1 sont reportées. Ceci pose un problème pour 

comparer des matrices entre elles comme nous l’avons déjà expliqué au début du paragraphe §2.1.3. 

Pour avoir des valeurs homogènes de conductivité thermiques, nous avons réalisé des mesures sur 

différents matériaux déjà connus en plus des mesures présentées dans le paragraphe 3. Après avoir 

discuté ces mesures, nous rassemblerons les données de dilatation thermique et laser pour proposer 

une comparaison en terme de résistance à la puissance laser. 

Une grande partie des cristaux sur lesquels j’ai réalisé des mesures de conductivité thermique 

m’ont été fournis par différents laboratoires. Le LPCML-Lyon (Georges Boulon) m’a fourni les 

cristaux de GGG, de CaF2, de YAP et de YAG dopé; le CIRIL-Caen (Richard Moncorgé) m’a fourni 

une partie des cristaux de CaF2 ; le LULI-Palaiseau (Gilbert Bourdet) m’a fourni l’échantillon de 

LuAG ; le LETI-Grenoble (Bernard Ferrand) m’a fourni les échantillons de LSO et SLGM. 

4.1. Conductivités thermiques de différents matériaux 

L’ensemble des mesures de conductivités thermiques et de chaleurs spécifiques effectuées dans ce 

travail (chapitres 3 et 4) est reporté dans le Tableau I. 4-1. 

4.1.1. Les grenats 

La famille des grenats est l’une des plus développées pour les applications laser de forte 

puissance. Leur structure cristalline est cubique et la formule générale des grenats est A3B2C3O12 où A 

est un cation en coordinance 8, B est en site octaédrique et C est un cation en site tétraédrique. Le 

groupe d’espace des grenats étudiés ici est Ia-3d. Le YAG (Y3Al5O12) qui appartient à cette famille 

possède de très bonnes propriétés thermiques et sa croissance cristalline est maîtrisée. Comme l’ajout 

d’ions dopants affecte la conductivité thermique, nos mesures ont été réalisées sur un YAG :5 % Yb 

qui correspond à la concentration souvent utilisée pour les applications laser. 
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Les GGG (Gd3Ga5O12) et LuAG (Lu3Al5O12) sont les autres grenats étudiés et présentés  ici. 

4.1.1.1. Le YAG (Y3Al5O12) 

Une diffusivité thermique D = 3.8 × 10-6 m2.s-1 et une conductivité thermique de  

κ = 10.7 W.m-1.K-1 pour le YAG non dopé [6] ont servi d’étalon pour les mesures suivantes réalisées 

par la méthode de photothermie présentée au paragraphe 2.1.3. 

Avant de mesurer D et κ sur un échantillon de YAG :5 % Yb, nous avions besoin de la chaleur 

spécifique pour pouvoir lier ces deux valeurs. Pour le YAG, Cp est bien connue : 625 J.kg-1.K-1 [83]. 

La mesure effectuée lors de ce travail par DSC (voir détail en annexe 2), avec un résultat de  

620 J.kg-1.K-1, a permis de confirmer la valeur de la littérature et a fourni une information sur la 

précision de la méthode qui s’avère être de l’ordre du pourcent. Grâce à cette valeur, une conductivité 

thermique de 5.7 W.m-1.K-1 a été déterminée pour le YAG dopé 5 % Yb. Elle est, par ailleurs, en 

accord avec la valeur proposée par X. Xu et al. [84] (~ 5.5 W.m-1.K-1). Cependant, c’est une valeur 

sensiblement plus faible que celle prévue par l’Eq. I. 2-18 (valeur prévue de 7.6 W.m-1.K-1). 
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Figure I. 4-1 : Influence de la concentration en ytterbium (convertie en coefficient d’absorption) sur la 

conductivité thermique du YAG. (■) = ce travail ; (×) = [84] ; ligne pleine = courbe théorique 
 à partir de l’Eq. I. 2-18 ; courbe pointillée = courbe de tendance. 

Sur la Figure I. 4-1, les valeurs de conductivité thermique du YAG sont reportées en fonction du 

coefficient d’absorption autour de 968 nm. Les barres d’erreurs correspondent aux erreurs 

expérimentales estimées des mesures. La décroissance aux faibles concentrations (faibles absorptions) 

est très rapide à cause de la grande différence de masse entre ytterbium et yttrium. La courbe théorique 

possède une allure très proche de la courbe expérimentale même si les valeurs mesurées sont 

cependant inférieures. 

4.1.1.2. Le LuAG (Lu3Al5O12) 

La conductivité thermique du LuAG non dopé n’a pas été mesurée ici mais une estimation par 

l’Eq. I. 2-16 donne une valeur de 14 W.m-1.K-1 qui est relativement grande par rapport à la valeur 

mesurée par Y. Kuwano et al. [85] (9.6 W.m-1.K-1). D’autre part, cette équipe a mesuré la capacité 

thermique de ce composé : 411 J.kg-1.K-1. N’ayant pu effectuer les mesures personnellement par 

manque de matériau non dopé, nous avons utilisé la valeur de la littérature. En outre, comme les 
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valeurs de Cp de Lu2O3 et Yb2O3 sont assez proches [70], l’ajout d’une quantité importante 

d’ytterbium à la place du lutétium ne doit pas affecter sensiblement la capacité calorifique du matériau 

dopé (voir la relation de Neumann-Kopp dans l’annexe 2). Une valeur de 411 J.kg-1.K-1 a donc été 

utilisée pour la détermination de la valeur de la conductivité thermique du LuAG :20 % Yb. 

L’exploitation des données de photothermie a conduit à une valeur de 6.6 W.m-1.K-1. Par  

l’Eq. I. 2-18 qui donne le profil de la variation de conductivité thermique en fonction de la 

concentration, la diminution de conductivité thermique pour un LuAG dopé à 20 % en ytterbium doit 

être inférieure à 0.1 W.m-1.K-1 par rapport au composé non dopé compte tenu de la très faible 

différence de masse entre Lu et Yb. Par conséquent, l’Eq. I. 2-18 ne permet pas d’expliquer à elle 

seule la différence observée entre notre mesure et celle de Y. Kuwano et al.. Les raisons peuvent être 

la différence de qualité cristalline et la technique utilisée. 

Néanmoins, une conductivité thermique de 6.6 W.m-1.K-1 pour le LuAG :20 % Yb représente une 

valeur supérieure à celle du YAG :5 % Yb, ce qui indique le fort potentiel de cette matrice pour les 

applications en tant que source laser de puissance. 

4.1.1.3. Le GGG (Gd3Ga5O12) 

Le dernier grenat étudié et présenté dans cette thèse est le GGG. La chaleur spécifique n’a pas été 

mesurée pour ce composé ici mais selon E. V. Zharikov [86], cette valeur est de 430 J.kg-1.K-1 pour un 

GGG non dopé. Comme nous avons utilisé des taux de dopages en ytterbium jusqu’à 100 %, Cp a été 

calculé pour chaque dopage en utilisant la relation de Neumann-Kopp (Eq. I. 4-1 : voir annexe 2) 

(Cp[Gd2O3] = 106.7 J.mol-1.K-1 et Cp[Yb2O3] = 115.4 J.mol-1.K-1 ; [70]) 

Eq. I. 4-1 :   ]OYb[Cp
2
x3]OGd[Cp

2
x3]OGaGd[Cp]OGaYbGd[Cp 32321253125x3)x1(3 +−=−  

avec Cp en J.mol-1.K-1. Cependant, la variation de chaleur spécifique massique calculée entre 0 et 

100 % d’ytterbium étant assez faible et proche de la valeur de 430 J.kg-1.K-1, cette dernière est donc 

conservée pour chaque concentration dans le calcul de la conductivité thermique. 

Connaissant la densité du GGG (7080 kg.m-3) et du YbGG (7750 kg.m-3), les densités des 

composés intermédiaires sont approximées comme étant une fonction linéaire entre ces deux extrêmes. 

A partir de ces valeurs de ρ × Cp et des mesures de photothermie, les conductivités thermiques 

pour les GGG :10 %, 15 %, 30 %, 50 %, 75 %, 100 % Yb ont été déterminées et sont reportées dans le 

Tableau I. 4-1. 

La Figure I. 4-2 présente la variation expérimentale et théorique de la conductivité thermique du 

GGG :Yb en fonction du coefficient d’absorption. Cette variation est beaucoup moins prononcée que 

dans le cas du YAG. En effet, la différence de masse entre Gd3+ et Yb3+ est beaucoup plus faible. On 

peut voir que même si la conductivité thermique du YAG non dopé est bien supérieure à celle du GGG 

non dopé, à partir 3 ou 4 cm-1, la conductivité du GGG devient supérieure. Par ailleurs, les variations 
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des courbes expérimentales et théoriques sont proches même si, cette fois encore, les valeurs mesurées 

sont légèrement inférieures aux valeurs calculées. 
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Figure I. 4-2 : évolution de la conductivité thermique du GGG :Yb en fonction de son coefficient 

d’absorption. La valeur pour le GGG non dopé est extraite de [6]. La ligne pleine correspond à la variation 
déterminée par l’Eq. I. 2-18. La courbe en pointillés est une courbe de tendance des points expérimentaux. 

4.1.2. Le CaF2 

La structure fluorine de CaF2 est cubique et possède donc des propriétés isotropes. Le groupe 

d’espace est Fm-3m. 

Par ailleurs, ce composé est bien connu aussi pour ses propriétés thermiques intéressantes. En 

effet, la conductivité thermique du composé non dopé est de 9.7 W.m-1.K-1 [83]. Cette valeur est assez 

élevée comparée à la valeur théorique estimée par l’Eq. I. 2-16 (< 3 W.m-1.K-1). Pour pouvoir 

déterminer les valeurs de conductivité thermique à partir des mesures de photothermie, pour des 

dopages de 0.5 %, 5 % et 8.9 % en ytterbium reportées dans le Tableau I. 4-1, la chaleur spécifique de 

859 J.kg-1.K-1 [70] a été utilisée. Nous ne l’avons pas mesurée dans ce travail et elle a été supposée 

constante dans la gamme de dopages étudiée. 
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Figure I. 4-3 : évolution de la conductivité thermique du CaF2 en fonction du coefficient d’absorption.  

La courbe en pointillés est la courbe de tendance. 
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Tableau I. 4-1 : tableau récapitulatif des différentes mesures de diffusivités et conductivités thermiques effectuées lors de cette thèse. 

 

D (10-6 m2.s-1) κ (W.m-1.K-1) Matrice Nom 
usuel Taux de dopage Conc. 

(× 1020 ion.cm-3) Orientation 
+/- 5% +/- 5% 

Cp 
(J.kg-1.K-1) 

ρ 
(kg.m-3) Commentaires 

Non dopé 0 3.8 10.7  étalon Y3Al5O12 YAG 
5 % Yb 6.9 

- 
2.0 5.7  

620 4560 
- 

10 % Yb 13 2.5 7.7 7149 
15 % Yb 19 2.3 6.9 7182 
30 % Yb 38 2.0 6.2 7281 
50 % Yb 63 2.0 6.2  7414 
75 % Yb 95 2.0 6.4 7580 

Gd3Ga5O12 GGG 

100 %Yb 126 

- 

2.2 7.3 

430 

7745 

Nous avons supposé que Cp était 
constant en fonction du taux d’Yb.  

Les valeurs de densité sont 
déterminées de façon linéaire entre 
GGG pur et YbGG (= GGG :100 % 

Yb) 
Lu3Al5O12 LuAG 20 % Yb 28 - 2.4 6.6 411 6720 - 

0.5 % Yb 1.1 3.0 8.4 
5 % Yb 12 1.9 5.2 CaF2 Fluorite 

8.9 %Yb 22 
- 

1.5 4.1 
859 3180 - 

// Z 2.7 5.6 Lu2SiO5 LSO 8 % Yb 15 // X 2.9 5.9 280 7400 - 

⊥ c 2.8 6.9  CaGdAlO4 CALGO 2 % Yb 2.5 
// c 2.5 6.3  

420 5940 - 

⊥ c 3.1 7.1  GdVO4 - 2 % Yb 2.4 
// c 3.5 8.1  

420 5480 - 

// b 2.3 7.2  10 % Yb 20 // a 2.3 6.9  554 5630 

// c 1.9 5.9  YAlO3 YAP 
30 % Yb 60 // a 2.0 6.3  512 6210 

Les valeurs de Cp pour les composés 
YAP : 10 et 30 % Yb ont été 

calculées par la relation de Neumann 
Kopp à partir de celle du composé 

non dopé (580 J.kg-1.K-1) 
// c 1.9 4.2 SrLaGa3O7 SLGM 2 % Nd 1.1 
⊥ c 1.8 4.1 420 5240 - 

? 2.0 4.3 CaGdAl3O7 CGAM 5 % Yb 3.3 ? 2.0 4.3 510 4290 Les deux directions sont 
perpendiculaires mais indéterminées  

// c 1.9 3.8 SrGdGa3O7 SGGM 4 % Nd 2.4 
⊥ c 2.1 4.2 360 5640 - 

// c 1.6 3.7 BaLaGa3O7 BLGM 5 % Yb 1.7 
⊥c 1.8 4.1 370 5570 - 
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La Figure I. 4-3 présente la courbe expérimentale de conductivité thermique en fonction du 

coefficient d’absorption du CaF2. Dans CaF2, κ décroît aussi vite que dans le YAG (Figure I. 4-1) car 

l’ion substitué, ici le calcium (MCa = 40.1 g.mol-1), a une masse très différente de celle de l’ytterbium. 

La courbe théorique à partir de l’Eq. I. 2-18 n’a pas été représentée ici car la différence de valence 

entre Ca2+ et Yb3+ induit l’apparition de lacunes cationiques et/ou d’interstitiels de fluorures. Ces 

défauts supplémentaires doivent influencer la conductivité thermique. Signalons que, pour les 

expériences laser, le taux d’ytterbium couramment utilisé est de 5 %, ce qui correspond à un 

coefficient d’absorption de 10 cm-1. A cette concentration, la conductivité thermique est de  

5.2 W.m-1.K-1 qui est une valeur intéressante pour les applications laser de puissance. Des travaux 

récents reportent l’effet laser en régime continu [87] et la génération d’impulsions ultra-brèves [88]. 

4.1.3. Les orthosilicates 

La structure cristallographique des orthosilicates de formule générale A2SiO5, avec A un ion terre 

rare, est monoclinique et de groupe d’espace C2/c. Les composés considérés ici sont SSO (Sc2SiO5), 

YSO (Y2SiO5) et LSO (Lu2SiO5). Ils sont anisotropes et possèdent trois directions inéquivalentes 

correspondant aux axes cristallophysiques X, Y et Z. 

L’Eq. I. 2-16 prédit des valeurs de 8.8 W.m-1.K-1 et 7.4 W.m-1.K-1 pour les YSO et SSO non dopés 

respectivement. R. Gaumé [6] a mesuré les conductivités thermiques des SSO et YSO par la même 

technique que celle utilisée dans ce travail et a obtenu une valeur de 5.7 W.m-1.K-1 dans un  

SSO :2 % Yb ; 4.4 W.m-1.K-1 pour YSO non dopé ; 3.7 W.m-1.K-1 dans un YSO :5 % Yb. Vue la 

différence de masse importante entre l’ytterbium, d’une part, et l’yttrium et le scandium, d’autre part, 

la conductivité thermique décroît rapidement dans ces composés avec le taux de dopage et ces 

matériaux deviennent des conducteurs thermiques assez moyens lorsqu’ils sont dopés. C’est pourquoi 

nous nous sommes plutôt orientés vers le LSO :Yb. 

Pour le LSO non dopé, une valeur très élevée de 16.3 W.m-1.K-1 est prédite par l’Eq. I. 2-16. Pour 

confronter cette valeur à des mesures expérimentales, la capacité thermique du LSO :8 % Yb a été 

mesurée : elle est de 280 J.kg-1.K-1. Les échantillons que nous possédions pour les mesures de 

conductivités thermiques étaient déjà orientés et nous n’avons eu accès qu’à deux directions X et Z. 

Pour un LSO :8 % Yb, κ atteint 5.6 et 5.9 W.m-1.K-1 selon Z et X respectivement (voir Tableau I. 4-1). 

La différence de masse entre le lutétium et l’ytterbium ne devrait affecter la conductivité thermique 

que de 0.1 W.m-1.K-1 selon l’Eq. I. 2-18. Ainsi, l’erreur peut être de 2 à 3 W.m-1.K-1 entre la théorie et 

l’expérience (Figure I. 4-1 et Figure I. 4-2). Il est peu probable que la conductivité thermique du LSO 

non dopé soit effectivement de l’ordre de 16.3 W.m-1.K-1 (valeur calculée par l’Eq. I. 2-16). 

Un dopage à hauteur de 8 % en ions ytterbium correspond à un coefficient d’absorption de près de 

15 cm-1 dans le LSO, ce qui en fait, avec des conductivités thermiques voisine de 6 W.m-1.K-1, un 

matériau comparable au YAG :Yb. 
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4.1.4. Les mélilites 

La famille des mélilites comprend des composés de formule générale ABC3O7. A correspond à 

l’ion calcium, strontium ou baryum ; B est une terre rare ; et C est le gallium ou l’aluminium. L’ion C 

se trouve dans deux sites tétraédriques différents alors que A et B sont en coordinance 8 dans des sites 

appelés cubes de thomson. La structure est quadratique et le groupe d’espace est P-421m. Par 

conséquent, ces matrices possèdent deux directions inéquivalentes : l’une est parallèle à l’axe c et 

l’autre lui est perpendiculaire. 

Cette famille de composés connus pour des applications laser (SrLaGa3O7 :Nd [89] et 

SrGdGa3O7 :Nd [90,91]) a attiré notre attention à cause de deux articles qui mentionnaient de fortes 

conductivités thermiques : I. Pracka et al. [89] ont reporté une valeur de 11 W.m-1.K-1 pour SLGM 

(SrLaGa3O7) et V. Kushawaha et al. [92] ont indiqué que SGGM (SrGdGa3O7) avait une valeur de κ 

similaire à celle du YAG non dopé (c’est-à-dire ~ 11 W.m-1.K-1). De plus, les valeurs prédites par  

l’Eq. I. 2-16 sont autour de 8 W.m-1.K-1 pour les deux composés. Nous avons souhaité, dans ce travail, 

confronter des mesures à ces valeurs. La croissance de ces matériaux est assez facile par la méthode 

Czochralski et ils peuvent accueillir l’ion ytterbium comme dopant. Pour élargir l’étude, deux autres 

mélilites congruentes avec un site d’accueil de Yb ont été synthétisées : CGAM (CaGdAl3O7) et 

BLGM (BaLaGa3O7). 

La capacité thermique est tout d’abord mesurée et les valeurs sont reportées dans le  

Tableau I. 4-1. Ensuite, les mesures de conductivité thermique sont effectuées sur des échantillons 

orientés de chacune des quatre mélilites. Les valeurs obtenues sont relativement modestes (entre 3.7 et 

4.3 W.m-1.K-1) et ne reflètent aucunement les valeurs présentées dans les articles [89] et [92] qui 

paraissent ainsi très surestimées. 

4.1.5. Conclusion sur les mesures de conductivité thermiques 

Les mesures des conductivités thermiques ont été effectuées dans les mêmes conditions et une 

comparaison de ces différents matériaux peut être entreprise. Le point sur lequel ces mesures peuvent 

différer est la qualité cristalline car tous les cristaux étudiés n’ont pas été synthétisés de la même 

manière. Les cristaux élaborés par fusion de zone, par exemple, peuvent contenir plus de défauts que 

ceux élaborés par Czochralski. Néanmoins, nous avons pris soin de choisir les échantillons tels que 

leur aspect traduise une bonne qualité cristalline. 

D’autre part, le paramètre de résistance à la puissance laser ne dépend pas que de κ comme cela a 

été démontré dans le chapitre 2 et il est nécessaire de combiner les valeurs du Tableau I. 4-1 avec les 

coefficients de dilatation et les résultats laser présentés dans le chapitre 3 pour comparer les matériaux 

proposés dans ce travail aux autres matériaux du chapitre 4. 

 

A propos des modèles présentés dans le paragraphe 2.1.2, l’Eq. I. 2-16 estime la conductivité 

thermique du matériau non dopé avec une incertitude trop importante comme on a pu le voir en 
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comparant les valeurs prédites par cette relation et les valeurs mesurées. L’erreur est souvent plus 

grande que la différence entre les conductivités thermiques de deux matériaux du Tableau I. 4-1. Ceci 

peut provenir de plusieurs approximations effectuées lors de la conception de cette relation : les 

matériaux sont considérés comme isotropes, la fréquence de Debye est approximée, toutes les 

distances interatomiques sont considérées de manière homogène. Apparemment, ce modèle n’est pas 

adapté à l’étude des matériaux dont les conductivités thermiques sont trop faibles (< 10 W.m-1.K-1 

environ). En revanche, c’est un outil intéressant pour comparer ces matériaux avec des matériaux à 

plus fortes conductivités tels que Al2O3 ou MgO, par exemple, dont les valeurs sont de  

30 et 40 W.m-1.K-1 respectivement. 

Le modèle exprimé par l’Eq. I. 2-18 qui prévoit la décroissance de la conductivité thermique en 

fonction du dopage donne des résultats intéressants. L’allure des courbes expérimentales est assez 

proche de celle des courbes théoriques bien que sur la Figure I. 4-1 et la Figure I. 4-2, les valeurs 

expérimentales sont en dessous des valeurs théoriques. En fait, ce modèle ne prend en compte que 

l’influence de la différence de masses entre ion dopant et ion substitué. Or, en faisant une substitution, 

on modifie d’autres paramètres intervenant dans la vitesse de propagation des phonons. En effet, le 

dopant s’insere souvent dans un site qui n’est pas adapté parfaitement à sa taille entraînant des 

désordres structuraux plus ou moins importants. D’autre part, l’ion dopant possède une 

électronégativité et une polarisabilité différente de l’ion substitué : c’est aussi un facteur à prendre en 

compte. 

4.2. Comparaison des différents matériaux en terme de résistance à la 

puissance laser 

Dans le chapitre 2, nous avons rappelé la définition du facteur de résistance aux chocs thermiques 

qui dépend de la conductivité thermique κ et du coefficient de dilatation thermique α du matériau :  

α
κ

∝TR  

et nous avons proposé un nouveau facteur prenant en compte la production de chaleur en estimant 

que l’essentiel de la chaleur produite provenait du défaut quantique η (voir définition §2.2.2.1) : 

αη
κ

∝
2

PR  

κ est le seul paramètre dans l’expression de RP qui dépend de la concentration en Yb3+. Il est donc 

intéressant de définir la concentration dans chaque cristal pour que ces matériaux soient comparables 

entre eux. Nous proposons de fixer le coefficient d’absorption, noté αabs, qui correspond à la fraction 

d’intensité de pompe absorbée par unité de longueur. On rappelle qu’il est déterminé à partir de la 

section efficace d’absorption, σabs (en cm2), et la densité d’ions Yb3+, N (en ions.cm-3), selon : 

Eq. I. 4-2 :                                                            absabs N σ=α  
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en supposant que la largeur spectrale de la source de pompage est très étroite par rapport à la 

bande d’absorption du matériaux. 

Tableau I. 4-2 : valeurs des facteurs de mérite κ/α et κ2/αη pour différents cristaux dopés ytterbium. Nous 
avons interpolé les valeurs expérimentales de κ pour avoir un taux d’Yb3+ correspondant à une valeur fixe de 

coefficient d’absorption αabs = 10 cm-1. La flèche indique une plage de valeurs. 

Matrice α 
(10-6 K-1) 

σabs 
(x1020 cm2) 
@ λabs nm 

Dopage en 
Yb3+ (%) 
pour un 

coef. d’abs. 
de 10 cm-1 

(Conc. × 1020 
ion.cm-3) 

κ 
interpolée 

(W.m-1.K-1) 
α
κ  

(106 W.m-1) 

Défaut 
quantique 
η (%) 

αη
κ2

 

(x108  
W2.m-2.K-1) 

YAG 
Y3Al5O12 

6.7 0.6 
@ 968 nm 9.6 (13.4) 5.1 0.76 6.1 0.71 

GGG 
Gd3Ga5O12 

8 0.7 
@ 971 nm 11.9 (15.1) 7.2 0.90 5 1.30 

CaF2 18.7 0.5 
@ 981 nm 7.4 (17.8) 4.5 0.24 5 0.22 

αa = 10.1 6.9 0.68 0.70→5.90 CALGO 
CaGdAlO4 αc = 16.2 

2.7 
@ 980 nm 2.9 (3.6) 

6.3 0.39 6.7→0.8 
0.37→3.06 

αa = 1.9 7.1 3.74 9.14 GdVO4 αc = 10.3 
3.8 

@ 985 nm 2.1 (2.5) 8.1 0.79 2.9 2.19 
αa = 9.5 8.5 0.89 
αb = 4.3 8.5 1.98 YAP 

YAlO3 αc = 10.8 

1.5 
@ 979 nm 3.3 (6.0) 

8.5 0.79 
- - 

αa = 0.5 5.6 11.20 10.45 
αb = 7.4 5.6 0.76 0.71 LSO 

Lu2SiO5 αc = 11.1 

1.9 
@ 980 nm 5.5 (10.3) 

5.6 0.50 
6 

0.47 
N.B. : dans la deuxième colonne α correspond au coefficient d’expansion thermique. Ne pas confondre avec le coefficient 
d’absorption également noté α (voir les unités). 
 

Pour les applications laser courantes, un coefficient d’absorption d’environ 10 cm-1 est souvent 

utilisé. Ce qui signifie que 63 % de la puissance de pompage est absorbé sur 1 mm de cristal en régime 

non saturé et 87 % sur 2 mm. Nous garderons donc cette valeur fixe pour chaque matériau et les 

valeurs de conductivités thermiques seront estimées à partir des points expérimentaux du  

Tableau I. 4-1. 

Le Tableau I. 4-2 contient le défaut quantique, les coefficients d’expansion et les conductivités 

thermiques ainsi obtenues pour les matériaux proposés dans ce travail qui ont produit une oscillation 

laser, GdVO4 et CALGO, et d’autre matériaux plus connus, YAG, GGG, CaF2 et LSO. A partir de ces 

valeurs, les facteurs RP et RT sont calculés. Pour les matériaux anisotropes, plusieurs valeurs existent 

suivant la direction considérée. On va supposer que la direction la plus fragile est le facteur limitant de 

la résistance du cristal : il faut donc comparer les valeurs de RP et RT selon la direction la moins 

favorable de chaque cristal. La Figure I. 4-4 illustre ces comparaisons, en prenant pour les cristaux 

anisotropes la valeur la plus faible. Cette figure étend la comparaison à d’autres matériaux dopés 

ytterbium qui n’ont pas été mentionnés dans notre étude : Y2O3, GdCOB (Ca4GdO(BO3)3), BOYS 

(Sr3Y(BO3)3). 
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Figure I. 4-4 : diagramme comparatif des différents matériaux laser dopés ytterbium selon les deux facteurs 

RT et RP. D’autres matériaux ont été ajoutés pour étendre la comparaison. Les * indiquent que les 
conductivités thermiques des composés non dopés ont servi aux calculs. 

Les grenats ont une assez faible expansion thermique (6.7 × 10-6 K-1 [2] et 8.0 × 10-6 K-1 pour le 

YAG et le GGG respectivement). Cependant, ils ont des sections efficaces d’absorption assez faibles 

(Tableau I. 4-2), leur taux de dopage doit donc être assez élevé pour absorber une grande proportion 

de la puissance de pompage (autour de 10 % d’ytterbium pour avoir αabs ~ 10 cm-1). La conductivité 

thermique en est affectée d’autant, surtout dans le cas du YAG plus sensible à la concentration (voir 

Figure I. 4-1 et Figure I. 4-2). Néanmoins, le GGG et le YAG possèdent quand même de fortes 

résistances aux chocs thermiques (κ/α = 0.90 × 106 et 0.76 × 106 USI pour GGG :11.9 % Yb et 

YAG :9.6 % Yb respectivement, de manière isotrope). Par ailleurs, ces grenats ont, d’une part, une 

large bande d’absorption à assez basse longueur d’onde (968 nm pour le YAG :Yb et 971 nm pour le 

GGG :Yb [93]) et leur pic d’émission est intense mais étroit (à 1031 nm pour YAG :Yb et 1025 nm 

pour GGG :Yb) ce qui ne permet pas une forte accordabilité. Les défauts quantiques sont donc assez 

élevés et le paramètre RP de résistance à la puissance laser est faible pour le YAG :9.6 % Yb  

(RP = 0.7 × 108 USI) par rapport au GGG :11.9 % Yb qui présente un RP de 1.3 × 108 USI. 

En général, l’expansion thermique des cristaux fluorés est plus élevée que celle des oxydes 

mixtes. Dans le CaF2, α = 18.9 × 10-6 K-1 [83]. De plus, sa section efficace d’absorption est assez 

faible, avec seulement σabs = 0.5 × 10-20 cm2, et elle doit être compensée par un plus fort dopage en 

ions ytterbium (7.4 % pour αabs = 10 cm-1). La conductivité thermique qui en résulte est sensiblement 

affectée car elle décroît jusqu’à 4.5 W.m-1.K-1 qui est une valeur assez moyenne comparée à celle des 

autres cristaux présentés dans le Tableau I. 4-2. En conséquence, le rapport κ/α est très petit  

(0.2 × 106 USI). Son défaut quantique de 5 % (λpompe = 981 nm ; λlaser = 1030 nm) ne suffit pas à 

augmenter significativement la résistance à la puissance laser qui est : RP = 0.2 × 108 USI. C’est-à-dire 

une valeur bien en dessous de celle obtenue dans la famille des grenats. 
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Dans le cas du LSO :Yb, les valeurs de κ regroupées dans le Tableau I. 4-1 sont assez homogènes 

dans les directions X et Z étudiées ici. En outre, on peut supposer que la conductivité thermique ne 

varie guère entre 8 % Yb et 5.5 % Yb (valeur pour αabs = 10 cm-1) compte tenu des masses proches de 

Yb et Lu. Ainsi, nous avons choisi une valeur approximée de 5.6 W.m-1.K-1 dans toutes les directions 

pour le calcul des paramètres de résistance. L. Pidol [94] a mesuré les coefficients d’expansion du 

LSO : 0.5, 7.4, et 11.1 × 10-6 K-1 selon a, b et c respectivement. Le rapport κ/α atteint donc des valeurs 

de 11.2, 0.8 et 0.5 × 106 USI selon a, b et c respectivement. Si seule la plus petite de ces valeurs est 

considérée comme nous l’avons expliqué plus haut, 0.5 × 106 USI est une valeur assez faible, 

inférieure à celle des grenats mais supérieure à celle du CaF2. Il faut tout de même remarquer que 

selon a, ce rapport est le plus élevé de tous ceux reportés dans le Tableau I. 4-1. D’autre part, en 

pompant le LSO :Yb à 978 nm pour une émission laser à 1040 nm, le défaut quantique est assez 

important (6 %). Le rapport RP est ainsi de 0.5 × 108 USI selon c ce qui reste inférieur aux grenats. 

Néanmoins, de très bons résultats ont été obtenus en pompage par diode de 15 W sur le LSO :8 % Yb 

par M. Jacquemet et al. [95]. 

Nous avons déjà présenté le vanadate de gadolinium comme un matériau très bon conducteur 

thermique. Sa section efficace d’absorption est aussi très importante (σabs = 3.8 × 10-20 cm2) et le taux 

de dopage nécessaire pour atteindre un coefficient d’absorption de 10 cm-1 reste faible (2.1 % Yb). 

D’autre part, les coefficients d’expansion sont très anisotropes comme pour le LSO ce qui entraîne des 

paramètres de résistance très anisotropes aussi. Les rapports κ/α sont de 3.7 et 0.8 × 106 USI faisant de 

ce matériau un des meilleurs en terme de résistance aux chocs thermiques avec le GGG et le YAP. Son 

défaut quantique est aussi un des plus faibles pour les matériaux dopés ytterbium (2.9 %). Par 

conséquent, le paramètre de résistance à la puissance laser de GdVO4 : 2.1 % Yb atteint 2.2 × 108 USI 

selon la direction la moins favorable. 

Enfin, parmi les matériaux qui ont produit un effet laser, il reste le CALGO :Yb. Ce matériau 

possède une grande conductivité thermique mais à cause de ses coefficients d’expansion assez grands 

par rapport aux autres matériaux, sa résistance aux chocs thermiques n’est pas très élevée : elle est 

comparable à celle du LSO :Yb. Par contre, grâce à ses très bonnes propriétés spectroscopiques et son 

gain plat sur une large plage de longueurs d’onde, nous avons réussi à abaisser le défaut quantique 

jusqu’à une valeur inférieure au pourcent. La résistance à la puissance est donc exaltée avec un 

paramètre RP qui atteint 3.1 × 108 USI selon la direction la plus défavorable. 

 

D’autres cristaux étudiés et présentés dans le chapitre 3 n’ont pas été mentionnés dans ce  

chapitre 4 car l’effet laser n’a pas encore été obtenu dans ces matériaux. Cependant, il est possible de 

les comparer aux précédents en terme de résistance aux chocs thermiques. 

Le YAP :Yb possède une section efficace d’absorption de 1.5 × 10-20 cm2 (dopage de 3.3 % en 

ions ytterbium pour un coefficient d’absorption de 10 cm-1). La conductivité thermique s’en trouve 

relativement peu affectée. Rappelons quand même que la conductivité thermique d’un  
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YAP :30 % Yb est encore élevée avec une valeur de 6 W.m-1.K-1. Les valeurs de κ du Tableau I. 4-1 

sont assez similaires quelle que soit l’orientation du matériau. En effet, selon a et b, d’une part, dans le 

YAP :10 % Yb et selon a et c, d’autre part, dans le YAP :30 % Yb, les écarts sur les valeurs de κ sont 

dans les barres d’erreurs. Une valeur isotrope est donc choisie dans les trois directions et interpolée à 

environ 8.5 W.m-1.K-1 pour un YAP :3.3 % Yb. A cette concentration, les rapports κ/α sont donc de 

0.9, 2.0 et 0.8 × 106 USI qui placent le YAP dans le groupe de tête des matériaux en terme de 

résistance aux chocs thermiques. Reste à démontrer ses capacités laser. 

Les propriétés thermomécaniques et laser du GAP n’ont pas été étudiés dans ce travail et il n’est 

donc pas possible de calculer les paramètres de résistance RP et RT. 

Enfin, le Lu2(WO4)3 :Yb est un matériau prometteur si on regarde ses capacités de dilatation 

thermique faible (en valeur absolue). La conductivité thermique n’a pas été mesurée mais la valeur 

attendue n’est pas très élevée. D’autre part, une oscillation laser n’a pas été démontrée sur ce matériau 

dans le cadre de ce travail. 
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55..  CCoonncclluussiioonn  ssuurr  lleess  mmaattéérriiaauuxx  
Cette partie sur la recherche de nouveaux matériaux avait pour objectif, premièrement, de 

caractériser les propriétés de résistance aux chocs thermiques des matériaux par le rapport κ/α de la 

conductivité thermique sur le coefficient d’expansion. Ensuite, en énonçant les propriétés 

spectroscopiques et laser des matériaux dopés ytterbium, nous avons supposé qu’en régime laser dans 

un cristal de bonne qualité, la production de chaleur, responsable de la limite de résistance des 

cristaux, provenait essentiellement du défaut quantique. Il s’agit de la fraction d’énergie perdue entre 

le photon de pompe et le photon laser. Or, ce défaut quantique peut varier du simple au double suivant 

les matériaux : près de 10 % pour le YAG :Yb (en considérant le pompage le plus courant à 946 nm) ; 

et 5 % pour le CaF2 avec un pompage à 980 nm. Nous avons donc proposé un facteur de mérite qui 

complète le facteur de résistance au chocs thermiques (RT, Eq. I. 2-10) en lui ajoutant le défaut 

quantique qui prend en compte la production de chaleur lors de l’effet laser. 

Cet outil de comparaison établi, il ne restait plus qu’à mesurer les trois propriétés importantes 

pour la résistance à la puissance laser : une grande conductivité thermique, de faibles coefficients 

d’expansion et un petit défaut quantique. 

Différents matériaux dopés ytterbium ont été proposés avec une, deux ou trois de ces propriétés : 

CaGdAlO4, GdVO4, GdAlO3, YAlO3 et Lu2(WO4)3. Pour étoffer la comparaison, les mesures de 

conductivités thermiques ont également été effectuées sur d’autres composés laser dopés ytterbium : le 

YAG, le GGG, le LuAG, le LSO et le CaF2.  

En comparant l’ensemble de ces matériaux par leur paramètre de résistance à la puissance laser, il 

ressort que le CALGO :Yb et le GdVO4 :Yb sont les matériaux les plus prometteurs, sans oublier le 

GGG :Yb, pour les applications laser fortes puissances à partir du facteur de mérite établi lors de ce 

travail. 

Le GdVO4 :2 % Yb présente une conductivité thermique de 7.1 et 8.1 W.m-1.K-1 selon a et c 

respectivement. L’effet laser, obtenu dans ce cristal pour la première fois à notre connaissance lors de 

ce travail, a été mesuré à 1015 nm engendrant un défaut quantique de moins de 3 %. 

Le CALGO :2 % Yb possède une conductivité thermique de 6.3 et 6.9 W.m-1.K-1 selon les axes c 

et a respectivement. Outre sa bonne conductivité thermique, ce matériau possède des propriétés 

spectroscopiques exceptionnelles : un gain quasiment plat de 990 nm à 1070 nm dû à la présence de 

deux familles de sites dont les émissions sont complémentaires. En effet, des émissions laser ont été 

obtenues de 987.6 nm à 1050 nm engendrant un défaut quantique minimal de 0.8 % seulement et 

permettant par la même occasion au paramètre de résistance à la puissance laser d’atteindre la plus 

haute valeur à notre connaissance. L’autre conséquence de l’existence d’un plateau sur le spectre 

d’émission est la production d’impulsions ultra-courtes de 47 fs qui sont les impulsions les plus 

courtes jamais obtenues dans un cristal, et même un verre, dopé ytterbium. 
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Cependant, dans le cas d’un pompage longitudinal, par exemple, les gradients ne sont pas 

identiques dans toutes les directions. Généralement, ils sont plus forts perpendiculairement au faisceau 

laser que longitudinalement. Pour les cristaux anisotropes, comme le LSO :Yb par exemple, il est 

possible d’ajuster la direction de paramètre RP le plus petit le long de la direction des gradients 

thermiques les plus faibles et la direction de RP le plus grand le long de la direction des gradients 

thermiques les plus forts. 

Par ailleurs, le LSO :Yb représente un matériau moins favorable que GdVO4 :Yb ou CALGO :Yb 

en terme de paramètre de résistance à la puissance laser mais les valeurs de RP sont tout de même 

comparables à celle du YAG et les résultats lasers obtenus avec ce matériau par le groupe ELSA de 

l’Institut d’Optique d’Orsay sont tout à fait intéressants. Il en est de même pour le CaF2 : Yb qui a 

présenté de très bonnes propriétés laser malgré un paramètre RP assez faible. 

Il est nécessaire de pomper ces matériaux avec de plus fortes puissances. 

 

Enfin, la qualité d’un cristal pour les applications laser haute puissance ne se limite pas à sa 

résistance à la charge thermique. Dans ce travail de thèse, nous nous sommes concentrés sur le volet 

matériau/spectroscopie mais il y a aussi les problèmes intrinsèques aux lasers (qualités de faisceaux) à 

prendre en compte. Nous avons mentionné au début de cette partie que les gradients thermiques 

engendraient des phénomènes de lentille thermique néfastes pour le faisceau laser. Le coefficient 

thermooptique dn/dt qui correspond à la variation de l’indice de réfraction en fonction de la 

température de l’échantillon résponsable de ce phénomène de lentille thermique doit aussi être un 

élément important à prendre en compte pour des applications laser à hautes puissances. 
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Le couple heureux qui se reconnaît dans l'amour défie l'univers et le temps; 

 il se suffit, il réalise l'absolu. 

Simone de Beauvoir 
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11..  IInnttrroodduuccttiioonn  
Dans la première partie, nous avons cherché des matériaux avec une forte conductivité thermique 

et un faible coefficient d’expansion thermique pour repousser la limite à la fracture. Nous avons aussi 

cherché à minimiser le flux thermique au sein du matériau laser grâce à un faible défaut quantique. 

L’évacuation de cette chaleur est effectuée sur les bords du cristal vers les blocs métalliques dont 

la température est maintenue en général entre10 et 20°C. Ce transfert s’effectue donc vers les quatre 

faces parallèles au faisceau laser. 

Dans cette partie, le but est toujours de diminuer la température au sein du matériau et les 

gradients thermiques. Cependant, au lieu de s’intéresser aux propriétés intrinsèques du matériau laser, 

une nouvelle méthode d’assemblage de matériaux va être présentée. L’assemblage d’un cristal sur le 

matériau laser (verre ou cristal) permet de faciliter la dissipation de la chaleur en créant un flux de 

chaleur important à travers les faces d’entrée et/ou de sortie du composé laser. Cet aspect sera 

développé dans un premier chapitre grâce à des simulations de profil thermique par un programme 

élaboré dans le cadre de ce travail de thèse. Ensuite, la nouvelle méthode d’assemblage par un procédé 

sol-gel sera exposée et nous présenterons les résultats obtenus. 
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22..  IInnttéérrêêtt  ddeess  aasssseemmbbllaaggeess  

2.1. Une dissipation axiale de la chaleur 

2.1.1. Principe 

Lors d’un pompage longitudinal classique, la zone active est réduite à un cylindre de quelques 

dizaines voire centaines de microns de diamètre centré dans le matériau dopé. Les bords parallèles à ce 

cylindre sont en contact avec un support dont la température est contrôlée. 

 
Figure II. 2-1 : schéma d’un matériau laser (cristal ou verre par exemple) pompé longitudinalement. 

Les flux de chaleur principaux sont indiqués. Le cristal est refroidi par un bloc thermostaté. 

Sur la Figure II. 2-1, la diffusion de chaleur axiale (parallèlement au pompage) est bien moins 

favorisée que la diffusion transversale (vers les blocs froids) à cause d’un coefficient de transfert entre 

le cristal et l’air très faible, ~ 10 à 50 W.m-2.K-1 (en convection naturelle), contre ~ 104 à 105 W.m-2.K-1 

pour un contact de très bonne qualité entre le cristal et le support. Le transfert est donc 1000 à 10000 

fois plus efficace vers le bloc froid. 

Pour diminuer les flux transversaux, il faut favoriser la dissipation axiale. Ceci diminue les 

gradients thermiques comme le montre la loi de Fourier (Eq. II. 2-1). 

Eq. II. 2-1 :                                                              Tgradκ−=ϕ
ρ

 
Dans ce but, depuis plusieurs années, des assemblages sont réalisés entre un échantillon d’un 

matériau laser dopé et un échantillon du même matériau mais non dopé selon le schéma de la  

Figure II. 2-2. 

La chaleur totale produite dans le cristal dopé est constante et notée Q. En régime permanent, la 

chaleur produite est égale à la chaleur totale dissipée par unité de temps sur ses six faces de surface 

totale S. 

Eq. II. 2-2 :                                                            ∫ ϕ=
S

S dSQ  

φS est la valeur de la densité de flux au point de surface dS. 

 

Thermostat 

Matériau laser 
dopé 

Flux thermiques 

Zone active 

Pompage 
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Figure II. 2-2 : schéma d’un matériau laser (cristal ou verre par exemple) pompé longitudinalement assemblé 

à un matériau non dopé. Les flux de chaleur principaux sont indiqués. 
 Le cristal est refroidi par un bloc thermostaté. 

Dans le cristal de la Figure II. 2-1, cette chaleur était principalement dirigée vers les blocs 

métalliques. Un dispositif tel que celui présenté en Figure II. 2-2 permet à une partie de la chaleur 

produite de passer dans l’échantillon non dopé pour ensuite se dissiper dans les blocs froids. Cela 

revient à augmenter la surface totale de dissipation. Ainsi, pour Q constant, les flux transversaux 

diminuent (voir Eq. II. 2-2) d’autant plus que cette surface supplémentaire est dotée d’un coefficient 

de transfert thermique élevé (bon contact avec les blocs de cuivre). Si les flux sont plus faibles, les 

gradients qui en découlent le sont aussi. Les contraintes mécaniques s’en trouvent donc amoindries. 

2.1.2. Simulations de profils thermiques 

Pour évaluer l’efficacité d’un tel système, un programme de simulation par éléments finis a été 

réalisé lors de ce travail de thèse. Le programme complet sur Matlab 6 est donné en annexe 6. Le 

principe du calcul est présenté ci-après. 

2.1.2.1. Calculs par éléments finis 

L’ensemble des méthodes numériques présentées ici sont tirées de la référence [1]. 

 

 Maillage et limites de l’espace considéré 

 

Matériau  
non dopé 

Matériau laser 
dopé 

Pompage 

4 faces en contact avec un bloc à 
température constante. Le contact 
est modélisé par un coefficient de 
transfert ajustable 

2 faces en contact avec l’air ambiant. Le 
contact est modélisé par un coefficient de 
transfert ajustable correspondant à une 
convection naturelle. 

Axe du laser 

Interface entre les deux 
échantillons. Le contact est 
supposé parfait (coefficient 
de transfert supposé infini).

Maillage en trois 
dimensions par des 
cubes de taille 
ajustable 
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 Pompage et production de chaleur 

La zone de pompage, et donc de production de chaleur, est centrée dans le cristal. Le profil 

transversal de puissance de la pompe est considéré comme plat (« Top-hat ») et son rayon ωP varie le 

long de l’échantillon : 

Eq. II. 2-3 :                                           ( ) ( )
2

2
P

0
2

PP

0

0 n
zzM

1z 










πω
−λ

+ω=ω  

avec z la distance à de la face d’entrée du cristal, z0 la position du « waist » (point de diamètre 

minimal du faisceau), ωP0 le rayon au niveau du waist, n l’indice de réfraction du milieu et M2 le 

facteur de qualité du faisceau de pompe (M2 ~ 1 pour un faisceau de saphir dopé titane et M2 >> 1 

pour des diodes laser). Les mailles incluses dans le volume délimité par ce rayon seront celles à 

prendre en compte pour la production de chaleur. 

La production de chaleur δQ dans une maille est déterminée par la puissance de pompage 

absorbée par cette maille dPpomp et la fraction de cette puissance absorbée convertie en chaleur, c’est-à-

dire le défaut quantique η (voir partie 1) selon l’Eq. II. 2-4. 

Eq. II. 2-4 :                                                          
maille

pompdPQ η=δ  

Comment calculer la puissance absorbée en chaque point du cristal ? 

Dans le cas d’un laser à quatre niveaux, comme pour le néodyme (pompage à 810 nm et émission 

à 1060 nm), l’absorption est supposée non saturée. La puissance absorbée sur une tranche d’épaisseur 

dz du cristal est donc déterminée par le coefficient d’absorption non saturé α selon l’équation : 

Eq. II. 2-5 :                                                   
( ) ( )zP

dz
zdP pomp

pomp

α−=  

Dans le cas de l’ytterbium, laser à quasi-trois niveaux, il faut prendre en compte les effets de 

saturation d’absorption. La puissance totale absorbée dans le cristal est inférieure à celle absorbée en 

régime non saturé. Il faut distinguer deux cas : avec et sans effet laser. Sans effet laser, l’absorption en 

chaque point du cristal ne dépend que de l’intensité de pompage IP en chaque point. Elle est 

déterminée assez simplement par : 

Eq. II. 2-6 :                                                      

Psat

P

PP

I
I

1

I
dz
dI

+
α−=  

où α est le coefficient d’absorption non saturé et IPsat est l’intensité de pompe de saturation définie 

dans la partie 1.  

Eq. II. 2-7 :                                                      ( )P
em

P
abs

Psat

1I
σ+στ

=  

Ici, l’intensité de pompe absorbée est reliée à la puissance de pompe absorbée par : 

Eq. II. 2-8 :                     ( )mailledefaceune'dsurfaceladIchdP P
P

maille

pomp ×
λ

=  

où h est la constante de Planck, c la vitesse de la lumière et λP la longueur d’onde de pompe. 
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En revanche, en présence d’effet laser, l’émission stimulée va dépeupler le niveau excité de l’ion 

Yb3+ et l’absorption totale sera plus grande que sans effet laser. Ce calcul est plus délicat car la 

puissance absorbée dépend de l’intensité de pompe mais aussi de l’intensité laser en chaque point du 

cristal. Cette dernière dépend des paramètres de la cavité et une résolution numérique doit être 

entreprise. Pour simplifier l’étude, ce dernier cas ne sera pas envisagé dans ce travail. S. Chénais [2] a 

démontré dans sa thèse que la puissance réellement absorbée en régime saturé avec effet laser était 

compris entre la puissance absorbée en régime non saturé et la puissance absorbée en régime saturé 

sans effet laser pour les systèmes ytterbium. 

Dans la suite, les assemblages étant réalisés principalement avec des matériaux dopés néodyme, 

une simulation ne prenant en compte que le régime non saturé est suffisante. 

Un autre point à signaler est que les propriétés spectroscopiques et thermomécaniques des 

matériaux sont supposées invariantes avec la température. 

 

 Le bilan des flux 

Le profil de température est déterminé par le bilan d’énergie dans chaque cellule de coordonnées 

i,j,k de l’espace (Figure II. 2-3) : 

 
Figure II. 2-3 : schéma des flux thermiques dans une maille i,j,k 

Eq. II. 2-9 :                               ( ) QdSzzyyxx δ=ϕ+ϕ+ϕ+ϕ+ϕ+ϕ +−+−+−  

dS étant la surface d’une face de la maille. δQ est la quantité de chaleur produite dans la maille : 

elle est nulle en dehors de la zone pompée du cristal dopé. Ces six flux, sortant, à travers les faces du 

cube sont liés aux cellules voisines par la première loi de Fourier (Eq. II. 2-1). Pour les bords de 

l’échantillon, le coefficient de transfert h intervient selon : 

Eq. II. 2-10 :                                                           Th∆−=ϕ  
∆T étant la différence de température entre le bord du cristal et l’air ou le bloc froid. 

 

 La méthode de relaxation de Jacobi [1] 

Dans cette méthode de relaxation, les mailles de l’espace doivent être séparées en deux groupes à 

la manière des cases noires et blanches d’un échiquier mais en trois dimensions. 

D’abord les températures sont initialisées. La température initiale est prise comme étant la 

température des blocs froids. Ensuite, les cases noires sont traitées en tenant compte de l’influence des 

φ-x 

φ+x 

φ+z 

φ-z 

φ+y 

φ-y 

δQ 
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cases blanches limitrophes puis, à l’itération suivante, c’est l’inverse. Et ainsi de suite jusqu’à 

atteindre la convergence de température dans chaque cellule. 

A la n-ième itération, l’écart par rapport à la condition du régime stationnaire (Eq. II. 2-9) est 

appelé le résidu ξn. Il est défini par : 

Eq. II. 2-11 :                       ( ){ }n
zzyyxx

n QdS δ−ϕ+ϕ+ϕ+ϕ+ϕ+ϕ=ξ +−+−+−  

La température de la maille i,j,k, à l’étape n+1 est reliée à la température de l’étape n par : 

Eq. II. 2-12 :                                                      
e

TT
n

n
k,j,i

1n
k,j,i

ξ
−=+  

où e est un coefficient de normalisation. Ce coefficient s’obtient en développant l’Eq. II. 2-11 : 

chaque flux doit être remplacé par son expression en terme de différence de températures donnée par 

la loi de Fourier (Eq. II. 2-1). e est alors le coefficient du terme Tn
i,j,k. 

Dans un cas à deux dimensions de J2 mailles, il est démontré pour cette méthode que le nombre 

d’itérations r nécessaires pour réduire l’erreur, c’est-à-dire la différence entre la valeur asymptotique et 

la valeur calculée, d’un facteur 10-p est proportionnel au nombre de mailles de l’espace : 

Eq. II. 2-13 :                                                             2pJ
2
1r ≈  

 

 La méthode de relaxation de Gauss-Seidel [1] 

Dans cette méthode, les mailles ne sont pas séparées en deux groupes comme précédemment mais 

elles sont traitées consécutivement. Quand une maille de l’étape n est traitée pour passer à l’étape n+1 

elle se trouve donc entourée de ses six voisines dont la moitié est à l’étape n et l’autre moitié à l’étape 

n+1 (sauf pour les mailles de bordure). Cette méthode permet une convergence plus rapide. 

Dans un cas à deux dimensions de J2 mailles, il est démontré pour cette méthode que le nombre 

d’itérations r nécessaires pour réduire l’erreur d’un facteur 10-p est proportionnel au nombre de mailles 

aussi mais avec un coefficient de proportionnalité deux fois plus petit : 

Eq. II. 2-14 :                                                            2pJ
4
1r ≈  

 

Ces deux méthodes sont donc intéressantes pour comprendre le méthode de relaxation mais sont 

trop lentes pour obtenir la convergence et ne sont souvent utilisées que dans un but académique. 

 

 La méthode SOR (Simultaneous Over-Relaxation)  

ou sur-relaxation simultanée [1] 

Cette méthode permet d’accélérer considérablement la convergence. Si, dans les méthodes 

précédentes, il s’agissait de traiter consécutivement l’itération n puis n+1 puis n+2, ici il s’agit de 

passer de n à n+1 en anticipant le passage de n+1 à n+2. Pour ce faire, les mailles sont distinguées à la 

façon d’un échiquier et l’équation suivante est utilisée pour passer de l’étape n à n+1 : 
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Eq. II. 2-15 :                                                   
e

TT
n

n
k,j,i

1n
k,j,i

ξ
ω−=+  

où ω est le paramètre de sur-relaxation. C’est la même expression que pour la méthode de Jacobi 

mais avec le paramètre ω différent de 1. 

La méthode est convergente uniquement pour 0 < ω < 2. Si 0 < ω < 1, on parle de sous-relaxation. 

Seules des valeurs de ω comprises entre 1 et 2 aboutissent à une convergence plus rapide que la 

méthode de Gauss-Seidel. On démontre que le choix optimal de ω est de la forme : 

Eq. II. 2-16 :                                                  
2
jacob

opt
11

2

ρ−+
=ω  

où ρjacob est appelé rayon spectral de l’itération de Jacobi qui correspond au taux de réduction de 

l’erreur à chaque itération de la méthode de Jacobi. Ce terme est relié au nombre total de mailles N. 

Dans le cas où le nombre de mailles est très grand, ce terme est approximativement : 

Eq. II. 2-17 :                                                        
N2

1
2

jacob

π
−≈ρ  

Dans la pratique, il est préférable de modifier ω à chaque itération de façon à ce qu’il converge 

vers ωopt. Pour cela, l’accélération de Chebyshev présentée dans l’Eq. II. 2-18 doit être utilisée. 

Eq. II. 2-18 :                                

( )

( )

( )
( )

( )
opt

n2
jacob

1n

2
jacob

1

0

,...,3,2npour

4
1

1
2

1

1
1

ω→ω

∞=
ωρ

−

=ω

ρ
−

=ω

=ω

∞

+

 

Dans un cas à deux dimensions de J2 mailles, il est démontré pour cette méthode que le nombre 

d’itérations r nécessaires pour réduire l’erreur d’un facteur 10-p est proportionnel à J : 

Eq. II. 2-19 :                                                             pJ
3
1r ≈  

Il est donc clair que cette méthode permet une convergence beaucoup plus rapide que la méthode 

de Gauss-Seidel. 

 

 Augmentation progressive du maillage 

La méthode SOR précédente permet d’obtenir une convergence plus rapide que la méthode de 

Gauss-Seidel. Cependant, pour avoir un profil de plus en plus précis, il faut augmenter le nombre de 

mailles de façon assez considérable. Lorsque le programme démarre à partir d’un profil initial plat, il 

est très loin de la solution et le nombre d’itérations, qui dépend du maillage, peut devenir conséquent. 

Dans le but d’accélérer la résolution de notre système d’équations, un maillage « très lâche » (peu de 

mailles) avec des conditions initiales correspondant à un profil de température plat dans tout notre 

espace (comme pour les méthodes précédentes) est choisi pour commencer. Etant donné le faible 
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nombre de mailles, la convergence par SOR est rapide mais la résolution est faible. En conséquence, 

une fois cette convergence acquise, le maillage est resserré : chaque maille est divisée en huit. Ensuite, 

le programme SOR est relancé sur ce maillage. Mais les conditions initiales ne sont plus choisies 

comme un profil uniforme de température mais chaque cellule se voit attribuée une température 

initiale interpolée de la solution obtenue avec le plus gros maillage. Et ainsi de suite… 

Le temps de calcul gagné ici est non négligeable car le nombre d’itérations est assez faible pour 

chaque maillage. Pour s’en convaincre voici un test de comparaison. 

Le profil de température dans un cristal de 4 × 4 × 2.5 mm3 (2.5 mm suivant la direction de 

pompage) de CALGO :2 % Yb a été simulé avec et sans l’augmentation du maillage ; toutes les autres 

données sont identiques dans les deux cas et ne sont pas reportées ici car cela n’a pas d’intérêt pour ce 

test. 

La Figure II. 2-4 présente l’évolution du résidu maximum, parmi l’ensemble des mailles, calculé 

par le programme (via l’Eq. II. 2-11) en valeur absolue. Dans le cas d’un maillage à 0.05 mm (320 × 

103 mailles) constant pendant le calcul, le résidu descend à 7 × 103 W.m-2 (dans le programme, on a 

préféré mettre le résidu en puissance par unité de surface) en 370 itérations pour environ 2 min de 

calcul. Avec le maillage progressif, pour avoir la même résolution de 0.05 mm, on part d’un maillage 

de 0.1 mm. Après le même temps de calcul de 2 min (410 itérations à 0.1 mm puis 310 itérations à 

0.05 mm), le résidu est descendu à 102 W.m-2. La Figure II. 2-5 présente les résultats obtenus, avec le 

maillage progressif, en terme de profil de température dans le cristal. 

 
Figure II. 2-4 : évolution de la valeur maximale du résidu (Eq. II. 2-11 en valeur absolue) en fonction du 

nombre d’itérations. (a) maillage unique à 0.05 mm ; (b) maillage progressif de 0.1 mm à 0.05 mm. 
Le temps de calcul a été fixé à 2 min pour les deux. 

~2 min ~2 min 

a b 

0.05 mm 
0.05 mm 

0.1 mm 



Partie 2 : Réduction de l’échauffement dans les matériaux laser par assemblage 
 

 - 124 - 

 
Figure II. 2-5 : résultats des calculs de profil de température. (a) température d’une coupe centrale du cristal 

avec l’entrée de la pompe vers le coté le plus chaud. (b) moitié de cristal dont les couleurs indiquent la 
température sur ses faces et son centre. 

2.1.2.2. Comparaison de profils thermiques simulés avec et sans assemblage 

Dans le but de montrer l’intérêt des assemblages, des simulations de profils thermiques ont été 

effectuées pour un cristal de CALGO :2 % Yb. La Figure II. 2-6, la Figure II. 2-7 et la Figure II. 2-8 

présentent respectivement les résultats obtenus avec ce cristal : (i) sans assemblage, (ii) assemblé à un 

cristal de 1 mm de CALGO blanc et (iii) assemblé à un cristal de 1 mm de saphir (alumine α). Le 

défaut quantique est fixé à 4 % (λpompe = 980 nm ; λlaser = 1020 nm). La puissance de pompe est fixée à 

100 W et, sans prendre en compte les effets de saturation, la puissance résiduelle (non absorbée après 

avoir traversé le cristal) est de 18 W ce qui donne une puissance thermique d’environ 3.3 W. 

Tableau II. 2-1 : données utilisées dans les simulations des Figure II. 2-6, Figure II. 2-7 et Figure II. 2-8. 

Puissance incidente 100 W 
Diamètre au waist 200 µm 

M2 de la diode laser 78 
Position du waist 1/3 de la longueur du cristal laser 

λpompe/λlaser 980/1020 nm 
Défaut quantique 0.04 
σabs @ 980 nm 2.73 × 10-20 cm2 

Indice de réfraction du CALGO 1.85 
κa ; κc du CALGO dopé 2 % Yb (~ au non dopé) 6.9 ; 6.3 W.m-1.K-1 
Longueur × Largeur × Hauteur du cristal laser 2.5 × 4 × 4 mm3 

κ du saphir 30 W.m-1.K-1 
Tair 25°C 

Tcuivre 15°C 
Coefficients de transferts vers l’air ; le cuivre 50 ; 105 W.m-2.K-1 

Maillage final (0.05 mm)3 
 

Pour faciliter la lecture, les trois simulations suivantes sont présentées avec la même échelle de 

couleur pour la température. 

Plan de coupe 
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cristal 

Te
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  (
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) 

Longueurs (m) 
Face d’entrée de 

la pompe 
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Figure II. 2-6 :Tmax = 158°C dans le CALGO :2 % Yb sans assemblag ; Pin =100W ; Prestante = 18 W 

 
Figure II. 2-7 :Tmax = 120 °C dans le CALGO :2 % Yb assemblé avec 1 mm de CALGO. 

 
Figure II. 2-8 : Tmax = 105°C  dans le CALGO :2 % Yb assemblé avec 1 mm de saphir. 

Ce qu’il est intéressant de noter à propos de ces calculs est la chute de la température maximale 

dans le cristal laser lorsqu’il est assemblé avec un cristal non dopé. En effet, le cristal laser seul voit sa 

température atteindre près de 160°C. Avec simplement un assemblage sur du CALGO blanc (dont la 

Sens de 
pompage 

CALGO blanc 

saphir
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conductivité thermique est supposée égale à celle du composé dopé à 2 % Yb déterminée dans la 

première partie), cette température maximale est 120°C soit une baisse de 28 %. 

L’assemblage avec 1 mm de saphir fait chuter la température maximale à environ 100°C soit une 

baisse de 41 % par rapport au cristal non assemblé ou de 19 % par rapport à l’assemblage avec un 

échantillon de CALGO blanc. 

La Figure II. 2-9 présente les résultats de simulation dans les conditions identiques à celles de la 

Figure II. 2-6 mais en tenant compte de la saturation de l’absorption (sans effet laser). Les données 

nécessaires au calcul de IPsat (Eq. II. 2-7) sont : τ = 0.42 ms (temps de vie) et σem
P = 1.5 × 10-20 cm2 

(section efficace d’émission à la longueur d’onde de pompe). Dans ces conditions, seulement 30 % de 

la pompe est absorbée ce qui justifie la faible élévation de température par rapport au régime non 

saturé. Il est intéressant de voir aussi que la température est à peu près constante sur la longueur du 

cristal contrairement au régime non saturé : les gradients thermiques dans le sens axial sont donc 

quasiment nuls. 

Rappelons que le résultat en régime saturé avec effet laser doit se trouver entre les profils 

présentés sur les Figure II. 2-6 et Figure II. 2-9 

 
Figure II. 2-9 : résultat de simulation en régime saturé sans effet laser.  

Tmax = 51°C dans le CALGO :2 % Yb sans assemblage ; Pin =100 W ; Prestante = 70 W. 

L’ensemble de ces simulations permet de comprendre l’intérêt de l’assemblage pour abaisser la 

température au sein du cristal et ainsi gagner en puissance et en qualité de faisceau. Ceci est 

particulièrement vrai pour des hétéro-assemblages avec des matériaux très conducteurs, comme ici le 

saphir. Nous allons maintenant nous intéresser à la réalisation pratique de ces assemblages. 

2.2. Rappels sur l’assemblage par diffusion 

2.2.1. Principe de la méthode 

D’un point de vue historique, le soudage par diffusion n’est pas une technique particulièrement 

récente puisque les orfèvres l’employaient déjà il y a quelques siècles pour assembler de l’or sur des 

pièces en cuivre. Mais c’est seulement depuis les années 1970 qu’il a pris son essor, d’abord dans 

l’assemblage de métaux, puis de semi-conducteurs, de métaux et de céramiques, de verres et enfin de 
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cristaux diélectriques. Un certain nombre de procédés ont été décrits dans la littérature [3,4,5] qui tous 

montrent l’importance de cinq paramètres fondamentaux : l’état et la réactivité de surface, la durée de 

l’opération, la pression exercée sur les pièces et la température de soudage. Nous allons décrire les 

deux étapes intervenant dans le processus de soudage par diffusion : l’adhérence moléculaire puis le 

traitement thermique. 

2.2.1.1. L’adhérence moléculaire ou contact optique 

Le « contact optique » n’est pas analogue à un effet « ventouse ». La force d’adhérence obtenue 

est en effet beaucoup plus importante que la simple action de la pression atmosphérique (supérieure à 

1000 kg.cm-2 contre 1 kg.cm-2 respectivement [6]). Ainsi, deux pièces en contact optique peuvent être 

mises sous vide sans craindre de voir l’assemblage se rompre. 

Cette force attractive s’interprète comme une synchronisation des nuages électroniques par un 

effet de polarisation des matériaux en vis-à-vis. C’est la corrélation mutuelle de ces influences 

électrostatiques qui est donc responsable d’une force attractive. 

D’un point de vue pratique, l’assemblage par adhérence moléculaire est souvent décrit comme 

une technique délicate, longue, et surtout…capricieuse ! Son succès dépend d’un grand nombre de 

paramètres dont la conjonction relève parfois de la chance. 

Conformément à ce qui précède, la réalisation d’un contact optique entre deux cristaux ne peut 

être obtenue que si la planéité des surfaces à assembler est suffisante. C’est donc à ce stade 

qu’intervient la qualité du polissage des cristaux (la rugosité a été mesurée sur les cristaux polis au 

laboratoire : elle est de 5 Å), mais aussi les éventuelles déformations des surfaces sous l’effet de 

gradients thermiques. Il faut donc veiller en particulier à ce que les pièces à assembler soient à 

l’équilibre thermique.  

L’extrême propreté des surfaces à accoler est également impérative. C’est pourquoi il est souvent 

recommandé de réaliser ces assemblages en atmosphère dépoussiérée. La phase de nettoyage se 

déroule en deux temps : les surfaces sont d’abord essuyées à l’acétone afin de dissoudre d’éventuels 

résidus de cire de collage employée lors du polissage, puis à l’alcool absolu afin de ne laisser aucun 

dépôt de nature organique. Dès que les surfaces sont propres et sèches, il reste à les mettre 

délicatement en contact. Cette invitation à la prudence est pleinement justifiée quand on sait que la 

moindre poussière qui vient se glisser à l’interface, oblige quasi-systématiquement, à repolir les 

surfaces. 

Dès le contact, on observe, au travers des cristaux, des interférences de coin d’air dont 

l’interfrange va en s’élargissant au fur et à mesure de la progression de l’adhésion des deux surfaces. 

C’est à ce stade qu’il est délicat d’imposer une orientation relative définie aux deux cristaux que l’on 

assemble. On observe souvent un point d’accrochage entre les deux pièces autour duquel le cristal 

supérieur vient tourner légèrement. Ce mouvement de rotation est rendu possible par le coussin d’air 

qu’il faut chasser. Il vaut donc mieux s’aider de cales latérales pour éviter un tel désagrément. 
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Au fur et à mesure de la disparition du coin d’air, les franges colorées viennent à disparaître très 

rapidement sans qu’il soit nécessaire d’exercer une pression sur les cristaux. L’interface devient 

invisible (d’où le terme « contact optique ») et il est impossible de séparer les deux pièces à la main. 

L’assemblage ne se défait que s’il est soumis à un gradient thermique qui le contraint à se dilater de 

manière anisotrope. 

2.2.1.2. Le traitement thermique 

Une fois que les deux surfaces cristallines sont en contact optique, on pourrait espérer que des 

liaisons chimiques s’instaurent rapidement entre les deux pièces. Il en résulterait directement une 

grande cohésion mécanique au niveau de la soudure. Or, à l’échelle atomique, les surfaces ne sont pas 

parfaitement planes et il persiste une certaine rugosité. Le contact optique présenté précédemment ne 

correspond, en fait, qu’à un contact partiel entre les surfaces comme le montre la Figure II. 2-10. 

 
Figure II. 2-10 : interface entre deux cristaux collés optiquement à l’échelle atomique 

L’interface est donc constituée, au stade du contact optique, d’une très faible porosité qu’il va 

s’agir d’éliminer soit par l’effondrement plastique des zones de contact (fluage) ; soit par le transport 

de matière par diffusion dont les développements théoriques sont décrits dans [7]. 

La vitesse de soudage, définie comme l’augmentation de la fraction de surface soudée par rapport 

au temps, et la qualité de l’assemblage dépendent : 

 de la contrainte appliquée sur les deux cristaux : dans le cas du soudage de deux cristaux, 

il n’y a pas de contrainte externe appliquée ; 

 de la température : plus la température est élevée et plus la cinétique de diffusion est 

importante mais il ne faut pas dépasser la température de fusion. Dans le brevet de H. E. 

Meissner pour la société Onyx Optics [3], une gamme de température entre 40 % et 90 % 

de la température de fusion des matériaux est utilisée pour l’assemblage de matériaux 

cristallins et une gamme entre 80 % et 130 % de la température de transition vitreuse pour 

les matériaux amorphes ; 

 de la planéité : dans [3], il est mentionné que la planéité doit être de l’ordre de grandeur 

d’une longueur d’onde visible pour 5 à 10 cm de surface ; 

 de la rugosité initiale des surfaces qui doit être la plus faible possible (un polissage à 5 Å 

de rugosité est recommandé). 

Cristal A 

Cristal B 
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2.2.2. Quelques exemples d’assemblages par diffusion 

Dans ce paragraphe, quelques résultats intéressants sur différents types d’assemblages sont 

présentés pour différentes applications. 

(i). Y. Kalisky et al. [8] ont étudié un assemblage YAG/Nd :YAG/Cr :YAG où le chrome joue le 

rôle d’absorbant saturable (Q-switch passif). La puissance maximale obtenue est de 2.2 W avec une 

pente de 42 %. 

(ii). G. Aka et al. dans le cadre du projet MICROCOB ont réalisé un assemblage de GdCOB sur 

du YAG :Nd pour le doublage de fréquence en collaboration avec le LETI CENG ; 

(iii). Pour obtenir des cristaux de taille importante de Sr5(PO4)F (S-FAP) dopé ytterbium dont la 

croissance est difficile, A. J. Bayramian et al. [9] ont utilisé un barreau de cinq échantillons de  

S-FAP :Yb assemblés par diffusion. Avec ce barreau ainsi obtenu de section 4 × 6 cm2, cette équipe a 

pu effectuer un pompage de ce cristal par un faisceau d’ouverture très large issu de plusieurs diodes 

laser. 

(iv). G. D. Goodno et al. [10] ont développé une source laser pour les applications à hautes 

puissances. Cette source est constituée de cristaux de YAG dopés Yb et non dopés assemblés par 

diffusion. En régime continu, la puissance obtenue est de 415 W multimode et 228 W avec une 

polarisation linéaire et une qualité de faisceau très bonne (M2 = 1.35). 
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33..  MMéétthhooddee  dd’’aasssseemmbbllaaggee  ppaarr  ccoouucchhee  dd’’iinntteerrffaaccee  
Dans le paragraphe 2.2, nous avons rappelé la mise en œuvre de l’assemblage de cristaux laser par 

la méthode de diffusion ainsi que quelques exemples. Cependant, à part quelques exceptions, la 

méthode d’assemblage par la méthode de diffusion n’est applicable que sur des cristaux de même 

nature et dans des orientations identiques : généralement, un cristal dopé est soudé sur le même cristal 

non dopé. Les incompatibilités chimiques et physiques (différences de dilatation) de cristaux de 

natures différentes interdisent dans la plupart des cas les « hétéro-assemblages ». Dans [3], l’auteur 

mentionne que la différence de dilation pour l’assemblage de deux matériaux amorphes doit être 

inférieure à 0.5 × 10-6 K-1 ; et pour deux matériaux cristallins, elle doit être inférieure à  

0.1/0.2 × 10-6 K-1. Néanmoins, un hétéro-assemblage pourrait être un atout non négligeable pour 

augmenter encore les performances laser. Dans l’exemple présenté par la Figure II. 2-7 et la Figure II. 

2-8, il est facile de remarquer le gain, en terme de refroidissement, qu’apporte l’adjonction d’un cristal 

de saphir à la place d’un cristal de CaGdAlO4 sur un cristal laser de CaGdAlO4 :2 % Yb. D’après notre 

calcul, ce gain représente environ 19 % (dans ce cas précis). 

C’est dans cet objectif, que nous avons préféré nous orienter vers une voie nouvelle 

d’assemblages qui serait susceptible d’atténuer voire d’annuler ces barrières chimiques et physiques. 

Un brevet récent de D. H. Gwo [11] présente une méthode d’assemblage de matériaux, pour des 

applications optiques, par l’intermédiaire d’une solution basique aqueuse. Si l’un des deux substrats 

contient de la silice, alors la solution utilisée peut être une simple solution de potasse ou de soude. Si 

aucun des substrats ne contient de la silice, il faut, d’après le brevet, en ajouter à la solution de potasse 

ou de soude. Les ions hydroxydes permettraient de catalyser la formation du réseau de silice entre les 

substrats. 

La méthode proposée dans ce travail s’apparente à celle de D. H. Gwo avec cependant des 

différences notables dans la chimie de la solution d’interface, mais d’abord, rappelons les mécanismes 

de condensation de la silice. 

3.1. Rappels sur la formation d’un réseau de silice : procédé dit sol-gel 

Le sol-gel est un procédé permettant la synthèse de verres, de céramiques et de composés 

hybrides organo-minéraux, à partir de précurseurs en solution. Ce procédé s’effectue dans des 

conditions dites de « chimie douce », à des températures nettement plus basses que celles des voies 

classiques de synthèse des matériaux d’oxyde métallique. Ces conditions offrent également la 

possibilité d’associer des espèces organiques et minérales pour former de nouvelles familles de 

composés hybrides organo-minéraux, possédant des propriétés inédites. Ce procédé peut être utilisé 

dans différents domaines tels que l’encapsulation et l’élaboration de matériaux hyper-poreux, mais 
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c’est sans conteste dans la réalisation de dépôts en couches minces qu’il trouve sa principale 

application. 

3.1.1. Une polymérisation minérale 

Le procédé sol-gel fait appel à des précurseurs moléculaires en solution, que l’on transforme 

progressivement en un réseau d’oxyde par des réactions de polymérisation analogues à celles que l’on 

utilise dans le domaine des polymères organiques. Ces précurseurs peuvent être soit des sels, soit des 

alkoxydes métalliques. Dans le cas, par exemple, de la synthèse d’un verre de silice de grande pureté, 

le précurseur utilisé est un alkoxyde de silicium Si-(OR)4 avec R une chaîne alkyle. Par exemple, le 

TEOS (tétraéthoxysilane) est l’alkoxyde Si-(OEt)4. 

Les réactions de polymérisation peuvent schématiquement se décomposer en trois réactions : 

Eq. II. 3-1 :              

Si OR HOH Si OH ROH++
Hydrolyse

Reésterification  
 

Eq. II. 3-2 :       

Si OH Si O Si HOHSi OH ++
Condensation

Hydrolyse  
 

Eq. II. 3-3 :       

Si OH Si O Si ROHSi OR ++
Condensation

Alcoolyse  

3.1.1.1. La formation d’un gel de silice par polymérisation en milieu acide  

 L’hydrolyse 

La Figure II. 3-1 montre comment le pH influence la vitesse d’hydrolyse. 

 
Figure II. 3-1 : influence du pH sur la vitesse d’hydrolyse des précurseurs de silice tels que TEOS [12] 

L’ajout d’espèces acides ou basiques permet d’augmenter la vitesse de la réaction d’hydrolyse. 

Les catalyseurs les plus souvent employés sont : l’acide chlorhydrique, l’ammoniaque ou encore la 
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potasse, les amines, les sels de fluorures. De plus, il a été observé que la vitesse et l’étendue de cette 

réaction sont influencées par la concentration et la force de l’acide ou de la base [13]. 

En milieu acide, l’alkoxyde est protoné dans une première étape rapide (Eq. II. 3-4). La densité 

électronique devient ainsi plus faible sur le silicium qui devient plus électrophile et donc plus 

susceptible à l’attaque nucléophile de l’eau. Cette étape s’accompagne de la formation d’un état de 

transition pentacoordiné [14]. Ensuite, viennent la libération d’un alcool et l’inversion du tétraèdre 

autour de Si (Eq. II. 3-5). 

Eq. II. 3-4 :                           

Si O  

R
H

+
Si O

+
H

R
+ Rapide

 

Eq. II. 3-5 :

Si OHSi O
+

H
R

H O  
H

SiO
R

H
O

H

H
 

ROH H
++

+

+ +

 
L’hydrolyse du premier groupe –OR sur une molécule de TEOS est la plus facile car l’état de 

transition chargé positivement est stabilisé par les autres groupements –OR. L’hydrolyse des autres 

groupes –OR est donc de plus en plus difficile en milieu acide. 

 

 Condensation 

Comme l’hydrolyse totale des alkoxydes est assez difficile à ces faibles pH, la réaction de 

condensation commence avant le remplacement de tous les groupes –OR par des groupes –OH. Les 

ramifications sont donc peu nombreuses. 

A pH = 2, la silice est à son point isoélectrique. C’est-à-dire que qu’elle est globalement neutre. A 

ce pH, et en dessous, sa solubilité est très faible. En revanche, pour des pH > 2, le réseau de silice se 

chargement négativement (d’autant plus que la solution devient basique) et devient donc de plus en 

plus soluble. Cependant, pour des pH < 6, on considère que cette solubilité reste très faible (Figure II. 

3-2). Ce qui signifie que lors de la condensation en milieu acide, les particules d’oligomères dans la 

solution sont très petites (quelques motifs). Au-delà d’une certaine taille, l’oligomère se condense sur 

les molécules plus grosses pour former le gel. Ce dernier se forme par réticulation progressive des 

oligomères les uns avec les autres (Figure II. 3-3). La viscosité augmente avec le temps. Le temps 

nécessaire à l’obtention d’une certaine viscosité en fonction du pH est présenté en Figure II. 3-2. Le 

matériau final est homogène et devient quasi-dense après traitement thermique. 
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Figure II. 3-2 : vitesse de dissolution et temps de gélification 

 (temps nécessaire pour atteindre une certaine viscosité) en fonction du pH [15] 

 
Figure II. 3-3 : étapes de formation d’un réseau de silice en milieu acide. (a) structure dans le sol ; (b) 

structure dans le gel humide ; (c) structure dans le gel sec. 

3.1.1.2. Formation d’un agglomérat de particules denses en milieu basique 

Pour montrer l’intérêt de la catalyse en milieu acide pour notre application dans le domaine 

optique, ce paragraphe montre comment se forme la silice en milieu basique. 

 

 L’hydrolyse 

En milieu basique, contrairement au milieu acide, c’est le premier groupe –OR qui est le plus 

difficile à hydrolyser. L’hydrolyse procède par attaque nucléophile sur l’alkoxyde de silicium  

(Eq. II. 3-6). Une fois initiée, cette hydrolyse devient de plus en plus facile pour finalement devenir 

complète. Ceci a été expliqué par [14,16] une l’augmentation de l’acidité (capacité à attirer les 

électrons) des groupes silanol Si-OH comparés aux groupes Si-OR. L’hydrolyse devient 

progressivement plus aisée à mesure que les groupes –OR sont éliminés. Les atomes de silicium les 

plus substitués, c’est-à-dire entourés d’autres groupes –O-Si-, sont aussi plus facilement 

hydrolysables. 

a cb
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Eq. II. 3-6 : 

Si OHSi O R H O   SiOR O H

 

RO+
-

+

 

Eq. II. 3-7 :                      
R O H OH R O H H O+ +  

 

 La condensation 

A ces pH élevés, l’hydrolyse est donc souvent complète (tous les groupes –OR sont remplacés par 

des groupes –OH) avant que l’étape de condensation ne soit avancée. Ceci signifie que la ramification 

intense est plus aisée dans ces conditions. 

Comme cela a été expliqué pour le milieu acide, la solubilité augmente avec le pH. A pH > 7, les 

charges négatives des oligomères augmentant, la solubilité devient très importante. La solution 

contient donc des grosses particules de polymères de silice très ramifiées. Au-delà d’une certaine taille 

qui dépend du pH (plusieurs dizaines de nm de diamètre), ces particules s’agrègent. 

Iler [17] a montré qu’en conditions basiques, les temps de gélification augmentaient  

(Figure II. 3-2). A très fort pH, les réactions de condensation continuent a s’effectuer mais sans 

formation de gel. Le réseau va donc croître par agrégation de grosses particules de silices denses et 

rigides (Figure II. 3-4) conduisant à une solution colloïdale dont la viscosité augmente très peu avec le 

temps. Le matériau final est inhomogène, poreux après traitement thermique et les interfaces silice 

dense/air diffusent généralement la lumière. 

 
Figure II. 3-4 : étapes de formation d’un réseau de silice en milieu basique. (a) structure dans le sol ; 

 (b) structure dans le gel colloïdal humide ; (c) structure dans le gel sec. 
Plus le pH est élevé et plus les clusters sont gros et les liaisons inter-particules faibles. 

3.1.1.3. Conclusion sur la formation de la silice par la méthode sol-gel 

La polymérisation par sol-gel se déroule en deux étapes : 

 La polymérisation en ensembles intermédiaires (oligomères ou particules) ; 

 La liaison de ces ensembles en un réseau qui s’étend à travers le liquide pour former un 

gel. 

D’après ce qui précède, la formation de réseaux à base de silice par la méthode sol-gel en catalyse 

acide donne généralement des polymères plus ou moins ramifiés qui s’enchevêtrent et forment des 

nouveaux branchements produisant la gélification. D’un autre coté, la catalyse basique produit des 

a b c
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massifs beaucoup plus ramifiés qui ne s’interpénètrent pas. Le réseau se comporte donc comme un 

ensemble discret d’agrégats.  

Dans tous les cas, le réseau de silice est représenté schématiquement sur la Figure II. 3-5 
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Figure II. 3-5 : représentation schématique du réseau de silice pure 

Néanmoins, plusieurs autres facteurs interviennent également dans la formation du réseau : la 

température, le temps de réaction, la concentration en réactifs, la nature du catalyseur et sa 

concentration, le rapport H2O/Si. Ceci peut nuancer les conclusions précédentes. 

3.1.2. Post traitement et applications 

Selon le mode de séchage, le gel peut donner des poudres, des matériaux denses, des aérogels, des 

fibres ou des couches minces. 

L’évaporation du solvant permet la formation d’un xérogel auquel on peut faire subir un 

traitement thermique à température modérée afin de densifier le matériau. Les températures de 

densification dépendent fortement du type de matériau et des propriétés recherchées. Le séchage du 

gel constitue une étape délicate. Il est important que le solvant s’évapore très lentement afin d’éviter la 

fragmentation du xérogel. La réalisation d’un matériau solide est donc difficile en raison des tensions 

internes apparaissant lors du séchage et pouvant entraîner la fissuration du matériau. 

L’évacuation du solvant dans des conditions supercritiques conduit à la formation d’un aérogel 

n’ayant subi aucune densification. Le matériau obtenu est très poreux avec des propriétés d’isolation 

exceptionnelles. Le passage du « sol » au « gel », dont la viscosité peut être contrôlée, permet 

également la réalisation de fibres et de films sur divers supports par trempage ou vaporisation. 

La chimie douce mise en jeu dans le procédé sol-gel est compatible avec les réactions de la chimie 

organique. Il devient ainsi possible d’associer intimement, au sein d’un même matériau, des espèces 

minérales et organiques. Ces matériaux peuvent être obtenus à partir de précurseurs mixtes tels que les 

organo-alcoxysilanes. Ces molécules comportent simultanément des fonctions hydrolysables (Si-OR) 

qui donnent naissance à un réseau de silice et des fonctions organiques (Si-R’) qui restent fixées sur le 

squelette de silice. Selon sa nature, le groupement organique jouera le rôle de modificateur ou de 

formateur. Dans le premier cas, il confère à la silice des propriétés particulières (optiques, électriques, 

chimiques…). Dans le second cas, le groupement est polymérisable (vinyl, époxy, méthacrylate) et 
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une double réticulation a lieu (organique et minérale). Ces matériaux hybrides offrent toute une 

gamme de possibilités nouvelles. Ils se situent entre les verres et les polymères organiques. Ils 

présentent la souplesse des polymères associée à la résistance des verres vis-à-vis de l’UV, de la 

corrosion chimique ou de la chaleur. 

 

 La principale application des procédés sol-gel : les couches minces 

C’est dans le domaine des couches minces que le procédé sol-gel trouve ses principales 

applications et entre en compétition avec les procédés de dépôt sous vide. Ses principaux avantages 

sont la simplicité, la rapidité, le revêtement simultané des deux faces et la possibilité de former des 

multi-couches. Il permet également de réaliser des revêtements multi-composants (SiO2-TiO2) en 

mélangeant simplement les alkoxydes correspondants dans la solution de départ. Il est aussi possible 

d’optimiser la morphologie des films en fonction des applications recherchées. Par exemple, 

l’hydrolyse de la silice, selon qu’elle a lieu en milieu acide ou basique, donne des matériaux 

totalement différents. En milieu acide, on obtient une structure polymérique en chaîne qui 

conduit à des films denses, tandis qu’en milieu basique on forme des particules colloïdales qui 

donnent des films poreux. Un composé organique peut également être ajouté à la matrice minérale. Il 

permet d’augmenter l’adhésion du film et surtout d’introduire des groupes fonctionnels réactifs. La 

technique de dépôt la plus utilisée est le trempage (dip-coating) qui permet de réaliser, en une seule 

opération, des dépôts sur les deux faces d’un substrat de plusieurs m2. L’épaisseur des films peut 

varier de 100 nm à quelques micromètres. Le procédé sol-gel permet de réaliser des couches minces 

sur des supports très différents : verres, céramiques, métaux, polymères, cristaux. Il ouvre, de ce fait, 

la porte à des applications très variées. 

Les principales applications des revêtements sol-gel est la modification des propriétés optiques : 

coloration, antireflet, absorption des UV, pouvoir réfléchissant, contraste des écrans cathodiques… La 

tendance actuelle pour créer de nouveaux produits verriers, avec de nouvelles fonctionnalités, est de 

modifier la surface du verre par un dépôt plutôt que de changer sa composition. Le procédé sol-gel 

permet de réaliser des films colorés transparents ou opalescents qui trouvent des applications dans les 

lampes halogènes, les verres automobiles ou encore les bouteilles. 

3.1.3. Cahier des charges de l’interface pour l’assemblage de matériaux laser 

Les couches minces élaborées par sol-gel ont certes des applications très diverses mais, dans ce 

travail de thèse, l’utilisation que nous voulons en faire est différente car le matériau est pris en 

sandwich entre deux substrats. Rappelons les propriétés que doit posséder notre couche d’interface 

dans les systèmes laser tels que celui présenté en Figure II. 2-2. 

1. Cette interface doit être transparente aux longueurs d’onde laser et de pompe (autour de 

1000 nm dans notre cas) ; 
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2. Son épaisseur ne doit pas créer d’interférences ce qui est réalisé pour des couches 

d’épaisseur très inférieures à 1000 nm ; 

3. Le matériau d’interface doit être homogène ; 

4. Il doit permettre une transmission de la chaleur du matériau laser vers le matériau 

dissipateur ; 

5. Il doit contourner les incompatibilités chimiques rencontrées dans la méthode de diffusion 

en adhérant sur toute surface constituée d’oxydes métalliques ; 

6. Il doit aussi gommer au mieux la différence de dilatation entre les deux substrats ; 

7. Il doit résister à plusieurs centaines de degrés. 

 

Les points n°1 et 7 sont ceux qui ont conduit à nous orienter vers un matériau inorganique. Les 

couches minces à base de silice étant bien connues et assez facile à mettre en œuvre, c’est ce type de 

matériau qui a été choisi. Pour obtenir une couche assez mince (point n°2) et pouvoir combler les 

aspérités de l’échelle atomique (Figure II. 2-10), nous nous sommes orientés vers un procédé sol-gel. 

En ce qui concerne le point n°5, la couche isole normalement les deux substrats l’un de l’autre. 

Les autres points sont plus délicats. Ce sont eux qui ont orienté notre choix vers une voie 

différente de celle de D. H. Gwo [11]. Ce dernier avait choisi la voie de la catalyse basique. Nous 

avons, pour notre part, choisi la catalyse acide. En effet, la formation d’un réseau de silice dans des 

conditions acides permet d’avoir un matériau plus dense et plus homogène (paragraphe 3.1). 

L’homogénéité (point n°3) est indispensable d’un point de vue optique et le fait que le réseau est dense 

permet une meilleure conduction de la chaleur (point n°4). Un réseau plus dense signifie aussi qu’il 

offre plus de points de liaisons avec les substrats pour une meilleure tenue mécanique et moins de 

points de diffusions du faisceau laser (donc diminution des pertes d’intensité du faisceau de pompage). 

Le point n°6 est le plus difficile à prédire. Les analyses et tests qui suivent vont permettre de 

trouver la composition de la solution permettant la plus grande résistance thermomécanique. 

3.2. Méthodes de caractérisation des assemblages 

La caractérisation de la résistance mécanique des différents échantillons est difficile. On peut 

noter cependant que tous les assemblages présentés ici avait une très bonne résistance mécanique à 

température ambiante : il était impossible de les désolidariser à mains nues. Nous avons préféré 

comparer leurs résistances à différentes températures. Pour ce faire, les assemblages ont été placés 

dans un four et chauffés à des températures croissantes : 65, 110 et 200°C. Cette dernière étant une 

valeur maximale pouvant être atteinte en tests laser sous pompage de quelques watts (moyens de 

pompage du laboratoire) d’après le programme de simulation. Nous n’avons pas jugé utile de tester les 

échantillons à plus hautes températures pour l’instant. 
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Figure II. 3-6 : exemple d’interface vue au microscope optique d’un assemblage de YVO4 :Nd sur du saphir. 

(a) après deux semaines de séchage à température ambiante ; (b) après quelques heures à 200°C. 

La Figure II. 3-6 montre un exemple d’assemblage qui a subi un traitement thermique à 200°C. La 

zone collée est bien visible sur cette image au microscope optique. C’est la partie centrale qui ne 

présente aucune frange d’interférence. A près un traitement à 200°C de quelques heures, la zone collée 

a diminué de moitié. Sur cette figure, la zone de bonne adhérence ne laisse paraître aucune frange de 

couleur, nous pouvons donc supposer que l’épaisseur de la couche d’interface est inférieure à environ 

500 nm. Ceci est similaire à ce qui est obtenu lors de la réalisation de couches minces. 

Pour certains assemblages, lorsque leur résistance à 200°C était vérifiée, des tests laser ont été 

entrepris ainsi que des mesures directes de température sous pompage laser pour en étudier leur 

comportement. 

a b

YVO4 :Nd 

Saphir 

1 mm
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44..  AAsssseemmbbllaaggeess  rrééaalliissééss  eett  ccaarraaccttéérriissaattiioonnss  

4.1. Résistance thermique 

Dans ce paragraphe, nous ne détaillerons pas les différentes solutions utilisées pour des raisons de 

propriétés industrielles (dépôt de brevet). 

Tableau II. 4-1 : résumé des résultats de résistances en température de différents assemblages 
 réalisés avec différentes solutions. 

Tenues à la chaleur Solutions Assemblages 
65°C 110°C 200°C 

Tests sous flux 
laser 

Verre borosilicate/ 
verre borosilicate 

   
Non 

CALGO/CALGO 
Même orientation 

   
Non 

Saphir/CALGO :Yb 
   

Non 
Solution I 

Saphir/YVO4 :Nd 
   

Non 

Saphir/saphir  
   

Non 

Saphir/CALGO :Yb 
   

Non Solution II 

Saphir/YVO4 :Nd 
   

Oui 

Saphir/YVO4 :Nd 
   

Oui 

Saphir/CALGO :Yb 
   

Non 

Saphir/ 
verre phosphate :Yb,Er 

   
Oui 

Solution III 

YVO4/YVO4 :Nd 
   

Oui 

 : l’assemblage résiste bien ; 
 : un décollage partiel apparaît traduisant une fragilisation de l’interface ; 
 : un décollage total est survenu. 

 

Dans un premier temps, une solution appelée solution I est utilisée. 

Trois types d’assemblages ont été testés. D’abord des homo-assemblages entre plaques de verre 

borosilicate ont été réalisés. Ce sont des lames de verre de microscope : elles n’ont pas été repolies 

pour ces collages. C’est sur ce type d’assemblages vitreux (et donc proche de la structure chimique de 

la couche d’interface) et bon marché que le procédé d’assemblage a été optimisé. Une fois qu’une 

interface homogène et transparente a pu être obtenue, l’assemblage de cristaux, plus délicat, a été 

considéré. 
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L’autre homo-assemblage présenté ici est le CALGO (CaGdAlO4) sur CALGO en s’assurant 

d’avoir exactement la même orientation des deux échantillons. Nous avons également caractérisé 

l’assemblage de YVO4 :Nd sur du saphir. 

On remarque qu’avec cette solution, les homo-assemblages sont résistants jusqu’à 200°C au 

moins. En revanche, des décollements partiels sont apparus entre le saphir et le YVO4 :Nd (tels que 

présentés en Figure II. 3-6). L’assemblage saphir/CALGO :Yb n’a, quant à lui, pas résisté à 65°C. Ces 

derniers résultats montrent que le réseau de la solution I créé à l’interface n’amortit pas assez la 

différence de dilatation entre les cristaux (Tableau II. 4-2). Le saphir étant taillé de telle sorte que la 

face à coller est isotrope au niveau de la dilatation, la différence de dilatation est donc |∆α| = 0.6 et  

4.7 × 10-6 K-1 avec YVO4 et de |∆α| = 5.1 et 11.2 × 10-6 K-1 avec CALGO selon les directions 

considérées. 

Pour tenter de pallier à ce problème de résistance des hétéro-assemblages à la température : 

l’élasticité du réseau de la couche doit être augmentée pour mieux absorber les différences de 

dilatation. Nous avons étudié les solutions II et III dont les résultats sont présentés dans le  

Tableau II. 4-1 et qui améliorent sensiblement la résistance des assemblages jusqu’à des températures 

proches de 200°C. 

Tableau II. 4-2 : récapitulatif des coefficients d’expansion thermique des matériaux 
 utilisés dans les assemblages. 

Composés Verre 
borosilicate Verre phosphate YVO4 CALGO Saphir 

Coefficients 
d’expansion 
thermique 
(× 10-6 K-1) 

α = 2 α ~ 9 αa = 4.4 
αc = 11.4 

αa = 10.1 
αc = 16.2 

αa = 5.0 
αc = 6.7 

 

4.2. Les tests sous pompage laser 

Pour les assemblages précédents qui ont donné de bons résultats en terme de résistance en 

température, des tests en cavité ont été effectués avec et sans effet laser pour évaluer la résistance des 

assemblages sous pompage optique et pour mesurer la température des faces des cristaux, les pentes et 

les seuils des émissions laser obtenues. 

4.2.1. Pompage sans effet laser 

4.2.1.1. Tests de rupture du verre phosphate :Yb ,Er avec et sans assemblage 

L’assemblage de verre phosphate co-dopé ytterbium, erbium sur du saphir qui a été 

précédemment testé à différentes températures a ensuite été placé sur le banc laser pour un test 

comparatif de rupture. Le même verre de la même épaisseur que celui contenu dans le matériau 

composite a servi de témoin. Le pic d’absorption se trouvant à 970 nm, un pompage des deux 
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échantillons à cette longueur d’onde par un laser saphir :Ti à travers une lentille de 120 mm de focale 

a permis d’obtenir les résultats de la Figure II. 4-1. 

Sur cette figure est reportée la puissance de pompage résiduelle (après le passage à travers 

l’échantillon) en fonction de la puissance incidente. Les deux échantillons ont été soumis à une 

puissance croissante jusqu’à leur détérioration. 

Ce graphique montre clairement que la limite de fracture est repoussée. Le verre dopé non 

assemblé ne résiste pas au-delà de 700 mW de pompe alors que le même verre collé sur du saphir  

(2 mm d’épaisseur) voit sa limite de fracture repoussée jusqu’à 1750 mW. Le dernier point de la 

courbe correspondant au composite sur la Figure II. 4-1 est beaucoup plus bas que le point précédent 

car, en se détériorant, le verre diffuse une partie de la puissance de pompage : la puissance recueillie 

après le cristal est donc plus faible. Dans le cas du verre non assemblé, la fracture était visible à l’œil 

nu. 

Ce test montre que l’utilisation d’un matériau composite augmente le seuil de dommage d’un 

facteur 2.5 par rapport au verre laser seul. 
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Figure II. 4-1 : comparaison des absorptions du verre phosphate Yb,Er avec et  

sans assemblage sur du saphir. La source de pompage est un laser 
 saphir :titane @ 970 nm focalisé par une lentille de 120 mm. 

Le fait que le verre phosphate seul absorbe moins que le matériau composite s’explique par la 

distribution différente de la population dans les niveaux 2F7/2 et 2F5/2 de l’ytterbium dans les deux 

échantillons. En effet, la température dans le composite étant a priori plus faible que dans le verre non 

assemblé, le niveau Stark fondamental du niveau 2F7/2 y est plus peuplé permettant une absorption plus 

efficace. 

4.2.1.2. Mesures directes de la température des faces de YVO4 :Nd 

Avant de procéder aux tests laser, des mesures de température directes, en collaboration avec 

l’Institut d’Optique d’Orsay, ont été effectuées. Ces mesures ont permis de comparer les profils de 
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température pour des cristaux avec et sans assemblage. Le principe est d’enregistrer dans l’infrarouge 

lointain la luminance en chaque point d’une face de l’échantillon. Cette valeur dépend de la 

température. Or, aux puissances de pompages utilisées (< 20 W à 808 nm), des températures de 100 à 

200°C sont attendues dans les matériaux. Ceci correspond à un maximum de rayonnement thermique 

aux environs de 8 µm. Les matrices d’oxydes sont opaques à ces longueurs d’onde et il est donc 

impossible de mesurer par cette méthode la température au cœur de l’échantillon. 

La Figure II. 4-2 présente le montage utilisé pour ces mesures. Une diode de 30 W émettant à  

808 nm est focalisée sur l’échantillon. La puissance de pompage est réglée par un cube séparateur de 

polarisations couplé à une lame demi-onde. Une lame dichroïque permet de réfléchir la lumière de 

pompe vers l’échantillon placé à 90°. En chauffant par absorption, le matériau émet dans l’infrarouge. 

Cette radiation passe à travers la lame dichroïque et arrive sur la caméra qui, reliée à un ordinateur, 

donne directement le profil de température de la face observée. Cependant, l’émissivité pouvant 

changer d’un matériau à l’autre, il est nécessaire de réaliser un étalonnage au préalable : le même 

échantillon (ou un échantillon de même nature chimique) est chauffé, par un module Peltier régulé par 

un thermocouple, à différentes températures et l’émission est enregistrée de la même manière que 

précédemment. Il suffit ensuite de déterminer le facteur correctif. 

 
Figure II. 4-2 : schéma du montage utilisé pour mesurer directement  

la température sur les faces du cristal. 

Il est difficile d’effectuer de telles mesures en fonctionnement laser. Pour cela, les miroirs 

d’entrée et de sortie de la cavité laser devraient être transparents au rayonnement thermique : 

l’ensemble de ces mesures a donc été réalisé en l’absence d’effet laser. Trois échantillons ont été 

comparés : YVO4 :0.5 % Nd ; YVO4 :0.5 % Nd collé sur YVO4 ; YVO4 :0.5 % Nd collé sur saphir. 

Pour une bonne comparaison, les trois cristaux de YVO4 :0.5 % Nd sont issus d’une même boule et 

ont la même taille (4 × 4 mm2 de section sur 6 mm de long avec les orientations σ et π dans le plan de 

section). L’échantillon de YVO4 blanc pour l’assemblage est de 4 × 4 mm2 de section sur 2 mm de 

long avec les orientations σ et π parallèles à celles du cristal dopé. L’échantillon d’alumine saphir est 

aussi de 4 × 4 × 2 mm3 avec la section dans le plan isotrope. 

Cristal
HR@810 nm 
HT@8-12 µm 

Objectif en 
germanium 

Camera IR

Montures de cuivre

Diode laser 
808 nm 
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Les mesures ont été réalisées à différentes puissances de pompage jusqu’à 15.5 W pour ne pas 

risquer d’atteindre le seuil de dommage de l’un ou l’autre des échantillons. 

 

 Echantillon témoin de YVO4 :0.5 % Nd sans assemblage 

Pour valider le programme de simulations de profils de température, les mesures effectuées grâce 

au montage de la Figure II. 4-2 sont comparées aux simulations. Les données utilisées pour les calculs 

sont reportées dans le Tableau II. 4-4. 

La seule source de chaleur dans notre programme est le défaut quantique. La valeur prise en 

compte est 24 % de la puissance de pompe absorbée en chaque point de la zone de pompage (en 

régime non saturé) ce qui correspond à un pompage à 808 nm et une émission à 1064 nm. Or, dans le 

cas présent, il n’y a pas d’effet laser. Pour justifier l’emploi d’une production de chaleur à hauteur de 

24 %, deux paramètres sont à considérer : la longueur d’onde moyenne de fluorescence (sans effet 

laser) et le rendement quantique (fraction de photons émis par rapport aux photons absorbés) du 

niveau 4F3/2.  

Pour connaître la longueur d’onde moyenne de fluorescence, il faut calculer le barycentre des 

longueurs d’onde moyennes d’émission vers l’ensemble des niveaux 4IJ (J = 9/2 ; 11/2 ; 13/2 ; 15/2) 

pondérées des rapports de branchements de ces transitions. Plusieurs valeurs des paramètres de Judd-

Ofelt ont été trouvées dans la littérature. A partir de ceux-ci et des énergies des différentes transitions, 

les longueurs d’onde moyennes de fluorescence, et donc les défauts quantiques moyens associés, sont 

calculées. Le Tableau II. 4-3 rassemble les résultats. 

Tableau II. 4-3 : temps de vie radiatifs τ et rapport de branchement β obtenus à partir des paramètres Ω. La 
longueur d’onde moyenne de fluorescence λém (moy) et le défaut quantique η moyen qui en découle sont 

calculés à partir des rapports de branchement et des énergies de chaque transition Etran. 

réf Ω2 Ω4 Ω6 β (%) Etran (cm-1) 
4F3/2 → τ (µs) λém (moy) 

η (pompe@808nm) 

[18] 12.0 6.3 10.1 

4I15/2 → 0.5 
4I13/2 → 11.0 
4I11/2 → 52.6 
4I9/2 → 35.9 

90 1027 nm 
21.3 % 

[19] 5.88 4.08 5.11 

4I15/2 → 0.5 
4I13/2 → 10.0 
4I11/2 → 50.2 
4I9/2 → 39.3 

4I15/2 : 5282 
4I13/2 : 7331 
4I11/2 : 9301 
4I9/2 : 11178 

145 1018 nm 
20.6 % 

 

Les valeurs de η sont sensiblement identiques pour les deux jeux de paramètres Ω et sont assez 

proches de la valeur de 24 %. 

Les temps de vie radiatifs calculés sont aussi reportés dans ce tableau. Une forte marge d’erreur y 

est associée car selon la référence, cette valeur peut être de 90 à 145 µs. Pour connaître la valeur du 

rendement quantique sans effet laser, il faut comparer la valeur de τ radiatif à celle de τ expérimental. 

La Figure II. 4-3 présente les valeurs expérimentales des temps de vie du néodyme à différentes 

concentrations dans YVO4. Le temps de vie pour un taux de substitution de 0.5 % mesuré ici est de 
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110 µs. Dans la référence [18], pour un échantillon de concentration 0.05 %, la valeur est de 95 ± 2 µs 

en bon accord avec les temps de vie radiatif calculés. Donc, il est difficile d’extraire la valeur de η 

dans la mesure où les phénomènes non radiatifs sont en compétition avec les phénomènes de 

réabsorption. Un rendement quantique proche de 1 sera donc utilisé dans les simulations suivantes, ce 

qui conduit à une puissance thermique lors du pompage sans effet laser proche de 24 % de la 

puissance de pompage comme indiqué dans le Tableau II. 4-4. 
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Figure II. 4-3 : temps de vie du niveau 4F3/2 de Nd3+ dans  

YVO4 en fonction de la concentration. (▲) : valeur issue de [18]. (■) : ce travail. 

Tableau II. 4-4 : données utilisées dans les simulations 

Puissance incidente 3.5 à 15.5 W 
Diamètre au waist 200 µm 

M2 de la diode laser 78 
Position du waist 1/3 de la longueur du cristal laser 

λpompe 808 nm 
Défaut quantique 0.24 
αabs @ 808 nm 4.7 cm-1 

Indice de réfraction du YVO4 ~2 
κa ; κc du YVO4 dopé 0.5 % Nd 5.1 ; 5.2 W.m-1.K-1 

Longueur × Largeur × Hauteur du cristal laser 6 × 4 × 4 mm3 
Tair 25°C 

Tcuivre 20°C 
Coefficients de transferts vers l’air ; le cuivre 50 ; 1.5 × 103 W.m-2.K-1 

Maillage final (0.05 mm)3 
 

Le coefficient d’absorption est assez faible (4.7 cm-1) à cause de la largeur spectrale de la diode 

par rapport à la largeur d’absorption de la bande du néodyme autour de 808 nm : cette valeur est issue 

d’une mesure d’absorption. 

Le seul paramètre non connu et ajusté est le coefficient de transfert thermique entre le cristal et la 

monture de cuivre. Une valeur de 1500 W.m-2.K-1 permet d’obtenir les résultats du Tableau II. 4-5. En 

effet, cette valeur relativement faible (par rapport à de très bons contacts pouvant atteindre 104 à  

105 W.m-2.K-1) s’explique au niveau du montage par le fait qu’il était difficile d’avoir un contact 

homogène sur toutes les faces. L’agent de contact utilisé était de la graisse de silicone. Des lamelles 

d’indium ont servi aussi à combler les espaces entre le cristal et la monture de cuivre. Par ailleurs, 
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l’indium et la graisse n’ont pas à priori des émissivités égales à celle du vanadate et lorsqu’ils sont 

visibles par la caméra, il en résulte des inhomogénéités (bourrelets) dans le profil de température (par 

exemple sur les figures du Tableau II. 4-5). 

En ce qui concerne les deux faces en contact avec l’air, le coefficient de transfert est très faible : 

une valeur de 50 W.m-2.K-1 a été choisie dans nos calculs. 

Dans le Tableau II. 4-5, le profil thermique de la face d’entrée est présenté sous trois angles 

différents. Sur le profil réel, les bords de l’image apparaissent plus froids que sur la simulation. En 

fait, l’image prise par la camera englobe ici une partie de la monture de cuivre qui se trouve à environ 

20°C (environ 0.5 mm de chaque coté). Le profil mesuré (en bas à gauche dans le Tableau II. 4-5) a 

été restreint à la partie cristalline pour une meilleure comparaison avec la simulation. 

Tableau II. 4-5 : comparaison des températures mesurées et simulées de la face  
d’entrée de l’échantillon de YVO4 :0. 5 % Nd seul. Le pompage est de 15.5 W @ 808 nm. 

Profil de température mesuré Profil de température simulé Légende de 
couleur 

  

  

  

 

 

Mises à part les petites inhomogénéités, le profil de température calculé est pratiquement 

superposable au profil mesuré. Ceci valide notre programme de simulation (en ajustant uniquement 

le coefficient de transfert thermique). La production de chaleur de 24 % par rapport à la puissance 

absorbée est aussi une bonne approximation validée par ces comparaisons. Les profils des faces 

Cristal 

Joint 
Cuivre 

mm mm 

T (°C) 

Cristal 
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d’entrée étant superposables, un profil complet dans le volume du cristal est extrapolé via le 

programme et présenté dans le Tableau II. 4-11. 

 Echantillon de YVO4 :0.5 % Nd collé sur du YVO4 

Tableau II. 4-6 : données utilisées dans les simulations 

Puissance incidente 3.5 à 15.5 W 
Diamètre au waist 200 µm 

M2 de la diode laser 78 
Position du waist 1/3 de la longueur du cristal laser 

λpompe 808 nm 
Défaut quantique 0.24 
αabs @ 808 nm 4.7 cm-1 

Indice de réfraction du YVO4 ~2 
κa ; κc du YVO4 (supposées identiques dopé ou pas) 5.1 ; 5.2 W.m-1.K-1 

Longueur × Largeur × Hauteur du cristal laser 6 × 4 × 4 mm3 
Longueur × Largeur × Hauteur du cristal blanc 2 × 4 × 4 mm3 

Tair 25°C 
Tcuivre 20°C 

Coefficients de transferts vers l’air ; le cuivre 50 ; 1.5 × 103 W.m-2.K-1 
Maillage final (0.05 mm)3 

 

Tableau II. 4-7 : comparaison des températures mesurées et simulées de la face d’entrée de l’échantillon de 
YVO4 :0.5 % Nd collé sur YVO4 blanc. Le pompage est de 15.5 W @ 808 nm du cristal dopé vers le cristal non 

dopé : la face présentée est donc celle du YVO4 :0.5 % Nd. 

Profil de température mesuré Profil de température simulé Légende de 
couleur 
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Tout d’abord, un pompage dans le sens du cristal dopé vers le cristal non dopé a été entrepris pour 

mesurer l’effet d’un assemblage dans de telles conditions. Les mesures et les simulations sont 

présentées dans le Tableau II. 4-7. Un coefficient de transfert thermique identique à celui du témoin 

(1500 W.m-2.K-1) a cette fois encore été utilisé pour les simulations. 

La baisse de la température de la face entre l’échantillon sans collage et avec collage est 

quasiment nulle. Au point le plus chaud, des pertes de 4°C sur les mesures (171 à 167°C) et de 1°C sur 

les calculs (165 à 164°C) sont enregistrées. C’est négligeable et les mesures en fonction de la 

puissance ne seront pas reportées n’ayant que peu d’intérêt. Hormis les inhomogénéités sur les bords 

du cristal, un assez bon recouvrement est encore observé entre simulations et mesures. 

Tableau II. 4-8 : comparaison des températures mesurées et simulées de la face d’entrée de l’échantillon de 
YVO4 blanc collé sur YVO4 :0.5 % Nd. Le pompage est de 15.5 W @ 808 nm du cristal non dopé vers le cristal 

dopé : la face présentée est donc celle du YVO4 blanc. 

Profil de température mesuré Profil de température simulé Légende de 
couleur 

  

  

  

 

 

Dans un deuxième temps, et c’est le plus intéressant, le pompage est effectué dans le sens du 

cristal non dopé vers le cristal dopé. Les températures sont mesurées sur la face du cristal de YVO4 

non dopé et les calculs sont réalisés avec les mêmes données que celles du Tableau II. 4-6. Les 

résultats sont regroupés dans le Tableau II. 4-8.  

mm mm 

T (°C) 
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Comme on peut le constater, il y a très peu de variation de température sur la face d’entrée (cristal 

non dopé). Pourtant une température moyenne d’environ 40°C alors que le support de cuivre n’est 

qu’à 20°C, permet de, premièrement, confirmer qu’un transfert de chaleur a eu lieu entre les deux 

cristaux et, deuxièmement, valider l’emploi d’un coefficient de transfert thermique identique à celui 

utilisé lors des calculs précédents (1500 W.m-2.K-1). Un profil dans le volume est donc extrapolé et 

donné dans le Tableau II. 4-11. 

 

 Echantillon de YVO4 :0.5 % Nd collé sur de l’alumine saphir 

Tableau II. 4-9 : données utilisées dans le programme de simulation 

Puissance incidente 3.5 à 15.5 W 
Diamètre au waist 200 µm 

M2 de la diode laser 78 
Position du waist 1/3 de la longueur du cristal laser 

λpompe 808 nm 
Défaut quantique 0.24 
αabs @ 808 nm 4.7 cm-1 

Indice de réfraction du YVO4 ~2 
κa ; κc du YVO4 (supposées identiques dopé ou pas) 5.1 ; 5.2 W.m-1.K-1 

Longueur × Largeur × Hauteur du cristal laser 6 × 4 × 4 mm3 
κ du saphir (supposée isotrope) 30 W.m-1.K-1 

Longueur × Largeur × Hauteur du cristal blanc 2 × 4 × 4 mm3 
Tair 25°C 

Tcuivre 20°C 
Coefficients de transferts vers l’air ; le cuivre 50 ; 1.5 × 103 W.m-2.K-1 

Maillage final (0.05 mm)3 
 

Comme dans le cas du collage YVO4 :0.5 % Nd/YVO4, la configuration de pompage qui consiste 

a mettre le cristal non dopé derrière le cristal dopé n’a pas beaucoup d’intérêt pour le refroidissement 

du cristal laser. Les résultats ne sont donc pas présentés ici mais l’utilisation d’un coefficient de 

transfert de 1500 W.m-2.K-1 permet d’obtenir des simulations très proches de la réalité dans cette 

configuration. Ce coefficient de transfert est donc utilisé pour l’autre configuration de pompage. 

Le Tableau II. 4-10 reporte les profils calculés et mesurés pour le même échantillon mais dans le 

cas d’un pompage dans le sens du saphir vers le vanadate. 

Malgré une asymétrie dans le profil réel à cause d’un problème de contact, les résultats des 

simulations et des mesures sont assez proches. Certes, la moyenne de la température simulée (~ 38°C) 

est légèrement inférieure à celle de la température mesurée (~ 45°C). Ceci peut s’expliquer par un 

mauvais contact juste au bord du cristal de saphir car rappelons ici que pour les résultats lors du 

pompage YVO4 :Nd vers saphir (les figures ne sont pas présentées ici) un bon accord avait été observé 

avec le coefficient de transfert de 1500 W.m-2.K-1. 

Le profil dans le volume a été extrapolé à partir de ces résultats. Il est présenté dans le  

Tableau II. 4-11. 
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Tableau II. 4-10 : comparaison des températures mesurées et simulées de la face d’entrée de l’échantillon de 
saphir collé sur YVO4 :0.5 % Nd. Le pompage est de 15.5 W @ 808 nm du cristal non dopé vers le cristal 

dopé : la face présentée est donc celle du saphir. 

Profil de température mesuré Profil de température simulé Légende de 
couleur 

  

  

  

 

 

Cet hétéro-assemblage avec du saphir a subi trois ou quatre montées et descentes en puissance 

jusqu’à 15.5 W pour le besoin des mesures et les deux cristaux se sont ensuite désolidarisés. Les tests 

en fonctionnement laser n’ont donc pu être réalisés sur cet échantillon. 

 

 Comparaison des profils volumiques 

La comparaison des profils de température, simulés et mesurés, des surfaces a permis de valider 

les calculs et l’emploi de certaines valeurs comme la fraction de puissance de pompage transformée en 

chaleur (24 %) et le coefficient de transfert entre le cristal et le cuivre (1500 W.m-2.K-1). Il est donc 

raisonnable de penser que les profils calculés dans le volume sont pertinents. Le Tableau II. 4-11 

présente ces profils (ce sont en fait les profils d’un plan de coupe médian de l’échantillon) simulés à 

partir des données des Tableau II. 4-4, Tableau II. 4-6 et Tableau II. 4-9. La puissance de pompage est 

de 15.5 W pour toutes ces simulations puisque c’est au maximum de puissance que les différences 

sont les plus perceptibles. 

mm mm 

T (°C) 
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Les simulations avec un pompage dans le sens « dopé vers non dopé » ne présentent pas de 

variations de température significatives par rapport au cristal laser témoin (sans assemblage) et cette 

configuration ne présente pas d’intérêt pour ce type de pompage. Mais ceci n’est vrai que dans le cas 

d’une absorption non saturée. En effet, dans le cas d’une absorption saturée (par exemple pour l’ion 

ytterbium), la production de chaleur est mieux répartie le long du cristal et le collage d’un cristal à 

l’arrière du matériau laser devient plus intéressant. 

 

Dans le cas du néodyme, les simulations avec le pompage dans le sens « non dopé vers dopé » 

présentent des variations de température significatives entre un cristal non assemblé et un cristal 

composite. La température maximale passe de 165°C (~ 62°C au bord du cristal) pour le cristal non 

assemblé à 127°C (~ 45°C au bord du cristal) pour l’assemblage sur YVO4 et atteint même 112°C  

(~ 40°C au bord du cristal) pour un assemblage sur saphir. Ceci est en accord avec la forte 

conductivité thermique du saphir. 

La différence maximale de température dans le cristal diminue respectivement de 26 % (37 %) 

dans l’homo-assemblage vanadate/vanadate (l’hétéro-assemblage vanadate/saphir) par rapport au 

cristal non assemblé. Ce paramètre est important car il intervient dans la définition de la résistance aux 

chocs thermiques (voir partie 1 : RT proportionnel à ∆T) 

Tableau II. 4-11 : profils de température simulés pour les différents échantillons à 15.5 W @ 808 nm. 

Profils de températures calculés du plan médian des échantillons 

 
YVO4 :0.5%Nd seul 

 
YVO4 :0.5%Nd/YVO4 

Pompage non dopé vers dopé 

 
YVO4 :0.5%Nd/Saphir 

Pompage non dopé vers dopé 

 
 

Pour mettre en relief ces diminutions de température en fonction de la puissance incidente de la 

diode laser à 808 nm, les valeurs des températures maximales au sein du cristal sont données en 

fonction de la puissance incidente pour les trois échantillons étudiés précédemment (Figure II. 4-4). 

Les trois courbes de cette figure montrent l’influence de la présence du cristal de dissipation thermique 

et de sa nature. 

YVO4 :Nd YVO4 :Nd YVO4 :Nd 
saphir YVO4 
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Figure II. 4-4 : températures maximales calculées des échantillons en fonction de  

la puissance incidente de la diode laser. 

 

 Conclusion sur les mesures thermiques 

D’un point de vue thermique, les conclusions à tirer des différentes simulations et mesures 

précédentes sont, d’une part, que l’assemblage d’un matériau non dopé sur un cristal laser diminue 

nettement les températures maximales. La présence d’un tel « puits de chaleur » permet de repousser 

les seuils de dommage du matériau laser. 

D’autre part, la nature de ce matériau dissipant est très importante. Dans le cas présenté ici, le 

saphir permet une diminution de 14 % par rapport à un homo-assemblage classique et donc une forte 

augmentation du seuil de dommage. Très peu d’hétéro-assemblages sont possibles par la méthode de 

diffusion [20] et l’assemblage par couche d’interface présenté dans ce travail présente donc un très net 

avantage. De plus, l’assemblage a résisté à plusieurs watts de pompe avant rupture. Ces résultats 

peuvent être améliorés en optimisant la composition de la couche d’interface. 

4.2.2. Pompage avec effet laser 

Comme le montre le Tableau II. 4-1, certains assemblages ont résisté à près de 200°C. Il était 

impératif de les tester dans les conditions normales d’utilisation : pompage par diode ou saphir :Ti 

avec effet laser. Les mesures de températures précédentes ont permis de montrer l’intérêt des 

assemblages et particulièrement des hétéro-assemblages, point original de cette méthode par rapport à 

la méthode de diffusion, dans la dissipation de la chaleur. Or, qu’en est-il lorsqu’un effet laser est 

obtenu ? la résistance est elle améliorée ? l’interface crée-t-elle des pertes ? 
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4.2.2.1. Pompage par saphir :Ti de YVO4 :Nd 
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Figure II. 4-5 : comparaison des émissions laser obtenues sur YVO4 :Nd et YVO4 :Nd/saphir. 

L’assemblage YVO4 :1.1 % Nd/saphir avec la solution II ayant résisté à plus de 110°C (voir 

Tableau II. 4-1), une comparaison des performances lasers entre cet assemblage et un échantillon de 

YVO4 :1.1 % Nd seul a été entreprise. 

La cavité est biconcave : le miroir de sortie de rayon de courbure 100 mm possède une 

transmission de 6 % à 1060 nm ; le miroir d’entrée possède un rayon de courbure de 100 mm ; une 

lentille de focalisation de 150 mm permet la concentration de la pompe au sein du cristal. Le cristal 

laser est un échantillon de vanadate d’yttrium dopé à 1.1 % Nd de 6 × 6 mm2 de section sur 2 mm de 

long et le cristal de saphir fait aussi 2 mm de long. L’ensemble est refroidi par un module Peltier 

permettant le maintien d’une seule face de l’échantillon à 15°C. Le pompage utilisé est un laser 

saphir :Ti pouvant atteindre 3.7 W à 808 nm. 

Les résultats obtenus sont présentés sur la Figure II. 4-5. L’échantillon sans assemblage a permis 

d’obtenir un effet laser dont le seuil est d’environ 150 mW et une pente d’efficacité de 63 % en 

fonction de la puissance incidente. L’assemblage avec du saphir permet d’obtenir une émission laser 

avec un seuil un peu supérieur au précédent (~ 250 mW) mais une efficacité laser de 73 % par rapport 

à la puissance incidente. Après quelques minutes à la puissance maximale de pompage de 3.7 W, 

l’assemblage s’est rompu. Cependant, le seuil laser est relativement bas traduisant la bonne qualité 

optique de l’interface. L’augmentation de l’efficacité, quant à elle, peut s’expliquer grâce à un 

abaissement de l’effet de lentille thermique dans l’échantillon assemblé. La qualité de faisceau 

améliorée permet d’obtenir un meilleur recouvrement des modes de pompage et laser et ainsi une 

meilleure efficacité laser. On notera que la séparation des doublets du niveau 4F3/2 (120 cm-1) 

n’entraîne qu’une très faible modification des populations dans la gamme de température atteinte par 

l’échantillon. 
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4.2.2.2. Pompage par diode de YVO4 :Nd 

Les mesures de puissance laser en pompage par diode ont été réalisées sur des échantillons de 

YVO4 :0.5 % Nd (4 × 4 mm2 sur 6 mm de long) et de YVO4 :0.5 % Nd (mêmes dimensions) assemblé 

avec un cristal de YVO4 non dopé (4 × 4 mm2 sur 2 mm de long) par la solution III. Les échantillons 

ont déjà été présentés dans le Tableau II. 4-1 et le paragraphe 4.2.1.2. 
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Figure II. 4-6 : comparaison des puissances laser à 1064 nm en fonction de la puissance de la diode laser 

incidente à 808 nm entre les échantillons de YVO4 :Nd et YVO4 :Nd/YVO4. 

La Figure II. 4-6 rassemble les résultats obtenus dans une cavité trois miroirs (plan/250 mm/plan). 

La transmission du miroir de sortie est de 10 % et la pompe est collimatée par une lentille de 60 mm 

avant d’être focalisée dans l’échantillon par une lentille de 100 mm. Les cristaux sont placés dans une 

monture de cuivre refroidie par eau (~ 18°C). 

Comme le présente cette figure, les deux droites sont parfaitement confondues. Le seuil est 

quasiment identique : une perte à l’interface très faible de 0.25 % a été identifiée. D’autre part, les 

efficacités en fonction de la puissance incidente sont identiques. Ceci peut s’expliquer, par rapport au 

cas du pompage par saphir :Ti où la pente a augmentée grâce à l’assemblage, par la taille de faisceau 

de pompe. En effet, en pompage par saphir :Ti, le rayon de faisceau atteint une cinquantaine de 

microns alors que pour la diode le rayon du faisceau est de plusieurs centaines de microns. L’influence 

de la lentille thermique est donc moins perceptible car le recouvrement des modes de pompe et laser 

est moins critique. Ceci a été pleinement justifié par une mesure réalisée par l’Institut d’Optique 

d’Orsay de lentille thermique à 16 W de pompe. Cette dernière est de 70 cm pour le cristal non 

assemblé et de 91 cm pour l’assemblage. 
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55..  CCoonncclluussiioonn  ssuurr  lleess  aasssseemmbbllaaggeess  
Dans cette deuxième partie, une nouvelle méthode d’assemblage de matériaux laser (cristaux et 

verres) par couche d’interface a été présentée. Le but était d’intercaler une couche d’un matériau 

inorganique sur une très faible épaisseur entre deux matériaux identiques ou différents pour favoriser 

les dissipations thermiques. Pour cela, le procédé sol-gel a été utilisé avec différentes solutions. 

La méthode d’assemblage par diffusion a déjà fait ses preuves depuis plusieurs années et les 

assemblages qui en sont issus se retrouvent dans beaucoup de systèmes commerciaux et 

expérimentaux actuels. Cette méthode d’assemblage a pourtant des limites. En effet, les composites 

obtenus sont quasiment toujours des homo-assemblages. 

Or, pour espérer une meilleure évacuation de la chaleur, le saphir, qui possède une très forte 

conductivité thermique, est un composé intéressant pour les assemblages avec des matériaux lasers. 

Dans cette deuxième partie du travail, de tels hétéro-assemblages avec du saphir ont été réalisés et 

étudiés. Les mesures et les simulations ont permis de confirmer un gain important au niveau de la 

dissipation de la chaleur par rapport à l’homo-assemblage correspondant. 

Par ailleurs, la résistance à la température et au pompage optique de nos assemblages par sol-gel a 

été démontrée. Les homo-assemblages ont tous résisté jusqu’à 200°C au moins et le composite 

YVO4 :0.5 % Nd/YVO4, assemblé avec une couche issue de la solution de III, a résisté jusqu’à 16 W 

au moins à 808 nm. Les performances laser ne sont pas affectées et la lentille thermique a nettement 

diminué. L’hétéro-assemblage saphir/vanadate a résisté à quelques cycles de montées et descentes en 

puissance jusqu’à 16 W à 808 nm avant rupture. Cependant, le transfert de chaleur a été démontré 

avant cette rupture. L’hétéro-assemblage saphir/verre phosphate a, quant à lui, permis un 

accroissement de la résistance à la puissance de pompage d’un facteur 2.5. 

Les autres avantages de cette méthode par couche d’interface par rapport à la méthode de 

diffusion sont : sa simplicité de mise en œuvre, son faible coût et sa réalisation à température 

ambiante. 

En modifiant la composition de la solution d’interface, l’assemblage YVO4/saphir est passé d’une 

résistance à 65°C pour la solution I puis 110°C pour la solution II pour enfin aboutir à 200°C pour la 

solution III. Cela montre que l’utilisation d’une interface sol-gel pour l’assemblage de cristaux 

différents possède un important potentiel, à peine exploité dans ce travail. La résistance des hétéro-

assemblages doit pouvoir être encore accrue et ainsi permettre une amélioration de leurs performances 

lasers à fortes puissances. D’autre part, les propriétés physiques de la solution peuvent aussi être 

ajustées pour, par exemple, augmenter l’épaisseur de l’interface par une augmentation de la viscosité 

de la solution de départ. Une couche plus épaisse permettrait une meilleure absorption des contraintes 

d’expansion mais il faut toutefois que la couche soit assez fine pour garder une résistance thermique 

faible. L’indice de réfraction peut aussi être ajusté. 
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Enfin, la qualité du polissage est un facteur qui peut être déterminant pour la résistance et la 

qualité des interfaces. En effet, une rugosité plus importante augmenterait le nombre de liaisons par 

unité de surface entre le substrat et la couche d’interface et, par la même, augmenterait la résistance. 

La qualité optique ne serait pas forcément affectée car la porosité due à une forte rugosité (dans le cas 

d’un assemblage par diffusion) serait comblée par le matériau d’interface issu du procédé sol-gel. 
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Conclusion 
 

Ce travail de thèse s’est attaché à résoudre par une approche « Matériaux » les problèmes 

thermiques rencontrés dans les matériaux laser de haute puissance. Ce point constitue la principale 

limitation de ces systèmes. 

Dans une première partie, nous avons proposé un facteur de mérite permettant d’identifier de 

nouveaux matériaux laser intéressants dans cette problématique. Ce facteur prend en compte la 

conductivité thermique κ et le coefficient d’expansion thermique α du matériau mais aussi la 

production de chaleur elle-même via le défaut quantique η. En effet, suivant l’ion activateur, cette 

valeur peut sensiblement varier et elle est relativement faible pour l’ion Yb3+ dans les matrices laser. 

Cependant, suivant les matériaux, la valeur de η peut varier du simple au double. Avec cet outil, 

plusieurs matrices cristallines pouvant aisément accueillir l’ion ytterbium ont été choisies et étudiées : 

des matrices à forte conductivité thermique telles que CaGdAlO4 (CALGO) avec κ = 6.9 W.m-1.K-1 

pour un taux de dopage de 2 % d’ions ytterbium, GdVO4 avec κ = 8.1 W.m-1.K-1 pour 2 % d’Yb3+, 

YAlO3 avec κ = 7.2 W.m-1.K-1 pour 10 % d’Yb3+ ; et des matrices à faibles coefficients d’expansion 

thermique telles que Lu2(WO4)3. Dans ces matrices, le défaut quantique peut être très faible. Il peut 

être abaissé à 0.8 % dans le CALGO :Yb ce qui constitue la plus petite valeur connue et à 2.9 % dans 

GdVO4 :Yb. En effet, dans ces deux cas, des émissions laser ont été obtenues à des longueurs d’onde 

très voisines des longueurs d’onde de pompe. 

 

Plus précisément, le tungstate de lutétium (Lu2(WO4)3) est un matériau intéressant car il possède 

un coefficient d’expansion thermique faible (en valeur absolue) de 1.6 à 7.0 × 10-6 K-1 selon la 

direction. Nous avons montré la faisabilité de monocristaux d’assez bonne qualité malgré le caractère 

hygroscopique de ces matériaux. 

D’autre part, les perovskites YAlO3 et GdAlO3 possèdent des conductivités thermiques très 

importantes même à fort taux de dopage (κ = 5.9 à 6.3 W.m-1.K-1 pour le YAP :30 % Yb). Avant de 

pouvoir entreprendre des études laser, nous nous sommes intéressés aux défauts colorés de ces 

composés qui pourraient interférer avec l’émission de l’ytterbium et nous avons proposé une méthode 

pour éliminer ces défauts. Un co-dopage Yb3+-Ce3+ avec une teneur très faible en cérium (~ 0.2 %) 

permet la décoloration totale du cristal. L’ajout de cérium permet aussi d’augmenter le temps de vie du 

niveau excité de l’ytterbium et donc son rendement quantique. Ceci confirme le rôle néfaste des 

défauts colorés dans ces perovskites sur les propriétés spectroscopiques de l’ytterbium. De plus, ce 

faible ajout laisse supposer que la conductivité thermique n’est pas sensiblement affectée par le  

co-dopage. 

GdVO4 :Yb est un matériau bien connu pour sa forte conductivité thermique (κ = 7.1 à  

8.1 W.m-1.K-1 pour le GdVO4 :2 % Yb) dans lequel nous avons démontré pour la première fois l’effet 
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laser. Un défaut quantique parmi les plus petits jamais obtenus (2.9 %) ainsi que des coefficients 

d’expansions relativement peu élevés font de ce matériau un excellent candidat pour les applications 

laser de forte puissance. Néanmoins, sa croissance cristalline est assez difficile ce qui représente le 

point faible de ce matériau. 

Enfin, le CaGdAlO4 (CALGO), pour lequel l’obtention de monocristaux est aisée, possède une 

conductivité thermique élevée (κ = 6.3 à 6.9 W.m-1.K-1 pour le CALGO :2 % Yb). Cependant, le 

véritable point fort de ce matériau réside dans ses propriétés spectroscopiques. En effet, la section 

efficace d’absorption est très élevée et le spectre d’émission est large et plat de 990 nm à 1050 nm. 

Ceci est dû à la complémentarité des émissions issues d’ions ytterbium situés dans deux familles 

d’environnements. Cette caractéristique exceptionnelle a permis d’obtenir des émissions laser de 1050 

nm à 988 nm. Cette dernière valeur correspond à un défaut quantique de 0.8 % qui est la plus petite 

valeur obtenue à notre connaissance. La production de chaleur qui y est associée est près de huit fois 

inférieure à celle du YAG :Yb pompé à 968 nm. Ainsi, même si le coefficient d’expansion thermique 

du CALGO est relativement fort, la valeur de son paramètre de résistance à la puissance de pompage 

est la plus grande parmi l’ensemble des cristaux présentés dans ce mémoire. Par ailleurs, un autre 

résultat très important est l’obtention dans ce matériau, par le groupe ELSA de l’Institut d’Optique 

d’Orsay, d’impulsions laser les plus brèves jamais reportées dans un matériau massif dopé ytterbium 

(47 fs). 

 

Dans la deuxième partie du mémoire, une nouvelle méthode d’assemblage de matériaux a été 

présentée. La méthode d’assemblage par diffusion étant souvent impossible pour des matériaux de 

natures différentes, nous avons choisi d’effectuer nos assemblages par l’intermédiaire d’une « colle » 

inorganique réalisée par sol-gel entre les deux matériaux. Différentes compositions de solutions ont été 

testées et, pour des raisons de propriété industrielle, leur formulation n’est pas explicitée dans ce 

manuscrit. Des homo-assemblages (YVO4, CALGO, verres) ont été effectués et sont très résistants 

thermomécaniquement puisque des résistances comparables à celles des assemblages par la méthode 

de diffusion ont été démontrées. D’autre part, des hétéro-assemblages (YVO4/saphir, verre/saphir) ont 

résisté jusqu’à près de 200°C. 

En ce qui concerne la tenue au flux laser, l’assemblage d’un échantillon de saphir sur un verre 

phosphate dopé Yb-Er a permis de gagner un facteur 2.5 sur la résistance à la puissance de pompage. 

Une baisse de 26 % de la température maximale au sein d’un cristal de YVO4 :Nd a été obtenue dans 

un échantillon YVO4 :Nd assemblé sur YVO4 blanc par rapport au cristal non assemblé. Cette baisse 

atteint même près de 40 % dans l’assemblage de YVO4 :Nd sur du saphir. Enfin, une diminution 

conséquente de la lentille thermique a aussi été vérifiée.  

Les mesures de pertes laser au niveau de l’interface ont été mesurées et sont négligeables  

(0.25 %). En raison de la qualité de l’interface et de sa faible épaisseur, il n’a pas été possible de la 

caractériser plus en détail. 
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L’ensemble de ces résultats montre l’intérêt des hétéro-assemblages et donc de cette nouvelle 

méthode d’assemblage. 

 

Ces études sur les assemblages et leurs effets sur l’élévation des températures au sein des cristaux 

laser nous ont donné l’occasion de développer une méthode spectroscopique de mesure de la 

température au cœur du matériau pendant l’effet laser. Cette méthode est basée sur la population 

différentielle des niveaux d’énergie de l’erbium qui est toujours présent en très faible quantité du fait 

de ses propriétés chimiques très voisines de celles de l’ytterbium. Elle n’a pas été testée sur les 

assemblages mais doit permettre de vérifier les profils de température dans le volume du cristal qui ne 

sont, pour le moment, accessibles que par la simulation. 

 

En conclusion, des avancées significatives ont eu lieu sur une « approche matériaux » des 

problèmes thermiques dans les lasers solides dopés ytterbium que ce soit dans la découverte de 

nouvelles matrices ou la réalisation d’assemblages. 

 

Les perspectives de ce travail comportent deux volets. Tout d’abord, en ce qui concerne les 

matériaux à faible dilatation thermique, nous avons identifié de nouveaux cristaux potentiellement 

attractifs. Par exemple, Sc2(WO4)3 est une matrice similaire à Lu2(WO4)3 sans l’inconvénient du 

caractère hygroscopique. D’autre part, les perovskites possèdent de très bonnes conductivités 

thermiques et il est maintenant nécessaire de les tester en cavité laser. Enfin, le CALGO :Yb pourrait, 

de part ses très bonnes propriétés laser et thermomécaniques, donner lieu à un développement 

industriel. 

Une étude approfondie de l’assemblage par le procédé sol-gel doit être entreprise pour améliorer 

encore la résistance à la montée en température et donc à la puissance de pompage. En particulier, la 

caractérisation de la structure du matériau d’interface pourrait donner d’importantes informations sur 

les transformations de type gel-verre à haute température. Les bons résultats obtenus ouvrent aussi des 

perspectives d’hétéro-assemblages incluant des matériaux à très haute conductivité thermique. 
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Le commencement de toutes les sciences, 

c'est l'étonnement de ce que les choses sont ce qu'elles sont. 

Aristote 
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AAnnnneexxee  11..  MMeessuurreess  ddeess  ccooeeffffiicciieennttss  ddee  ddiillaattaattiioonn  
Les coefficients d’expansion thermique des matériaux ont été calculés à partir des diagrammes de 

diffraction des rayons X réalisés sur poudre (monocristal broyé) à différentes températures : de la 

température ambiante à 1100°C avec des mesures tous les 200°C. La simulation de ces diagrammes 

permet ensuite de retrouver les paramètres de mailles a, b et c pour chaque température de mesure. 

Enfin, à partir de ces paramètres, les coefficients d’expansion thermique linéaires sont calculés : 

Eq. A. 1-1 :                                                              
T
l

l
1

l ∂
∂

=α  

où l est une longueur et T la température. Dans notre cas, l = a ou b ou c (voir la Figure A. 1-1). 

Pour un volume, le coefficient d’expansion thermique est : 

Eq. A. 1-2 :                                                             
T
V

V
1

V ∂
∂

=α  

V étant le volume de maille. Pour les mailles cubiques (a = b = c), quadratiques (a = b) et 

orthorhombiques, les Eq. A. 1-1 et Eq. A. 1-2 permettent de déterminer que : 

Eq. A. 1-3 :                                                      cbaV α+α+α=α  
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Figure A. 1-1 : évolution des paramètres de maille du CaGdAlO4 en fonction de la température obtenus par 

diffraction des rayons X ; αa = 10.1 × 10-6 K-1 ; αc = 16.2 × 10-6 K-1. 
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AAnnnneexxee  22..  MMeessuurreess  ddee  llaa  cchhaalleeuurr  ssppéécciiffiiqquuee  
A partir des mesures de photothermie, il est possible d’obtenir la diffusivité thermique D et, en 

principe, la conductivité thermique κ du substrat. Or, il s’est avéré qu’il était difficile pour le 

programme de déterminer ces deux inconnues lorsqu’elles sont indépendantes. En effet, les 

ajustements des courbes expérimentales par la simulation ne donnaient pas des valeurs de D et κ de 

manière reproductible et les valeurs étaient aberrantes. Pour réduire le nombre d’inconnues, nous 

avons décidé de lier ces deux valeurs. Pour ce faire, il fallait connaître ρ, la masse volumique et CP, la 

chaleur spécifique. La masse volumique est souvent donnée dans la littérature. Elle est de toute façon 

facilement calculable à partir des paramètres de mailles déterminés par diffraction des rayons X en 

sachant que : 

Eq. A. 2-1 :                                                              
ANV

ZM
=ρ  

où M est la masse molaire de l’unité formulaire du composé ; Z est le nombre d’unités formulaires 

par maille ; V est le volume de la maille et NA est le nombre d’Avogadro. 

En revanche, la chaleur spécifique est très peu souvent mesurée et reportée dans la littérature. Des 

mesures de Cp ont donc été nécessaires avant d’entreprendre les simulations des courbes de 

photothermie. 

2.1. Principe de la méthode 

La méthode utilisée était la calorimétrie différentielle à balayage (DSC : Differential Scanning 

Calorimetry) sur un équipement METLER TOLEDO STARe (DSC822e) avec de l’alumine α comme 

étalon. La chaleur spécifique varie avec la température. Or, les mesures de photothermie pour la 

conductivité thermique étant réalisées à température ambiante, les valeurs de CP recherchées sont 

celles de la température ambiante.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure A. 2-1 : schéma du montage DSC. 
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La Figure A. 2-1 montre le schéma d’un dispositif de calorimétrie différentielle à balayage. Le 

principe est assez simple. Deux creusets identiques (pour nos mesures, les creusets étaient en platine) 

sont placés dans un petit four. Le creuset de référence est vide et l’autre contient le composé à étudier. 

Les creusets sont chauffés ensemble suivant un cycle présenté en Figure A. 2-2a. La montée doit être 

assez lente pour permettre une bonne diffusion thermique au sein de la poudre. Au moins trois boucles 

sont nécessaires car souvent les deux premières peuvent présenter des petites variations dans la courbe 

de flux de chaleur (Figure A. 2-2b) avant d’obtenir une stabilisation à partir de la troisième. 

 
Figure A. 2-2 : (a) Cycle thermique imposé aux creusets référence et échantillon. (b) Résultat : différence de 

flux thermique entre le creuset échantillon et le creuset référence en fonction de la température. 

Comme la capacité calorifique des deux creusets est différente à cause de leur contenu, le creuset 

contenant la poudre absorbera plus d’énergie. La différence de flux thermique entre le creuset de 

mesure et le creuset de référence est reportée en fonction de la température comme le montre la Figure 

A. 2-2b. La chaleur spécifique (J.kg-1.K-1) d’un matériau est simplement le rapport entre le flux 

thermique et le taux de chauffe (Eq. A. 2-2). 

Eq. A. 2-2 :                                                      
m
1

T
q

m
1

t
T
t
q

Cp
∆

=
∆

=  

où q est l’énergie absorbée par l’échantillon (J) ; t est le temps (s) ; ∆T est la différence de 

température (K) et m est la masse de l’échantillon (kg).  

Pour avoir une mesure plus précise, il est possible d’utiliser un étalon. Cet étalon doit être un 

matériau stable dans le domaine de température étudié. Ainsi, l’alumine α a été utilisée comme étalon. 

La capacité de l’alumine α est connue : Cp[α-Al2O3] = 795 J.kg-1.K-1 à 25°C [1]. Puis le logiciel 

compare les flux thermiques des différents échantillons avec celui obtenu lors de la mesure avec 

l’alumine de référence pour en déterminer les chaleurs spécifiques. 

2.2. Estimation de la chaleur spécifique 

Lors des mesures effectuées dans ce travail de thèse, certaines matrices pouvaient contenir des 

taux de dopage différents et non négligeables. Cependant, les mesures de chaleur spécifique n’ont pas 
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été réalisées sur l’ensemble des concentrations étudiées. Il est possible d’estimer de façon assez 

précise les valeurs de CP pour différents taux de dopage dans une même matrice à partir d’une mesure 

unique. La méthode utilisée est l’approximation dite de Neumann-Kopp. Celle-ci considère que la 

capacité thermique d’une mole d’un composé solide est la moyenne des capacités thermiques des 

éléments qui le composent pondérées de leurs coefficients stoechiométriques [2]. 

Par exemple, pour le YAG, on obtient par cette méthode : 

Eq. A. 2-3 :                  { } { } { } 11
32P32P1253P K.mol.J352OAlC

2
5OYC

2
3OAlYC −−≈+≈  

alors que la valeur expérimentale obtenue à 300 K par Krupke et al. [3] est de 348.2 J.mol-1.K-1. 

Soit une valeur très proche de la valeur calculée. 

Dans notre cas, pour différents taux de dopage, il est possible d’utiliser cette règle d’additivité 

comme présenté dans l’exemple du composé GGG (Gd3Ga5O12) suivant. 

Eq. A. 2-4 :    ]OYb[Cp
2
x3]OGd[Cp

2
x3]OGaGd[Cp]OGaYbGd[Cp 32321253125x3)x1(3 +−=−  
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AAnnnneexxee  33..  AAssppeeccttss  ggéénnéérraauuxx  ddee  llaa  ssppeeccttrroossccooppiiee  ddee  ll’’iioonn  yytttteerrbbiiuumm  
L’ion ytterbium caractérisé par sa spectroscopie optique est l’ion ytterbium trivalent. Un état 

divalent peut aussi être rencontré dans certains cristaux mais il ne sera pas considéré ici car un recuit 

oxydant permet de le transformer en Yb3+ (ou YbIII). 

3.1. Détermination des états spectroscopiques de l’ion ytterbium 

Les états énergétiques de cet ion sont régis par l’équation de Schrödinger : 

Eq. A. 3-1 :                                                               ψ=ψ EH  

avec H l’Hamiltonien du système, E une énergie propre de cet Hamiltonien et ψ un état propre. 

Pour un ion multiélectronique placé dans une matrice cristalline, l’Hamiltonien peut se décomposer de 

la façon suivante : 

Eq. A. 3-2 :                                                  CCSO0 HHHHH ++′+=  

                                                                         HIL 

où : 

 HO est le terme correspondant aux contributions monoélectroniques ; 

 H’ correspond aux termes de répulsions électroniques ; 

 HSO correspond au couplage spin-orbite ; 

 HCC est le terme dû au champ cristallin ; 

 HIL est l’Hamiltonien de l’ion libre. 

 

Cet ion contient 67 électrons répartis dans ses orbitales de la façon suivante : 

1s22s22p63s23p64s23d104p64d105s25p64f13 = [Xe]4f13 

La couche f comporte 13 électrons sur 14 places. Elle est donc incomplète. C’est l’ion célibataire 

qui est responsable des propriétés optiques de l’ion ytterbium. 

La Figure A. 3-1 montre comment sont réparties les orbitales par rapport au noyau. La couche 4f 

voit son extension spatiale moins importante que les deux couches 5s et 5p qui sont pourtant 

inférieures en énergies. Le confinement des orbitales 4f est d’autant plus important que l’on avance 

dans la série des terres rares : c’est la contraction lanthanidique. Les électrons de la couche 4f sont 

protégés par les orbitales plus externes des influences de l’environnement tel que le champ cristallin. 
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Figure A. 3-1 : probabilité de présence radiale des électrons en fonction de leur  

distance au noyau pour les orbitales 4f, 5d, 5s, 5p et 6s. 

Pour déterminer les niveaux d’énergie de l’ion ytterbium (états spectroscopiques), il faut connaître 

l’influence de chacun des termes de l’Hamiltonien (Eq. A. 3-2) sur les électrons les plus externes (de 

valence). Le terme HO donne l’énergie des états dans le champ central induit par le noyau et les 

électrons de cœur. Ensuite H’ va lever une partie de la dégénérescence par interaction coulombienne 

entre les électrons de valence. Dans le cas de l’ytterbium, ce terme est nul car il n’y a qu’un électron 

célibataire. Les termes qui découlent de cette interaction sont notés 2S+1L. Pour l’ytterbium qui n’a pas 

de répulsion coulombienne, il n’y a qu’un terme 2F (S=1/2 et L=3). Après, vient s’ajouter le couplage 

spin orbite (HSO) qui est fort dans le cas des éléments de numéros atomiques élevés, comme les terres 

rares. Cette interaction couple les moments orbitaux et de spin. Ceux-là ne sont alors plus 

indépendants et la description des états propres nécessite l’emploi du moment cinétique total J dont la 

norme varie entre |L-S| et L+S par pas de 1. La projection mJ de J est aussi quantifiée et prend 2J+1 

valeurs. Sous l’effet du couplage SO, le terme 2F de l’ion ytterbium éclate donc en deux états de l’ion 

libre 2S+1LJ : 2F5/2 et 2F7/2, chacun dégénéré 6 et 8 fois (2J+1) respectivement. Pour une couche plus 

qu’à moitié remplie, comme pour Yb3+, l’état le plus bas en énergie est celui dont le J est le plus élevé. 

Enfin, l’interaction avec le champ cristallin lève la dégénérescence de chacun des états en (2J+1)/2 

doublets. 

 
Figure A. 3-2 : schéma de levées de dégénérescence des niveaux d’énergie de l’ion Yb3+. 
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3.2. Transitions observées 

Certaines « règles de sélection » régissent l’intensité des transitions optiques entre l’état 

fondamental et les états excités sous l’action de radiations électromagnétiques. Pour les lanthanides, 

les transitions dipolaires électriques sont interdites puisqu’il s’agit de transitions entre niveaux de 

même parité (∆l=0). Dans le cas des transitions intra-configurationnelles entre niveaux 4f, l’existence 

de ces raies s’explique par une interaction de configuration, favorisée par le champ cristallin, qui 

mélange des niveaux issus de la configuration 4f à des niveaux issus des configurations excitées de 

parité opposée (configuration 5d par exemple). Les niveaux 4f ne sont donc plus tout à fait « purs » et 

les transitions ne sont plus strictement interdites par les règles de sélection sur la parité. On montre que 

plus la symétrie du site d’accueil est basse, plus ce mélange est important. En revanche, il est 

impossible dans un site situé sur un centre d’inversion : les transitions dipolaires électriques restent 

interdites dans ce cas. Chaque niveau (doublet) est caractérisé par une certaine symétrie notée Γx avec 

x qui dépend du doublet considéré. L’intensité des transitions peut donc varier suivant la transition 

observée. Les transitions dipolaires électriques sont permises entre des niveaux satisfaisant les 

relations : 

∆l =± 1, |∆L| ≤ 2·l, ∆S = 0 et |∆J| ≤ 2·l 

Les transitions dipolaires magnétiques sont permises à l’intérieur d’une même configuration ou 

entre configurations de même parité mais sont en général moins intenses que les transitions dipolaires 

électriques (d’un facteur 10-2 environ). Elles sont permises lorsque : 

∆l =0, ∆L =0, ∆S = 0 et |∆J| =0, ± 1 (les transitions 0 ↔ 0 sont toutefois interdites) 

3.3. Interaction électron-phonon et forme des spectres 

Les spectres sont composées des différentes transitions radiatives i→j’ avec i∈{0, 1, 2, 3} et 

j’∈{0’, 1’, 2’} (Figure A. 3-2) pour l’absorption et j’→i pour l’émission. 

3.3.1. Transitions vibroniques 

D’autres raies sont souvent observées en plus de ces transitions électroniques, ce sont des 

transitions vibroniques qui résultent de l’absorption ou présente un exemple de transition entre les 

deux niveaux 0 (2F7/2) et 0’ (2F7/2). Les niveaux vibroniques dont l’énergie correspond aux énergies des 

phonons, peuvent induire des transitions supplémentaires en émission et en absorption. Chaque 

transition i→j’ et j’→i comporte ses propre satellites vibroniques ce qui complique le spectre de façon 

assez considérable. Sur cette figure, les paraboles sont volontairement alignées car dans le cas des 

terres rares, l’interaction des orbitales 4f avec les orbitales des ligands est très faible et la promotion 

d’un électron dans l’état excité n’a que peu d’influence sur le caractère liant ou anti-liant des 

« liaisons ». 
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L’énergie des phonons peut être identifiée par spectroscopies Raman et infrarouge. Cette énergie 

est de l’ordre de quelques centaines de cm-1 et dépend du matériau. 

 
Figure A. 3-3 : schéma en coordonnées de configuration montrant la transition zéro-phonon et une transition 

vibronique pour l’émission et l’absorption entre deux niveaux 0 et 0’ par exemple. 

3.3.2. L’élargissement des raies 

Le profil des raies des spectres optiques des ions lanthanides sont plus fin à basse température 

qu’à température ambiante surtout dans le cas de l’ytterbium où le couplage électron phonon est très 

fort (§3.3.3). 

Le développement de la théorie de la dépendance en température de la largeur des raies a été initié 

par Van Vleck en 1940 [4]. Son travail puis celui de Kiel [5] étaient la base pour le modèle présenté 

par McCumber et Sturge qui expliquent la dépendance en température de certaines raies dans le rubis 

avec un procédé Raman à deux phonons, faisant intervenir la température de Debye [6,7]. Encore 

maintenant, ce modèle est utilisé pour expliquer la dépendance en température de l’élargissement des 

raies des transitions intra-configurationnelles des ions lanthanides et des ions de métaux de transition. 

Voici un résumé assez sommaire de cette théorie. 

La largeur d’une raie zéro-phonon (ZP) dans un spectre dépend du temps de déphasage (temps de 

vie) des états final et initial. Selon le principe d’Heinsenberg, l’incertitude sur la position en énergie 

(∆E) de ces états est déterminée par le temps de déphasage (τ) selon : 

Eq. A. 3-3 :                                                                 η=∆τ E  

Puisque le temps de vie radiatif des états des ions lanthanides est compris entre la micro et la 

milliseconde, il ne peut pas être à l’origine de la largeur des raies ZP (les valeurs expérimentales se 
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trouvent entre 0.1 et 100 cm-1). La source principale de cet élargissement est le changement du temps 

de vie à cause des procédés à un et deux phonons [8,6,9,10]. 

La dépendance totale en température de la largeur (∆E(T)) de la raie ZP est la somme de plusieurs 

contributions : 

Eq. A. 3-4 :                  ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( )TETETETETEETE RadMROrbRDInh +++++=∆  

Les différents termes sont les contributions inhomogènes (EInh), le processus à un phonon ou 

direct (ED), le processus Raman à deux phonons (ER), le processus Orbach à deux phonons (EOrb), la 

relaxation multi-phonon (EMR) et la relaxation radiative (ERad). Parmi ces termes, en général, seule une 

partie contribue de façon significative à la largeur de raie. 

La contribution inhomogène est due à la distribution de sites au sein du cristal. Elle est 

indépendante de la température. Typiquement, la largeur inhomogène pour un ion lanthanide dans un 

cristal de haute qualité avec un seul site est de 0.1 cm-1 et de 100 cm-1 dans un verre. 

La contribution du processus direct à un phonon est due à l’absorption ou l’émission d’un phonon. 

Dans le procédé Raman à deux phonons, un certain niveau i absorbe un phonon qui permet de 

faire le pont jusqu’à un niveau intermédiaire j’. Le système se relaxe avec une énergie de phonon 

supérieure vers le niveau j : c’est un procédé non résonant. Les phonons peuvent aussi être de même 

énergie. En utilisant l’approximation de Debye des énergies de phonons, la contribution du processus 

Raman à deux phonons est : 

Eq. A. 3-5 :                                         ( )
( )∫ −








α=

T
T

0
2x

x67

D
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D

dx
1e

ex
T
TTE  

Où α  est le paramètre de couplage électron-phonon pour le processus Raman à deux phonons, TD 

est la température de Debye et kTx ω= η  avec ω est la fréquence du phonon. 

La contribution d’Orbach est un processus résonant entre deux phonons. Ce terme est souvent 

négligé sauf dans le cas de résonance entre niveaux Zeeman. 

La relaxation multi-phonon est l’émission simultanée de plusieurs phonons pour relier deux 

niveaux. Ce processus peut aussi être négligé dans certains cas : par exemple, si le nombre de phonons 

nécessaire pour relier les deux niveaux est très grand (> 3 ou 4).  

Le dernier terme est la contribution de la transition radiative. Puisque le temps de relaxation entre 

orbitales 4f est de quelques microsecondes à quelques millisecondes, il peut être négligé. En effet, les 

largeurs induites par ce processus sont inférieures à 5 × 10-6 cm-1. 

La Figure A. 3-4 présente la variation en fonction de la température de chaque contribution de 

l’Eq. A. 3-4 pour une certaine transition de l’ion praséodyme dans la matrice LiYF4. La largeur 

inhomogène est constante. A basse température (< 50 K), les processus directs sont majoritaires et les 

processus Raman sont négligeables. En revanche, à haute température (à température ambiante), les 
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processus Raman deviennent majoritaires mais les processus directs restent quand même non 

négligeables. La largeur globale, elle, augmente rapidement avec la température. 

 
Figure A. 3-4 : exemple d’élargissement de raie pour la transition 3PO→3H4 du Pr3+ dans LiYF4 [11].  

Pour illustrer ce phénomène, dans le cas de l’ytterbium, plus la transition électronique considérée 

est loin en énergie de la transition 0-0 plus l’élargissement est important. Par exemple, à basse 

température, en émission ∆E(0’→0) < ∆E(0’→1) < ∆E(0’→2) < ∆E(0’→3). Ceci s’explique par le 

fait qu’à basse température presque tous les ions se trouvent dans le niveau le plus bas (niveaux 0 et 

0’). Par conséquent le temps de vie des niveaux supérieurs sont de plus en plus court lorsque leur 

énergie augmente : τ(0) > τ(1) > τ(2) > τ(3). En effet, comme on vient de le présenter, les différents 

processus phononiques tendent à ramener les ions à l’état fondamental. 

 

En conclusion, les spectres d’émission et d’absorption sont en général peu structurés (bandes 

larges) à température ambiante pour les composés dopés ytterbium. Il y a plusieurs raisons à cela : 

 le champ cristallin éclate les raies de façon assez faible ; 

 il y a les transitions électroniques mêlées aux transitions vibroniques (chaque 

transition électronique possède ses propres satellites vibroniques ; 

 le couplage électron phonon augmente de façon considérable les largeurs de raie ; 

 dans certains cas l’élargissement inhomogène est significatif. 

Pour espérer identifier les niveaux d’énergies de chaque doublet des deux états spectroscopiques 

de l’ytterbium, il est impératif de faire les spectres à très basse température (souvent < 10K) et de 

différencier les transitions électroniques (qui correspondent aux énergies des doublets) des transitions 

vibroniques. Souvent même à basse température, l’interprétation des spectres est fastidieuse. 

3.3.3. La force du couplage électron-phonon 

La force du couplage électron-phonon, et donc les élargissements qui en découlent, dépend de la 

terre rare. La Figure A. 3-5 montre l’influence de la terre rare sur les valeurs du paramètre de couplage 

électron-phonon α  de l’Eq. A. 3-5 (pour le processus Raman à deux phonons) des transitions intra-
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configurationnelles dans LiYF4. La courbe est en forme de U : le couplage est très fort en début et en 

fin de série (donc pour l’ytterbium) et très faible au centre. 

Cette variation peut s’expliquer qualitativement par [12] : 

 La contraction lanthanidique : quand Z augmente, la distance noyau-électrons de 

valence diminue et les orbitales 4f sont de moins en moins « en contact » avec les 

ligands. Cette isolation permettrait d’expliquer la décroissance de la force du 

couplage électron-phonon quand Z augmente ; 

 L’écrantage des électrons 4f : en accord avec les données de Block et Shirley [13], il 

y a une décroissance de l’écrantage des électrons 4f par les électrons 5s et 5p lorsque 

Z augmente. Cet effet s’oppose au premier car il diminue l’isolement des orbitales 4f 

par rapport aux ligand et donc favorise le couplage électron-phonon. 

La somme de ces deux contributions donneraient qualitativement une forme en U comme présenté 

par la Figure A. 3-5. 

 
Figure A. 3-5 : valeurs du paramètre de couplage électron-phonon pour le processus Raman à deux phonons, 

α , pour les transitions intra-configurationnelles 4fn dans LiYF4 en fonction de la terre rare. 

La Figure A. 3-5 montre bien que le couplage électron-phonon avec l’ion ytterbium est l’un des 

plus forts de la série favorisant ainsi tous les processus phononiques explicités précédemment. 

3.4. Outils pour la détermination des niveaux d’énergie 

La détermination des niveaux d’énergie est très difficile pour les composés dopés Yb3+ du fait de 

la complexité des spectres optiques qui est liée aux transitions vibroniques supplémentaires et à 

l’élargissement des raies. Certains auteurs ont donc proposés des outils pour faciliter la détermination 

du diagramme énergétique de l’ion ytterbium dans une matrice donnée. 
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3.4.1. Relation sur l’éclatement maximal du niveau 2F7/2 

F. Auzel [14,15] a proposé une relation qui relie les éclatements maximaux du niveau 2F7/2 de 

l’ytterbium et du niveau 4I9/2 du néodyme dans une matrice donnée. En effet, comme le montre la 

Figure A. 3-5, le couplage électron-phonon pour l’ion néodyme est très faible et la détermination des 

niveaux y est donc beaucoup plus simple. Par des considérations et des calculs de champ cristallin, F. 

Auzel a démontré que  

Eq. A. 3-6 :                                  ( ) ( ) ( )2/9
4

2/7
2

2/9
4 IE46.1FEIE1.1 ∆<∆<∆  

La Figure A. 3-6 présente les deux droites correspondant aux deux bornes de l’Eq. A. 3-6 et les 

différentes valeurs des éclatements maximaux des niveaux 2F7/2 de l’ytterbium et du niveau 4I9/2 du 

néodyme reportées dans la littérature. L’auteur suppose que les points trop éloignés des droites 

théoriques proviennent de mauvaises attributions des transitions électroniques de Yb3+. 

 
Figure A. 3-6 : éclatements maximaux du niveau 2F7/2 de Yb3+ en fonction des éclatements maximaux du 

niveau 4I9/2 du Nd3+. Les droites sont les valeurs théoriques et les points sont les valeurs 
 expérimentales pour différentes matrices. 

3.4.2. La règle des barycentres 

E. Antic-Fidancev a démontré qu’il existe une relation linéaire entre les barycentres de certains 

multiplets pour un large éventail de matériaux [16]. Cette approche a été appliquée avec succès par  

P. H. Haumesser et al. sur Yb3+ [17] à l’ytterbium (Figure A. 3-7). Ceci est aussi un outil important 

pour l’attribution des niveaux d’énergies. 
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Figure A. 3-7 : Relation entre les barycentres des niveaux 2F5/2 et 2F7/2 de l’ytterbium [17] 
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AAnnnneexxee  44..  DDéétteerrmmiinnaattiioonn  ddeess  sseeccttiioonnss  eeffffiiccaacceess  
Pour comparer les échantillons et les différents composés d’un point de vue de la spectroscopie 

optique, il est important de déterminer les sections efficaces d’absorption et d’émission. En effet, ce 

sont des grandeurs qui sont normalisées (par rapport à la longueur de l’échantillon, à la concentration 

en ytterbium) qui traduisent la probabilité d’absorption ou d’émission de photon. L’unité utilisée est le 

cm2.  

Pour les matériaux anisotropes, il est impératif d’effectuer les mesures en lumière polarisée selon 

chaque orientation particulière. Les sections efficaces selon chaque axe diélectrique des matériaux 

fourniront des informations précieuses sur leurs conditions de pompage et d’émission. 

Tout d’abord rappelons quelques notions de transitions optiques. 

4.1. Transitions optiques de l’ytterbium 

4.1.1. Transitions entre deux niveaux non dégénérés 

Considérons N systèmes composés de deux niveaux d’énergie non dégénérés. Entre ces niveaux, 

différents types de transitions optiques peuvent intervenir (Figure A. 4-1) [18]. 
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Figure A. 4-1 : transitions optiques de l’ion ytterbium. 

L’absorption, d’abord, se produit lorsque le système, initialement dans son état fondamental 

(niveau 1), interagit avec un photon de fréquence ν = (E2-E1)/h pour être excité dans le niveau 2. La 

population des systèmes dans le niveau 2 évolue selon la relation : 

Eq. A. 4-1 :                                                 )t(n)(B
dt

dn
112

abs

2 νρ=







 

où B12 est la probabilité de transition par seconde et par unité d’énergie et ρ(ν) est la densité de 

radiation par unité de fréquence. B12 est appelé coefficient d’Einstein pour l’absorption. 

La transition symétrique à la précédente est appelée émission stimulée. Un système dans l’état 

excité peut retomber dans son état fondamental par interaction avec un photon de fréquence adaptée. 
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C’est ce phénomène qui est à l’origine de l’effet laser. Si l’on reprend le formalisme précédent, 

l’évolution de la population liée à cette transition est décrite par : 

Eq. A. 4-2 :                                                 )t(n)(B
dt

dn
221

st

2 νρ−=







 

où B21 est le coefficient d’Einstein pour l’émission stimulée. Une relation très simple le lie au 

précédent [19] : 

Eq. A. 4-3 :                                                               2112 BB =  

Le dernier processus possible est la désexcitation spontanée (par émission d’un photon) d’un 

système de son état excité vers le niveau 1. Cette émission spontanée dépeuple le niveau 2 selon : 

Eq. A. 4-4 :                                         )t(n1)t(nA
dt

dn
2

21
221

sp

2

τ
−=−=








 

où A21 est la probabilité de transition par seconde et par système : c’est le troisième coefficient 

d’Einstein. τ21 est appelé temps de vie radiatif du niveau excité. A21 est relié aux deux autres 

coefficients d’Einstein par [19] : 

Eq. A. 4-5 :                                                      3
3

3

1221 n
c
h8BA νπ

=  

où n est l’indice de réfraction du milieu. 

Si l’on considère les N = n1 + n2 systèmes, l’évolution de la population n2 des systèmes dans l’état 

excité s’écrit, si l’on tient compte de ces trois processus : 

Eq. A. 4-6 :                                 [ ])t(nA)())t(n)t(n(B
dt

dn
2211212

2 +νρ−−=  

4.1.2. Transitions entre deux niveaux dégénérés 

Soit un ensemble de n = ni + nj systèmes comportant deux niveaux i et j de dégénérescences 

respectives gi et gj. Selon ce qui précède, l’évolution de la population des systèmes dans l’état excité 

suit : 

Eq. A. 4-7 :                                   [ ]∑∑
= =

+νρ−−=
gi

1k

gj

1l
llkklkl

j nA)()nn(B
dt

dn
 

Cette expression devient, sachant que nk=ni/gi et nl=nj/gj : 

Eq. A. 4-8 :                                        
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La raie spectrale d’absorption (par exemple) associée à cette transition est centrée sur la fréquence 

νij = (Ej-Ei)/h, et a pour profil g(ν, νij) (ce profil est normalisé : son intégrale vaut 1). Il est alors 

possible de définir la section efficace d’absorption selon [20] : 

Eq. A. 4-9 :                                                  ),(g
g
B

n
c

h)( ij
i

ij
ij νν

ν
=νσ  

De la même manière, la section efficace d’émission stimulée est donnée par : 

Eq. A. 4-10 :                                               ),(g
g
B

n
c

h)( ij
j

ji
ji νν

ν
=νσ  

Puisque Bij = Bji, ces deux sections efficaces sont liées par : 

Eq. A. 4-11 :                                                    )(g)(g ijijij νσ=νσ  

La combinaison des Eq. A. 4-5, Eq. A. 4-8 et Eq. A. 4-10 donne : 

Eq. A. 4-12 :                                           ),(gA
n8
c)( ijji222

2

ji νν
νπ

=νσ  

Par ailleurs, l’intensité de fluorescence observée sous excitation faible et continue (ce qui est le 

cas lors de la mesure des spectres d’émission de nos échantillons) est donnée par [21] : 

Eq. A. 4-13 :                                              ),(gnhGA)(I ijjjiji ννν=ν  

où G est un facteur de calibration représentant la fraction de fluorescence collectée par le système 

de détection. La combinaison des Eq. A. 4-12 et Eq. A. 4-13 conduit à : 

Eq. A. 4-14 :                                           jji
3

2

2

ji n)(h
c
n8

G)(I νσν
π

=ν  

4.1.3. Transitions optiques de l’ytterbium 

La structure électronique de l’ytterbium est composée de deux multiplets de niveaux doublement 

dégénérés (Figure A. 4-2).  

Considérons un milieu contenant N = Nf + Ne ions Yb3+ placés dans un flux ϕ de photons à la 

fréquence ν. L’évolution de la population Ne de ces ions dans l’état excité s’écrit, si l’on généralise 

l’Eq. A. 4-8 : 

Eq. A. 4-15 :                               ∑∑
= = 
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où gf = 4 et ge = 3. Nous supposons que les deux populations Nf et Ne sont à l’équilibre thermique. 



Annexes 
 

- XIX - 

2F7/2

2F5/2

Ei, gi, fi

Ej, gj, fj

0

EZL

Nf

Ne

λlλp

 
Figure A. 4-2 : schéma de fonctionnement de l’ion Yb3+. fi et fj sont les fractions de population des sous-

niveaux i et j des multiplets 2F7/2 et 2F5/2, gi et gj sont les dégénérescences de ces sous-niveaux : 
 dans notre cas, gi = gj = 2. 

Les populations des niveaux i et j sont donc décrites par une distribution de Boltzmann : 

Eq. A. 4-16 :                                          ( )
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où Zf et Ze sont les fonctions de partitions des multiplets 2F7/2 et 2F5/2 respectivement : 

Eq. A. 4-17 :                                           ( )
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∑
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Ainsi définies, ces fractions de population vérifient bien : 

Eq. A. 4-18 :                                                       1ff
j

j
i

i ==∑∑  

Comme nous l’avons fait pour les transitions entre deux états non dégénérés, nous pouvons définir 

des sections efficaces d’absorption et d’émission stimulée σabs et σem : 

Eq. A. 4-19 :                        ∑∑
= =

νσ=νσ
gf

1i

ge

1j
ijiabs )(f)(  et ∑∑

= =
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Pour ce qui concerne l’émission spontanée, la probabilité de transition totale vaut : 

Eq. A. 4-20 :                                                      ∑∑
= =

=
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1i

ge

1j
jijef AfA  
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4.2. Détermination des sections efficaces 

4.2.1. Méthode de réciprocité : section efficace d’émission stimulée 

Cette méthode trouve son origine dans la relation qui lie les probabilités de transition d’absorption 

et d’émission stimulée (Eq. A. 4-3). D’après la définition de σabs et σem, nous avons : 

Eq. A. 4-21 :                       ∑∑∑∑ νν
ν

=νσ=νσ
i j

ijij
i

i

i j
ijiabs ),(gB

g
f

n
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Eq. A. 4-22 :                       ∑∑∑∑ νν
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Pour une fréquence ν donnée, nous supposons que seule la transition de νij la plus proche de ν 

contribue à ces deux sections efficaces. Cette hypothèse est d’autant plus vraie que les fonctions de 

profil g(ν,νij) sont étroites et séparées en énergie. Dans ce cas : 
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Compte tenu de l’Eq. A. 4-16, le rapport de ces deux grandeurs vaut : 

Eq. A. 4-25 :                                          
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4.2.2. Probabilité d’émission spontanée : calcul du temps de vie 

Nous allons établir ici une relation permettant de déterminer la valeur de la probabilité d’émission 

spontanée Aef à partir de la section efficace d’absorption. Pour cela, remarquons que : 

Eq. A. 4-26 :                                ),(gA
n8
c)(f)( ijef222
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Alors, en utilisant la normalisation de g(ν,νij), par intégration : 

Eq. A. 4-27 :                                             ef22

2

0
em

2 A
n8

cd)(
π

=ννσν∫
∞

 

Puis : 

Eq. A. 4-28 :             ∫∫∫∫
∞∞∞∞

λλσ
λ

≈λ
λ
λσ

=
ν
ν

νσν=ννσν
0

em4

3

0
4

em3

0
em

3

0
em

2 d)(cd
)(

cd)(d)(  

Si l’on fait l’hypothèse que, sur le domaine spectral considéré, σem
q(λ) varie plus vite que λ4. 

Nous reprenons alors la relation de réciprocité précédente. Lorsque kT excède l’éclatement des 

multiplets 2F7/2 et 2F5/2, nous avons la situation : 
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et la relation de réciprocité devient : 
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En supposant que le rapport des intégrales des sections efficaces varie peu quand la température 

augmente, on peut écrire : 

Eq. A. 4-30 :                                         ∫
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4.2.3. La méthode de Füchtbauer-Ladenburg : section efficace d’émission stimulée 

Cette méthode permet de déterminer la section efficace d’émission stimulée à partir du spectre de 

fluorescence. Pour établir cette relation, nous reprenons la valeur de l’intensité de fluorescence d’une 

transition j→i : 

Eq. A. 4-31 :                                          ),(gNfhGA)(I ijejjiji ννν=ν  

Nous l’intégrons sur tout le domaine de fréquences, en utilisant la normalisation de g(ν,νij) : 
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Si l’on considère toutes les transitions possibles entre 2F7/2 et 2F5/2, il vient : 
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où nous reconnaissons Afe précédemment déterminé à partir de la section efficace d’absorption. 

En reprenant la relation liant Iji et σji (Eq. A. 4-14), et en y substituant GNe : 
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En sommant à nouveau sur toutes les transitions possibles, nous obtenons, d’après la définition de 

σem (Eq. A. 4-22) : 
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Ce qui nous conduit, après passage en longueur d’onde, au résultat final [21] : 
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Eq. A. 4-36 :                                         
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4.2.4. La section efficace d’absorption 

Les spectres d’absorption sont réalisés en transmission sur des échantillons monocristallins 

orientés. L’appareil utilisé est un spectrophotomètre UV-visible-IR Varian Cary 5 à double faisceau. 

Pour les différentes polarisations, un polaroïd infrarouge peut être utilisé sur le trajet du faisceau avant 

l’échantillon. Une ligne de base avec le polaroïd seul doit être effectuée avant chaque mesure pour 

s’affranchir d’une éventuelle réponse du détecteur influencée par la polarisation. 

La grandeur accessible par l’expérience est la densité optique qui pour une polarisation q est 

définie par : 

Eq. A. 4-37 :                                                          
I

I
logDO 0q =  

Où I0 et I sont respectivement les intensités incidente et résiduelle. Le rapport de ces intensités 

lumineuses dépend de la concentration en ions ytterbium N (ion.cm-3) et de l’épaisseur l de 

l’échantillon, ce qui se traduit par la loi de Beer-Lambert : 

Eq. A. 4-38 :                                                      ( )lNexp
I
I q

abs
0

σ−=  

Cette relation donne accès à la section efficace d’absorption σabs
p (cm2) définie en Eq. A. 4-9. A 

partir des équations Eq. A. 4-37 et Eq. A. 4-38 : 

Eq. A. 4-39 :                                                        
lN

DO3.2 q
q
abs =σ  
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AAnnnneexxee  55..  LLeess  mméétthhooddeess  ddee  ccrriissttaallllooggeennèèssee  eemmppllooyyééeess  
Les présentations qui suivent sont très simplifiées. Le but étant juste d’expliquer les principes des 

appareillages utilisés. 

5.1. La fusion de zone optique 

Cette méthode fournit des cristaux de petites tailles (3 à 5 mm de diamètre, longueur maximale de 

20 à 30 mm avec l’appareillage du laboratoire) destinés aux études préliminaires. 

Historiquement, la méthode de la zone flottante a été conçue pour la purification du silicium, 

reposant sur le principe de la différence de solubilité des impuretés entre les phases liquide et solide. 

Dans notre cas, deux miroirs elliptiques concentrent le rayonnement d’une lampe à xénon de forte 

puissance (6.5 kW) sur le matériau à cristalliser comme le montre la Figure A. 5-1. La lampe est 

placée à l’un des foyers du premier miroir. Le matériau à cristalliser est situé à l’un des foyers du 

second miroir sous forme d’un barreau fritté de quelques grammes (∅ ~ 4 mm ; longueur ~ 5 cm) 

monté verticalement. Au début de l’opération de tirage, le barreau supérieur en rotation est approché 

de la zone du foyer pour atteindre la fusion. Parallèlement, le germe inférieur en rotation inverse est 

amené lentement au foyer du miroir, là où la température est maximale pour y fondre. Les deux 

gouttes ainsi formées sont assemblées en une zone fondue, dite « flottante ». 

Cet ensemble est translaté verticalement vers le bas. La partie liquide cristallise progressivement 

en s’éloignant du foyer tandis que le barreau supérieur fond et alimente ainsi la zone fondue. 

 
Figure A. 5-1 : schéma d’un four à fusion de zone. 

Cette méthode présente l’avantage d’être rapide et de faible coût. Cependant, elle met en jeu de 

forts gradients thermiques (dans notre appareillage, il n’y a qu’une source de chaleur sur un coté et il 

n’y a pas de calorifugation du cristal nouvellement formé) qui causent d’importantes fissures dans le 

cristal. De plus, des phénomènes de ségrégation importants peuvent également se produire. La qualité 
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des cristaux obtenus permet de réaliser des études de spectroscopie optique de base, mais n’est pas 

suffisante pour effectuer des tests laser. 

5.2. La méthode Czochralski 

Connue depuis 1918, cette technique est largement employée dans l’industrie pour la synthèse du 

silicium et du grenat. Elle fournit des cristaux de grandes dimensions (20-25 mm de diamètre avec 

l’appareillage du laboratoire) et de très bonne qualité optique destinés aux applications laser. 

Le matériau fritté est fondu dans un creuset en iridium ou platine chauffé par induction  

(Figure A. 5-3). Un ensemble réfractaire entoure le creuset afin de limiter les pertes de chaleur et donc 

de diminuer les gradients de température. L’utilisation d’une atmosphère neutre (azote) permet 

d’éviter l’oxydation du creuset en iridium. 

Un germe cristallin est ensuite amené au contact de la surface du liquide et s’accroche, par 

capillarité, à quelques millimètres de ce liquide. Une interface liquide-solide est ainsi créée. 

Le tirage est ensuite réalisé à vitesse constante (environ 1 mm.h-1) et dirigé vers le haut avec un 

mouvement de rotation constant pour permettre l’homogénéisation de température à l’interface. 

Le contrôle du diamètre du cristal, et donc de sa forme, se fait par l’intermédiaire d’une pesée 

constante et précise du cristal en formation. Un programme informatique détermine la puissance à 

fournir pour contrôler le diamètre connaissant la densité du cristal : pour un certain diamètre et une 

certaine vitesse de tirage, le cristal doit prendre une certaine masse par unité de temps. S’il en prend de 

trop le programme augmente légèrement la puissance de chauffage ; s’il n’en prend pas assez, il 

diminue cette puissance. 

Ce tirage comporte plusieurs étapes. Tout d’abord, l’affinage permet de sélectionner un unique 

germe pour favoriser une orientation précise (si on ne part pas de germe, cette étape devra être plus 

longue). Ensuite, l’accroissement progressif du diamètre du cristal permet de former la tête, définie par 

un angle conduisant au diamètre final du corps du cristal. Vient ensuite le corps du cristal où seront 

taillées les pièces pour l’optique. Enfin, le dernier stade de ce tirage est la diminution du diamètre 

aboutissant au décrochage du cristal par rapport au bain (voir Figure A. 5-2). Un refroidissement lent 

jusqu’à la température ambiante suit alors (quelques jours) afin d’éviter tout choc thermique. 

Le cristal synthétisé est recuit à haute température (mais sous sa température de fusion) durant 

plusieurs heures avec des vitesses de montée et de descente relativement lentes afin d’éliminer les 

tensions au sein du cristal. Les cristaux ainsi obtenus sont généralement de très bonne qualité. 

Cependant, cette technique impose des compositions du liquide et du solide identiques, donc le 

comportement à la fusion de ces composés doit être congruent. 
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Figure A. 5-2 : cristal de Ca4GdO(BO3)3 (GdCOB) dopé néodyme réalisé par la méthode  

Czochralski au laboratoire 

 
Figure A. 5-3 : schéma d’un four Czochralski. 
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AAnnnneexxee  66..  PPrrooggrraammmmee  ddee  ssiimmuullaattiioonn  
Le programme permet de simuler le profil de température dans le cristal en trois dimensions avec 

ou sans assemblage. La chaleur produite est définie par le défaut quantique en régime de pompage non 

saturé. 

6.1. Code 

6.1.1. Le fichier script principal appelé « temperature.m » 

%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
%                Etude de la répartition de température 
%                       dans un cristal laser                               
%               Résolution d'un système linéaire par   
%        la méthode itérative SOR = Simultaneus Over Relaxation  
%                          Méthode explicite 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
 
%flops(0);  
clear all; %clc;clf;  
 
global planck celerite Pinc alphaNS etha Tair C1 C2 Thetaext... 
    Thetainitiale lambda1x lambda1y lambda1z lambda2x lambda2y lambda2z... 
    eps fin L1 L2 L3 H1 H3 M1 M2 M3 sigmaabsp sigmaemp tho wp0 Mcarre... 
    wavelengthpompe indice abwaist 
global Ipsat 
global n m p m2 p1 n1 nabwaist ftotal differenceflux divergence... 
    Temperature residumax residu sens %T2 
%tic; 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                           % Données initiales  
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
planck=6.6262e-34; %constante de planck en J.Hz-1 
celerite=2.9979e8; %célérité de la lumière en m.s-1 
 
Pinc=15.5; %puissance de pompe incidente (W) 
alphaNS=4.7*100; %coeff d'abs en régime non saturé cm-1 converti en m-1 
etha=0.24; %défaut quantique 
Ipsat=4.1e20;  %intensité de saturation de pompe : mettre une très grande  
               %valeur si on néglige cet effet 
Tair=25;  %température de l'air 
C1=50;  %coefficient de transfert vers l'air ; différent de 0 
C2=1.5e3; %coefficient de transfert vers le cuivre ; différent de 0 
 
   
Thetaext=20; %température du socle de cuivre 
Thetainitiale=25; 
 
lambda1x=5.1;  %cond therm du cristal laser horiz et perpend au faisceau 
lambda1y=5.2;  %cond therm du cristal laser verti et perpen au faisceau 
lambda1z=5.1;  %cond therm du cristal laser le long du faisceau 
 
lambda2x=30;  %cond therm du cristal non dopé horiz et perpend au faisceau 
lambda2y=30;  %cond therm du cristal non dopé verti et perpend au faisceau 
lambda2z=30;  %cond therm du cristal non dopé le long du faisceau 
 
young1=200e9; %module d'young en Pa du cristal laser 
young2=280e9; %module d'young en Pa du cristal non dopé 
 
alpha1x=6.7e-6; %coef d'expansion therm du cristal laser horiz et perpend au faisceau 
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alpha1y=6.7e-6; %coef d'expansion therm du cristal laser verti et perpend au faisceau 
alpha1z=6.7e-6; %coef d'expansion therm du cristal laser le long du faisceau 
 
alpha2x=6.7e-6; %coef d'expansion therm du cristal laser horiz et perpend au faisceau 
alpha2y=6.7e-6; %coef d'expansion therm du cristal laser verti et perpend au faisceau 
alpha2z=6.7e-6; %coef d'expansion therm du cristal laser le long du faisceau 
 
eps=1e-10;  %constante de convergence 
fin=10;  %nb d'itérations au début 
 
%Cristal laser 
L1=4/1000; %largeur 
L2=6/1000; %longueur 
L3=4/1000; %hauteur 
H1=L1/2; %position faisceau sur la largeur 
H3=L3/2; %position faisceau sur la hauteur 
 
%cristal non dopé 
M1=L1; %largeur 
M2=2/1000; %longueur 
M3=L3; %hauteur 
 
%données spectro 
%sigmaabsp=2.73e-20*1e-4;  %sec eff d'abs à la longueur d'onde et la pola de pompe en m2 
%sigmaemp=1.5e-20*1e-4; %sec eff d'ém à la longueur d'onde de pompe en m2 
%tho=0.35e-3; %temps de vie de l'état excité 
 
%données pour calcul du rayon de pompe 
wp0=200e-6; %waist 
Mcarre=78; %facteur de faisceau gaussien 
wavelengthpompe=808e-9; %longueur d'onde de pompe 
indice=2; %indice de réfraction 
abwaist=L2/3;%L2/100; %position du waist dans le cristal 
 
sens=+1;  %sens de pompage : +1 = non dopé vers dopé ; -1 = l'opposé 
dx=0.1/1000;   %coté de la maille élémentaire au départ 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                           % Calcul des indices 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
n=floor(L1/dx)+1;  
m=floor(L2/dx)+1;  
p=floor(L3/dx)+1; 
n1=floor(H1/dx)+1; 
p1=floor(H3/dx)+1; 
nabwaist=round((L2-abwaist)/dx); 
m2=round(M2/dx); 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                               %Itérations% 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
% Initialisation de la température dans les cristaux  
T=Thetainitiale*ones(n,m+m2,p); 
fin2=fin; 
stop=0; 
ite=1; 
ftotal=0;  %nb d'itérations totales depuis le début du programme 
while stop==0 
    [T1,convergence]=laplace3(dx,ite,T); 
    dx=dx/2; 
    %figure(6); 
    %plot(convergence); 
    stop=input('Pour encore, tapez 0 ; pour stop, tapez 1 : '); 
    T=T1; 
    fin=fin2; 
    clear t1; 
    ite=ite+1; 
end 
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dx=dx*2; 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                        %Calcul du champ de contrainte% 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
champC=T; %matrice de contraintes 
%contraintes dans le cristal laser 
for i=2:n-1 
    for j=2:m-1 
        for k=2:p-1 
            champC(i,j,k)=young1*(alpha1x/4*(abs(T(i,j-1,k)-T(i,j,k))... 
                +abs(T(i,j+1,k)-T(i,j,k))+abs(T(i,j,k+1)-T(i,j,k))... 
                +abs(T(i,j,k-1)-T(i,j,k)))+alpha1y/4*(abs(T(i,j-1,k)-T(i,j,k))... 
                +abs(T(i,j+1,k)-T(i,j,k))+abs(T(i-1,j,k)-T(i,j,k))+abs(T(i+1,j,k)-T(i,j,k)))... 
                +alpha1z/4*(abs(T(i,j,k+1)-T(i,j,k))+abs(T(i,j,k-1)-T(i,j,k))... 
                +abs(T(i+1,j,k)-T(i,j,k))+abs(T(i-1,j,k)-T(i,j,k)))); 
        end 
    end 
end 
%contraintes dans le cristal non dopé 
for i=2:n-1 
    for j=m+1:m+m2-1 
        for k=2:p-1 
            champC(i,j,k)=young2*(alpha2x/4*(abs(T(i,j-1,k)-T(i,j,k))... 
                +abs(T(i,j+1,k)-T(i,j,k))+abs(T(i,j,k+1)-T(i,j,k))... 
                +abs(T(i,j,k-1)-T(i,j,k)))+alpha2y/4*(abs(T(i,j-1,k)-T(i,j,k))... 
                +abs(T(i,j+1,k)-T(i,j,k))+abs(T(i-1,j,k)-T(i,j,k))+abs(T(i+1,j,k)-T(i,j,k)))... 
                +alpha2z/4*(abs(T(i,j,k+1)-T(i,j,k))+abs(T(i,j,k-1)-T(i,j,k))... 
                +abs(T(i+1,j,k)-T(i,j,k))+abs(T(i-1,j,k)-T(i,j,k)))); 
        end 
    end 
end 
%contraintes en entrée, sortie et interface 
for i=2:n-1 
    for k=2:p-1 
        %contraintes en entrée 
        champC(i,1,k)=young1*(alpha1x/3*(abs(T(i,1+1,k)-T(i,1,k))... 
            +abs(T(i,1,k+1)-T(i,1,k))+abs(T(i,1,k-1)-T(i,1,k)))... 
            +alpha1y/3*(abs(T(i,1+1,k)-T(i,1,k))+abs(T(i-1,1,k)-T(i,1,k))... 
            +abs(T(i+1,1,k)-T(i,1,k)))+alpha1z/4*(abs(T(i,1,k+1)-T(i,1,k))... 
            +abs(T(i,1,k-1)-T(i,1,k))+abs(T(i+1,1,k)-T(i,1,k))+abs(T(i-1,1,k)-T(i,1,k)))); 
        if M2>0 
            %contraintes à l'interface 
         champC(i,m,k)=young1*(1/4*(alpha1x*(abs(T(i,m,k+1)-T(i,m,k))... 
                +abs(T(i,m,k-1)-T(i,m,k)))+abs(alpha1x*(T(i,m-1,k)-T(i,m,k)))... 
                +abs(alpha2x*T(i,m+1,k)-alpha1x*T(i,m,k)))+1/4*(alpha1y*(abs(T(i,m-1,k)-T(i,m,k))... 
                +abs(T(i-1,m,k)-T(i,m,k))+abs(T(i+1,m,k)-T(i,m,k)))... 
                +abs(alpha2y*T(i,m+1,k)-alpha1y*T(i,m,k)))+alpha1z/4*(abs(T(i,m,k+1)-T(i,m,k))... 
                +abs(T(i,m,k-1)-T(i,m,k))+abs(T(i+1,m,k)-T(i,m,k))+abs(T(i-1,m,k)-T(i,m,k)))); 
            champC(i,m+1,k)=young2*(1/4*(alpha2x*(abs(T(i,m+1,k+1)-T(i,m+1,k))... 
                +abs(T(i,m+1,k-1)-T(i,m+1,k)))+abs(alpha1x*(T(i,m+2,k)-T(i,m+1,k)))... 
                +abs(alpha1x*T(i,m,k)-alpha2x*T(i,m+1,k)))+1/4*(alpha2y*(abs(T(i,m+2,k)-T(i,m+1,k))... 
                +abs(T(i-1,m+1,k)-T(i,m+1,k))+abs(T(i+1,m+1,k)-T(i,m+1,k)))... 
                +abs(alpha1y*T(i,m,k)-alpha2y*T(i,m+1,k)))+alpha1z/4*(abs(T(i,m+1,k+1)-T(i,m+1,k))... 
                +abs(T(i,m+1,k-1)-T(i,m+1,k))+abs(T(i+1,m+1,k)-T(i,m+1,k))+abs(T(i-1,m+1,k)-T(i,m+1,k)))); 
            %contrainte en sortie 
            champC(i,m+m2,k)=young2*(alpha2x/3*(abs(T(i,m+m2-1,k)-T(i,m+m2,k))... 
                +abs(T(i,m+m2,k+1)-T(i,m+m2,k))+abs(T(i,m+m2,k-1)-T(i,m+m2,k)))... 
                +alpha2y/3*(abs(T(i,m+m2-1,k)-T(i,m+m2,k))+abs(T(i-1,m+m2,k)-T(i,m+m2,k))... 
                +abs(T(i+1,m+m2,k)-T(i,m+m2,k)))+alpha2z/4*(abs(T(i,m+m2,k+1)-T(i,m+m2,k))... 
                +abs(T(i,m+m2,k-1)-T(i,m+m2,k))+abs(T(i+1,m+m2,k)-T(i,m+m2,k))... 
                +abs(T(i-1,m+m2,k)-T(i,m+m2,k)))); 
        else 
            %contrainte en sortie 
            champC(i,m,k)=young1*(alpha1x/3*(abs(T(i,m-1,k)-T(i,m,k))... 
                +abs(T(i,m,k+1)-T(i,m,k))+abs(T(i,m,k-1)-T(i,m,k)))... 
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                +alpha1y/3*(abs(T(i,m-1,k)-T(i,m,k))+abs(T(i-1,m,k)-T(i,m,k))... 
                +abs(T(i+1,m,k)-T(i,m,k)))+alpha1z/4*(abs(T(i,m,k+1)-T(i,m,k))... 
                +abs(T(i,m,k-1)-T(i,m,k))+abs(T(i+1,m,k)-T(i,m,k))+abs(T(i-1,m,k)-T(i,m,k)))); 
        end 
    end 
end 
%contraintes sur les faces en contact avec le cuivre 
champC(1,:,:)=champC(2,:,:); 
champC(n,:,:)=champC(n-1,:,:); %je fais l'approximation que ce sont  
champC(:,:,1)=champC(:,:,2);   %les memes que sur les cellules conjointes 
champC(:,:,p)=champC(:,:,p-1); 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                       %vue 3D de la température% 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
T=T1; 
v=T; 
%v=champC; 
figure(1); 
milieu=floor((p)/2); %cherche le milieu sur z pour coupé le cristal en deux 
for k = p:-1:milieu+1  % et voir à l'intérieur 
    v(:,:,k)=[]; %je tronque la matrice  
end 
 
[x,y,z] = meshgrid(0:dx:(m+m2-1)*dx,0:dx:(n-1)*dx,0:dx:(milieu-1)*dx); %création de la zone graphique 
xslice = [0,L2+M2]; yslice = [0,L1]; zslice = [0,(milieu-1)*dx];   
h=slice(x,y,z,v,xslice,yslice,zslice);  %dessin des faces définies par xslice, yslice et zslice 
 
set(h,'FaceColor','interp','EdgeColor','none','DiffuseStrength',100)  %aspect lisse des couleurs 
 
%création d'un cadre noir délimitant la zone des cristaux 
daspect([1,1,1]) 
axis tight 
box on 
view(-38.5,16) 
%camzoom(1.4) 
camproj perspective 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                     %vue 3D des contraintes% 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
clear v; 
v=champC; 
figure(6); 
milieu=floor((p)/2); %cherche le milieu sur z pour coupé le cristal en deux 
for k = p:-1:milieu+1  % et voir à l'intérieur 
    v(:,:,k)=[]; %je tronque la matrice  
end 
 
[x,y,z] = meshgrid(0:dx:(m+m2-1)*dx,0:dx:(n-1)*dx,0:dx:(milieu-1)*dx); %création de la zone graphique 
xslice = [0,L2+M2]; yslice = [0,L1]; zslice = [0,(milieu-1)*dx];   
h=slice(x,y,z,v,xslice,yslice,zslice);  %dessin des faces définies par xslice, yslice et zslice 
 
set(h,'FaceColor','interp','EdgeColor','none','DiffuseStrength',100)  %aspect lisse des couleurs 
 
%création d'un cadre noir délimitant la zone des cristaux 
daspect([1,1,1]) 
axis tight 
box on 
view(-38.5,16) 
%camzoom(1.4) 
camproj perspective 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                %courbe de température de la coupe centrale 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
figure(2); 
[x,y]=meshgrid(0:dx:(m+m2-1)*dx,0:dx:(n-1)*dx); 
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h2=mesh(x,y,T(:,:,p1));  
set(h2,'FaceColor','interp','EdgeColor','none','DiffuseStrength',100)  %aspect lisse des couleurs 
 
axis tight 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                %courbe de température de la face d'entrée 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
figure(9); 
[x,y]=meshgrid(0:dx:(p-1)*dx,0:dx:(n-1)*dx); 
Tpermute=permute(T,[1 3 2]); 
if sens == +1 
    h2=mesh(x,y,Tpermute(:,:,m+m2)); 
else 
    h2=mesh(x,y,Tpermute(:,:,1)); 
end 
set(h2,'FaceColor','interp','EdgeColor','none','DiffuseStrength',100)  %aspect lisse des couleurs 
 
axis tight 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                         %courbe de température% 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
figure(7); 
[x,y]=meshgrid(0:dx:(m+m2-1)*dx,0:dx:(n-1)*dx); 
h2=mesh(x,y,champC(:,:,p1)); 
set(h2,'FaceColor','interp','EdgeColor','none','DiffuseStrength',100)  %aspect lisse des couleurs 
 
axis tight 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                         %courbe de convergence 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
 
% Tracé des courbes isothermes en 2D  
%figure(2);  
%i=1:n;j=1:m;  
%grid on;  
%contour(i,j,T(i,j),15);  
%title('Lignes isothermes dans les parois du four');  
%xlabel('i');ylabel('j');  
%t_mis=toc  
%Nb_opt=flops 

6.1.2. La fonction « laplace3.m » appelée par le script précédent  

function [T1,convergence]=laplace3(dx,ite,T) 
 
global planck celerite Pinc alphaNS etha Tair C1 C2 Thetaext... 
    Thetainitiale lambda1x lambda1y lambda1z lambda2x lambda2y lambda2z... 
    eps fin L1 L2 L3 H1 H3 M1 M2 M3 sigmaabsp sigmaemp tho wp0 Mcarre... 
    wavelengthpompe indice abwaist 
global Ipsat 
global n m p m2 p1 n1 nabwaist ftotal differenceflux divergence... 
    Temperature residumax residu sens %T2 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                    %Interpolation de la matrice T% 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
clear T1; 
 
if ite~=1 
    T1=ones(2*n-1,2*(m+m2)-1,2*p-1); 
 for i=1:n-1 
        for j=1:m+m2-1 
            for k=1:p-1 
                T1(2*i-1,2*j-1,2*k-1)=T(i,j,k); 
                T1(2*i,2*j-1,2*k-1)=(T(i,j,k)+T(i+1,j,k))/2; 
                T1(2*i-1,2*j,2*k-1)=(T(i,j,k)+T(i,j+1,k))/2; 
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                T1(2*i-1,2*j-1,2*k)=(T(i,j,k)+T(i,j,k+1))/2; 
                T1(2*i,2*j,2*k-1)=(T(i,j,k)+T(i+1,j,k)+T(i+1,j+1,k)+T(i,j+1,k))/4; 
                T1(2*i,2*j-1,2*k)=(T(i,j,k)+T(i+1,j,k)+T(i+1,j,k+1)+T(i,j,k+1))/4; 
                T1(2*i-1,2*j,2*k)=(T(i,j,k)+T(i,j+1,k)+T(i,j+1,k+1)+T(i,j,k+1))/4; 
                T1(2*i,2*j,2*k)=(T(i,j,k)+T(i+1,j,k)+T(i,j+1,k)+T(i,j,k+1)... 
                    +T(i+1,j+1,k)+T(i,j+1,k+1)+T(i+1,j,k+1)+T(i+1,j+1,k+1))/8; 
            end 
        end 
    end 
    T1(2*n-1,:,:)=T1(2*n-2,:,:); 
    T1(:,2*(m+m2)-1,:)=T1(:,2*(m+m2)-2,:); 
    T1(:,:,2*p-1)=T1(:,:,2*p-2); 
     
    T=T1; 
    %T2=T1; 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                           % Calcul des indices  
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
    n=2*n-1; 
    m=2*m-1; 
    p=2*p-1; 
    n1=2*n1-1; 
    p1=2*p1-1; 
    nabwaist=nabwaist-1; 
    m2=2*m2; 
else 
    T1=T; 
end 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                          %Etape d'initiations% 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
 
%calcul de Ipsat 
%Ipsat=planck*celerite/wavelengthpompe/(sigmaabsp+sigmaemp)/tho; 
 
% rayon du faisceau de pompe dans le cristal 
for j=m:-1:1 
    %wp(j)=2*wp0; 
    wp(j)=wp0*(1+((Mcarre*wavelengthpompe*((j-nabwaist)*dx))/indice/pi/wp0^2)^2)^(1/2); 
end 
 
%calcul de la puissance de pompe le long du cristal avec saturation 
puissance(m)=Pinc; 
for i=m:-1:2 
    puissance(i-1)=-alphaNS*puissance(i)*Ipsat*wp(i)^2*pi/(puissance(i)+Ipsat*pi*wp(i)^2)*dx+puissance(i); 
    %puissance(i+1)=(puissance(i)*wp(i+1)^2)*(1/wp(i)^2-alphaNS*dx/(wp(i)^2+puissance(i)/pi/Ipsat)); 
end 
 
%calcul de la puissance thermique volumique produite 
puissancetherm=ones(m); 
puissancetherm(m)=etha*(puissance(m)-puissance(m-1))/dx/pi/wp(m)^2; 
for i=m-1:-1:2 
    puissancetherm(i)=etha*(puissance(i+1)-puissance(i-1))/2/dx/pi/wp(i)^2; 
end 
puissancetherm(1)=etha*(puissance(2)-puissance(1))/dx/pi/wp(1)^2; 
puissancethermtotale=0; 
 
%changement du sens de pompage le cas échéant 
if sens==-1 
    puissancethermaux=puissancetherm; 
    wpaux=wp; 
    for i=1:m 
        puissancethermaux(i)=puissancetherm(m+1-i); 
        wpaux(i)=wp(m+1-i); 
    end 
    puissancetherm=puissancethermaux; 
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    wp=wpaux; 
end 
 
%calcul du rayon spectral de la methode de Jacobi 
jacob=1-pi^2/2/(n*m+m2*p); 
 
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
                          %Etape d'itérations% 
                %Méthode SOR (Simultaneous Over-Relaxation)%  
%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%% 
%T1=T; 
f=1; 
omega=1; 
residu=zeros(n,m+m2,p); 
while f<fin  
    %calcul du profil de T sur les parois d'entrée et de sortie 
    for i=2:n-1 
        for k=2:p-1 
            if floor((i+k+1+f)/2)==((i+k+1+f)/2) 
                if ((((n1-i)^2+(p1-k)^2)*dx^2)^(1/2))<=wp(1) 
                    residu(i,1,k)=-lambda1x/dx*(T(i-1,1,k)+T(i+1,1,k)-2*T(i,1,k))... 
                        -lambda1z/dx*(T(i,2,k)-T(i,1,k))-lambda1y/dx*(T(i,1,k+1)... 
                        +T(i,1,k-1)-2*T(i,1,k))-C1*(Tair-T(i,1,k))-puissancetherm(1)*dx; 
                    T(i,1,k)=T(i,1,k)-omega*residu(i,1,k)/(C1+(2*lambda1x+lambda1z+2*lambda1y)/dx); 
                    puissancethermtotale=puissancethermtotale+puissancetherm(1)*dx^3; 
                else 
                    residu(i,1,k)=-lambda1x/dx*(T(i-1,1,k)+T(i+1,1,k)-2*T(i,1,k))... 
                        -lambda1z/dx*(T(i,2,k)-T(i,1,k))-lambda1y/dx*(T(i,1,k+1)... 
                        +T(i,1,k-1)-2*T(i,1,k))-C1*(Tair-T(i,1,k)); 
                    T(i,1,k)=T(i,1,k)-omega*residu(i,1,k)/(C1+(2*lambda1x+lambda1z+2*lambda1y)/dx); 
                end 
            end 
            if floor((i+k+m+m2+f)/2)==((i+k+m+m2+f)/2) 
                if M2>0 
                    residu(i,m+m2,k)=-lambda2x/dx*(T(i-1,m+m2,k)+T(i+1,m+m2,k)... 
                        -2*T(i,m+m2,k))-lambda2z/dx*(T(i,m+m2-1,k)-T(i,m+m2,k))... 
                        -lambda2y/dx*(T(i,m+m2,k+1)+T(i,m+m2,k-1)-2*T(i,m+m2,k))-C1*(Tair-T(i,m+m2,k)); 
                    T(i,m+m2,k)=T(i,m+m2,k)-omega*residu(i,m+m2,k)/(C1+(2*lambda2x+lambda2z+2*lambda2y)/dx); 
                elseif ((((n1-i)^2+(p1-k)^2)*dx^2)^(1/2))<=wp(m) 
                    residu(i,m,k)=-lambda1x/dx*(T(i-1,m,k)+T(i+1,m,k)-2*T(i,m,k))... 
                        -lambda1z/dx*(T(i,m-1,k)-T(i,m,k))-lambda1y/dx*(T(i,m,k+1)... 
                        +T(i,m,k-1)-2*T(i,m,k))-C1*(Tair-T(i,m,k))-puissancetherm(m)*dx; 
                    T(i,m,k)=T(i,m,k)-omega*residu(i,m,k)/(C1+(2*lambda1x+lambda1z+2*lambda1y)/dx); 
                    puissancethermtotale=puissancethermtotale+puissancetherm(m)*dx^3; 
                else 
                    residuT(i,m,k)=-lambda1x/dx*(T(i-1,m,k)+T(i+1,m,k)-2*T(i,m,k))... 
                        -lambda1z/dx*(T(i,m-1,k)-T(i,m,k))-lambda1y/dx*(T(i,m,k+1)... 
                        +T(i,m,k-1)-2*T(i,m,k))-C1*(Tair-T(i,m,k)); 
                    T(i,m,k)=T(i,m,k)-omega*residuT(i,m,k)/(C1+(2*lambda1x+lambda1z+2*lambda1y)/dx); 
                 
                    %residu=-lambda1/dx*(T(i-1,m,k)+T(i+1,m,k)+T(i,m-1,k)... 
                    %    +T(i,m,k+1)+T(i,m,k-1)-5*T(i,m,k))-C1*(Tair-T(i,m,k)); 
                    %T(i,m,k)=T(i,m,k)-omega*residu/(C1+5*lambda1/dx); 
                end 
            end 
            %T(i,1,k)=(1/(C1+5*lambda1/dx))*(C1*Tair+(lambda1/dx)*(T(i-1,1,k)... 
            %    +T(i+1,1,k)+T(i,1+1,k)+T(i,1,k+1)+T(i,1,k-1))); %paroi du cristal laser 
            %T(i,m+m2,k)=(1/(C1+5*lambda2/dx))*(C1*Tair+(lambda2/dx)*(T(i-1,m+m2,k)... 
            %    +T(i+1,m+m2,k)+T(i,m+m2-1,k)+T(i,m+m2,k+1)+T(i,m+m2,k-1))); %paroi du cristal non dopé 
        end 
    end 
        
    %calcul du profil de T sur les parois en contact avec le cuivre 
    for j=2:m-1 %attention : que dans cristal laser 
        for k=2:p-1 
            if floor((j+k+1+f)/2)==((j+k+1+f)/2) 
                residu(1,j,k)=-lambda1x/dx*(T(1+1,j,k)-T(1,j,k))-lambda1z/dx... 
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                    *(T(1,j+1,k)+T(1,j-1,k)-2*T(1,j,k))-lambda1y/dx*(T(1,j,k+1)... 
                    +T(1,j,k-1)-2*T(1,j,k))-C2*(Thetaext-T(1,j,k)); 
                T(1,j,k)=T(1,j,k)-omega*residu(1,j,k)/(C2+(lambda1x+2*lambda1z+2*lambda1y)/dx); 
            end 
            if floor((j+k+n+f)/2)==((j+k+n+f)/2) 
                residu(n,j,k)=-lambda1x/dx*(T(n-1,j,k)-T(n,j,k))-lambda1z/dx... 
                    *(T(n,j+1,k)+T(n,j-1,k)-2*T(n,j,k))-lambda1y/dx*(T(n,j,k+1)... 
                    +T(n,j,k-1)-2*T(n,j,k))-C2*(Thetaext-T(n,j,k)); 
                T(n,j,k)=T(n,j,k)-omega*residu(n,j,k)/(C2+(lambda1x+2*lambda1z+2*lambda1y)/dx); 
                %T(1,j,k)=(1/(C2+5*lambda1/dx))*(C2*Thetaext+(lambda1/dx)... 
                %    *(T(1+1,j,k)+T(1,j+1,k)+T(1,j-1,k)+T(1,j,k+1)+T(1,j,k-1))); %paroi du cristal laser 
                %T(n,j,k)=(1/(C2+5*lambda1/dx))*(C2*Thetaext+(lambda1/dx)... 
                %    *(T(n-1,j,k)+T(n,j+1,k)+T(n,j-1,k)+T(n,j,k+1)+T(n,j,k-1))); %paroi du cristal non dopé 
            end 
        end 
    end 
    for j=2:m-1  %attention : que dans cristal laser 
        for i=2:n-1 
            if floor((j+i+1+f)/2)==((i+j+1+f)/2) 
                residu(i,j,1)=-lambda1x/dx*(T(i+1,j,1)+T(i-1,j,1)-2*T(i,j,1))... 
                    -lambda1z/dx*(T(i,j+1,1)+T(i,j-1,1)-2*T(i,j,1))... 
                    -lambda1y/dx*(T(i,j,1+1)-T(i,j,1))-C2*(Thetaext-T(i,j,1)); 
                T(i,j,1)=T(i,j,1)-omega*residu(i,j,1)/(C2+(2*lambda1x+2*lambda1z+lambda1y)/dx); 
            end 
            if floor((j+i+p+f)/2)==((i+j+p+f)/2) 
                residu(i,j,p)=-lambda1x/dx*(T(i+1,j,p)+T(i-1,j,p)-2*T(i,j,p))... 
                    -lambda1z/dx*(T(i,j+1,p)+T(i,j-1,p)-2*T(i,j,p))... 
                    -lambda1y/dx*(T(i,j,p-1)-T(i,j,p))-C2*(Thetaext-T(i,j,p)); 
                T(i,j,p)=T(i,j,p)-omega*residu(i,j,p)/(C2+(2*lambda1x+2*lambda1z+lambda1y)/dx); 
            end 
            %T(i,j,1)=(1/(C2+5*lambda1/dx))*(C2*Thetaext+(lambda1/dx)... 
            %    *(T(i+1,j,1)+T(i-1,j,1)+T(i,j+1,1)+T(i,j-1,1)+T(i,j,1+1))); %paroi du cristal laser 
            %T(n,j,k)=(1/(C2+5*lambda1/dx))*(C2*Thetaext+(lambda1/dx)... 
            %    *(T(i+1,j,p)+T(i-1,j,p)+T(i,j+1,p)+T(i,j-1,p)+T(i,j,p-1))); %paroi du cristal non dopé 
        end 
    end 
    if M2>0 
        for j=m+1:m+m2-1 %attention : que dans cristal non dopé 
            for k=2:p-1 
                if floor((1+j+k+f)/2)==((1+j+k+f)/2) 
                    residu(1,j,k)=-lambda2x/dx*(T(1+1,j,k)-T(1,j,k))-lambda2z/dx... 
                        *(T(1,j+1,k)+T(1,j-1,k)-2*T(1,j,k))-lambda2y/dx*(T(1,j,k+1)... 
                        +T(1,j,k-1)-2*T(1,j,k))-C2*(Thetaext-T(1,j,k)); 
                    T(1,j,k)=T(1,j,k)-omega*residu(1,j,k)/(C2+(lambda2x+2*lambda2z+2*lambda2y)/dx); 
                end 
                if floor((j+k+n+f)/2)==((j+k+n+f)/2) 
                    residu(n,j,k)=-lambda2x/dx*(T(n-1,j,k)-T(n,j,k))-lambda2z/dx... 
                        *(T(n,j+1,k)+T(n,j-1,k)-2*T(n,j,k))-lambda2y/dx*(T(n,j,k+1)... 
                        +T(n,j,k-1)-2*T(n,j,k))-C2*(Thetaext-T(n,j,k)); 
                    T(n,j,k)=T(n,j,k)-omega*residu(n,j,k)/(C2+(lambda2x+2*lambda2z+2*lambda2y)/dx); 
                end 
                %T(1,j,k)=(1/(C2+5*lambda2/dx))*(C2*Thetaext+(lambda2/dx)... 
                %    *(T(1+1,j,k)+T(1,j+1,k)+T(1,j-1,k)+T(1,j,k+1)+T(1,j,k-1))); %paroi du cristal laser 
                %T(n,j,k)=(1/(C2+5*lambda2/dx))*(C2*Thetaext+(lambda2/dx)... 
                %    *(T(n-1,j,k)+T(n,j+1,k)+T(n,j-1,k)+T(n,j,k+1)+T(n,j,k-1))); %paroi du cristal non dopé 
            end 
        end 
        for j=m+1:m+m2-1  %attention : que dans cristal non dopé 
            for i=2:n-1 
                if floor((j+i+1+f)/2)==((i+j+1+f)/2) 
                    residu(i,j,1)=-lambda2x/dx*(T(i+1,j,1)+T(i-1,j,1)-2*T(i,j,1))... 
                        -lambda2z/dx*(T(i,j+1,1)+T(i,j-1,1)-2*T(i,j,1))... 
                        -lambda2y/dx*(T(i,j,1+1)-T(i,j,1))-C2*(Thetaext-T(i,j,1)); 
                    T(i,j,1)=T(i,j,1)-omega*residu(i,j,1)/(C2+(2*lambda2x+2*lambda2z+lambda2y)/dx); 
                end 
                if floor((j+i+p+f)/2)==((i+j+p+f)/2) 
                    residu(i,j,p)=-lambda2x/dx*(T(i+1,j,p)+T(i-1,j,p)-2*T(i,j,p))... 
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                        -lambda2z/dx*(T(i,j+1,p)+T(i,j-1,p)-2*T(i,j,p))... 
                        -lambda2y/dx*(T(i,j,p-1)-T(i,j,p))-C2*(Thetaext-T(i,j,p)); 
                    T(i,j,p)=T(i,j,p)-omega*residu(i,j,p)/(C2+(2*lambda2x+2*lambda2z+lambda2y)/dx); 
                end 
                %T(i,j,1)=(1/(C2+5*lambda2/dx))*(C2*Thetaext+(lambda2/dx)... 
                %    *(T(i+1,j,1)+T(i-1,j,1)+T(i,j+1,1)+T(i,j-1,1)+T(i,j,1+1))); %paroi du cristal laser 
                %T(n,j,k)=(1/(C2+5*lambda2/dx))*(C2*Thetaext+(lambda2/dx)... 
                %    *(T(i+1,j,p)+T(i-1,j,p)+T(i,j+1,p)+T(i,j-1,p)+T(i,j,p-1))); %paroi du cristal non dopé 
            end 
        end 
    end 
    T(1,:,1)=(T(1,:,2)+T(2,:,1))/2; 
    T(1,:,p)=(T(1,:,p-1)+T(2,:,p))/2; 
    T(n,:,1)=(T(n,:,2)+T(n-1,:,1))/2; 
    T(n,:,p)=(T(n,:,p-1)+T(n-1,:,p))/2; 
    T(:,1,1)=(T(:,1,2)+T(:,2,1))/2;                   %les arretes sont des points particuliers et  
    T(:,1,p)=(T(:,1,p-1)+T(:,2,p))/2;                 %ils sont traités à part : je fais la moyenne 
    T(:,m+m2,1)=(T(:,m+m2,2)+T(:,m+m2-1,1))/2;        %des deux points adjacents!! 
    T(:,m+m2,p)=(T(:,m+m2,p-1)+T(:,m+m2-1,p))/2; 
    T(1,1,:)=(T(1,2,:)+T(2,1,:))/2; 
    T(1,m+m2,:)=(T(1,m+m2-1,:)+T(2,m+m2,:))/2; 
    T(n,1,:)=(T(n,2,:)+T(n-1,1,:))/2; 
    T(n,m+m2,:)=(T(n,m+m2-1,:)+T(n-1,m+m2,:))/2; 
    if M2>0 
        T(1,m,:)=(T(1,m-1,:)+T(1,m+1,:))/2; 
        T(n,m,:)=(T(n,m-1,:)+T(n,m+1,:))/2; 
        T(:,m,1)=(T(:,m-1,1)+T(:,m+1,1))/2; 
        T(:,m,p)=(T(:,m-1,p)+T(:,m+1,p))/2; 
    end 
     
    %calcul du profil de T dans le cristal laser 
    for j=2:m-1  
        for i=2:n-1  
            for k=2:p-1 
                if floor((i+j+k+f)/2)==((i+j+k+f)/2) 
                    if ((((n1-i)^2+(p1-k)^2)*dx^2)^(1/2))<=wp(j) 
                        residu(i,j,k)=-lambda1x/dx*(T(i-1,j,k)+T(i+1,j,k)-2*T(i,j,k))... 
                            -lambda1z/dx*(T(i,j-1,k)+T(i,j+1,k)-2*T(i,j,k))... 
                            -lambda1y/dx*(T(i,j,k+1)+T(i,j,k-1)-2*T(i,j,k))-puissancetherm(j)*dx; 
                        T(i,j,k)=T(i,j,k)-omega*residu(i,j,k)/(2*(lambda1x+lambda1z+lambda1y)/dx); 
                        puissancethermtotale=puissancethermtotale+puissancetherm(j)*dx^3; 
                        %T(i,j,k)=(1/6)*(T(i-1,j,k)+T(i+1,j,k)+T(i,j-1,k)+T(i,j+1,k)+T(i,j,k+1)+T(i,j,k-1))... 
                         %      +dx/6*(puissancetherm(j)*dx)/lambda1; 
                    else 
                        residu(i,j,k)=-lambda1x/dx*(T(i-1,j,k)+T(i+1,j,k)-2*T(i,j,k))... 
                            -lambda1z/dx*(T(i,j-1,k)+T(i,j+1,k)-2*T(i,j,k))... 
                            -lambda1y/dx*(T(i,j,k+1)+T(i,j,k-1)-2*T(i,j,k)); 
                        T(i,j,k)=T(i,j,k)-omega*residu(i,j,k)/(2*(lambda1x+lambda1z+lambda1y)/dx); 
                        %T(i,j,k)=(1/6)*(T(i-1,j,k)+T(i+1,j,k)+T(i,j-1,k)+T(i,j+1,k)+T(i,j,k+1)+T(i,j,k-1));  
                    end 
                end 
            end  
        end  
    end 
     
  
    if M2>0 
        %calcul du profil de T à l'interface des cristaux 
        for i=2:n-1 
            for k=2:p-1 
                if floor((i+m+k+f)/2)==((i+m+k+f)/2) 
                    if ((((n1-i)^2+(p1-k)^2)*dx^2)^(1/2))<=wp(m) 
                        residu(i,m,k)=-lambda1x/dx*(T(i-1,m,k)+T(i+1,m,k)-2*T(i,m,k))... 
                            -lambda1y/dx*(T(i,m,k+1)+T(i,m,k-1)-2*T(i,m,k))... 
                            -lambda1z/dx*(T(i,m-1,k)-T(i,m,k))-lambda2z/dx*(T(i,m+1,k)... 
                            -T(i,m,k))-puissancetherm(m)*dx; 
                        T(i,m,k)=T(i,m,k)-omega*residu(i,m,k)/((2*lambda1x+2*lambda1y+lambda1z+lambda2z)/dx); 
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                        puissancethermtotale=puissancethermtotale+puissancetherm(m)*dx^3; 
                    else 
                        residu(i,m,k)=-lambda1x/dx*(T(i-1,m,k)+T(i+1,m,k)-2*T(i,m,k))... 
                            -lambda1y/dx*(T(i,m,k+1)+T(i,m,k-1)-2*T(i,m,k))... 
                            -lambda1z/dx*(T(i,m-1,k)-T(i,m,k))-lambda2z/dx*(T(i,m+1,k)-T(i,m,k)); 
                        T(i,m,k)=T(i,m,k)-omega*residu(i,m,k)/((2*lambda1x+2*lambda1y+lambda1z+lambda2z)/dx); 
                    end 
                    %residu=-lambda1*(T(i-1,m,k)+T(i+1,m,k)+T(i,m,k+1)+T(i,m,k-1)... 
                    %    +T(i,m-1,k)-5*T(i,m,k))-lambda2*(T(i,m+1,k)-T(i,m,k)); 
                    %T(i,m,k)=T(i,m,k)-omega*residu/(5*lambda1+lambda2); 
                end 
            end 
        end 
         
        %calcul du profil de T dans le cristal non dopé 
        for i=2:n-1  
            for j=m+1:m+m2-1  
                for k=2:p-1 
                    if floor((i+j+k+f)/2)==((i+j+k+f)/2) 
                        residu(i,j,k)=-lambda2x/dx*(T(i-1,j,k)+T(i+1,j,k)... 
                            -2*T(i,j,k))-lambda2z/dx*(T(i,j-1,k)+T(i,j+1,k)-2*T(i,j,k))... 
                            -lambda2y/dx*(T(i,j,k+1)+T(i,j,k-1)-2*T(i,j,k)); 
                        T(i,j,k)=T(i,j,k)-omega*residu(i,j,k)/((2*lambda2x+2*lambda2y+2*lambda2z)/dx); 
                        %T(i,j,k)=(1/6)*(T(i-1,j,k)+T(i+1,j,k)+T(i,j-1,k)+T(i,j+1,k)+T(i,j,k+1)+T(i,j,k-1));  
                    end 
                end 
            end  
        end  
    end      
    divergence(ftotal+f)=max(max(max(abs(T-T1))));  
    Temperature(ftotal+f)=max(max(max(T))); 
    residumax(ftotal+f)=max(max(max(abs(residu)))); 
     
    %calcul du flux thermique total à travers la surface des cristaux 
    total=0; 
    for j=1:m+m2 
        for k=1:p 
            total=total+T(1,j,k)+T(n,j,k);  %somme des températures à travers les carrés élémentaires des faces 
        end 
    end 
    for j=1:m+m2 
        for i=1:n 
            total=total+T(i,j,1)+T(i,j,p);   %somme des températures à travers les carrés élémentaires des faces 
        end 
    end 
    flux(ftotal+f)=C2*dx^2*(total-Thetaext*(2*p*(m+m2)+2*n*(m+m2))); 
    total=0; 
    for i=1:n 
        for k=1:p 
            total=total+T(i,1,k)+T(i,m+m2,k);  %somme des températures à travers les carrés élémentaires des faces 
        end 
    end 
    flux(ftotal+f)=flux(ftotal+f)+C1*dx^2*(total-Tair*2*n*p);   %calcul du flux total dissipé 
    if floor(f/2)==f/2 
        differenceflux(ftotal+f)=puissancethermtotale-flux(ftotal+f);  %difference de flux entre le flux produit  
        differenceflux(ftotal+f-1)=differenceflux(ftotal+f);        %par la pompe et le flux dissipé par le cristal 
        puissancethermtotale=0;  
    end 
%     %vérification des points abhérents       
%     for i=1:n 
%         for j=1:m+m2 
%             for k=1:p 
%                 if abs(residu(i,j,k))==residumax(ftotal+f) 
%                     fprintf('i= %f ; j= %f ; k= %f ; residumax = %f \n',i,j,k,residumax(ftotal+f)) 
%                 end 
%             end 
%         end 
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%     end 
        %conditions pour arreter les itérations 
    if ((floor(f/2)==f/2 & f>2 & (abs(differenceflux(ftotal+f)-differenceflux(ftotal+f-2))<eps)) | f>=fin-1) 
        figure(5); 
        plot(differenceflux) 
        ylabel('difference de flux (W)') 
        xlabel('Nb d itérations') 
        figure(3); 
        semilogy(divergence) 
        ylabel('difference température entre deux itérations successives (°C)') 
        xlabel('Nb d itérations') 
        figure(4); 
        plot(Temperature) 
        ylabel('Température maximale (°C)') 
        xlabel('Nb d itérations') 
        figure(8); 
        semilogy(residumax) 
        ylabel('résidu max') 
        xlabel('Nb d itérations') 
        if (floor(f/2)==f/2 & f>2 & (abs(differenceflux(ftotal+f)-differenceflux(ftotal+f-2))<eps)) 
            abs(differenceflux(ftotal+f)-differenceflux(ftotal+f-2)) 
            fprintf('Limite de convergence atteintee\n') 
            break; 
        else 
            entree=input('Nb ditérations en plus ? (mettre 0 pour arreter) : '); 
            %entree=0; 
            fin=fin+entree; 
        end 
    end 
     
if f==1 
    omega=1/(1-0.5*jacob^2); 
else 
    omega=1/(1-0.25*jacob^2*omega); 
end 
T1=T; 
f=f+1; 
end  
convergence(ite)=differenceflux(ftotal+f-2); 
ftotal=ftotal+f; 
 
fprintf('La puissance de pompe restante après le passage dans le cristal est %f W\n',puissance(1)) 
 
%toc 
 

 

6.2. Mode d’emploi 

 Remplir toutes les données au début du fichier « temperature » 

Les valeurs saisies sont en unités du système international. 

Si on ne veut pas de matériaux composites, il faut indiquer M2=0. 

 

 Lancer le programme en appelant « temperature » dans la fenêtre de contrôle de 

Matlab. 

Le programme est prévu pour ne faire qu’un petit nombre d’itération au début dans le but de se 

rendre compte du temps de calcul. Ensuite, le programme demande : Nb ditérations en plus ? Vous 

pouvez mettre le nombre que vous voulez. 
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A la fin de chaque série d’itérations, le programme affiche un certain nombre de fenêtres 

graphiques pour contrôler la convergence :  

 La différence maximale de température entre deux itérations successives ; 

 La température maximale ; 

 La différence de flux, c’est-à-dire la chaleur totale dissipée par les faces soustraite à 

la chaleur totale produite sur le trajet du faisceau laser ; 

 Le résidu maximal de la méthode SOR. 

Vous pouvez ainsi juger de la pertinence du résultat final et donc arrêter le programme ou 

continuer les itérations. Si vous jugez que la convergence est atteinte, mettez 0 au nombre d’itérations 

demandé. 

Le programme vous donne la puissance de pompe résiduelle après la traversé du cristal et il vous 

demande si vous voulez continuer ou pas. Si vous mettez 1 le programme s’arrête et affiche les 

résultats. Si vous mettez 0, le programme recommence les itérations mais avec un maillage plus serré. 

 

 Les résultats 

Lorsque vous jugez que la convergence est satisfaisante et que vous arrêtez les itérations, le 

programme affiche plusieurs fenêtres graphiques : 

 Le profil de température dans le demi volume du cristal ; 

 Le profil de température du plan médian. Ce plan contient la température maximale de 

l’échantillon. 
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Résumé : 
 

 « Monocristaux dopés ytterbium et  
matériaux assemblés pour lasers de forte puissance »   

 
 

Les lasers solides dopés terres rares ont certains avantages : ils sont compacts, possèdent 
un fort rendement et leur faisceau est de bonne qualité. Le principal problème limitant la 
puissance est la production de chaleur inhérente au processus laser. Cette thèse comporte un 
premier volet consacré à l’étude de nouveaux matériaux à forte résistance à la puissance de 
pompage : GdVO4 :Yb et CaGdAlO4 :Yb en particulier. Des émissions laser quasi-
athermiques et des impulsions ultra-brèves ont été obtenues dans ce dernier. Dans un second 
volet, une nouvelle méthode d’assemblage par voie sol-gel a été étudiée pour créer des 
sources composites permettant une dissipation efficace de la chaleur. Avec cette technique, 
les homo-assemblages (matériaux de même nature chimique) présentent les mêmes capacités 
de résistance que ceux obtenus par la méthode de soudage par diffusion. Les hétéro-
assemblages (deux matériaux différents) sont difficiles à obtenir par diffusion mais, avec une 
interface issue du procédé sol-gel, ils ont résisté jusqu’à 200°C et 15 W de pompage. Les 
pertes lasers à l’interface sont négligeables et la température dans le matériau est abaissée 
de près de 40%. 

 
 
 

Abstract: 
 

« Ytterbium doped single crystals  
and bonded materials for high power lasers » 

 
Rare earth doped solid state lasers have several advantages: they are compact, they have 

a high efficiency and their beam quality is good. The main problem to reach high power is the 
heat production occurring during laser process. The first part of this thesis reports the study 
of new high pumping power resistance materials: Yb:GdVO4 and Yb:CaGdAlO4 for instance. 
In the latter laser host, quasi athermal laser emissions and ultra-short pulses have been 
obtained. In a second part of the thesis, a new sol-gel bonding technique was studied to 
realize composite sources with efficient heat dissipation. Using this technique, composites of 
two identical materials showed the same resistance capacities than those obtained by the 
diffusion bonding method. Using sol-gel interlayer, composites of two different materials are 
possible: they are resistant up to 200°C and 15 W of input power. The laser losses at the 
interface are insignificant and the temperature inside the material decreased of about 40%. 
 


