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Les revétements sont utilisés dans de nombreux domaines d’application pour
leurs propriétés fonctionnelles et protectrices, qu’elles soient chimiques, biologiques
ou physiques. Plus particulierement, ces revétements permettent de préserver les
matériaux métalliques utilisés dans des environnements agressifs en les protégeant
de l'oxydation, des températures extrémes, de ’abrasion ou de la corrosion. Ce
dernier cas de protection des matériaux métalliques contre la corrosion représente
une large part de l'activité des industries des traitements de surfaces et concerne
des domaines treés hétéroclites, tels que le biomédical, l'industrie automobile,
I'industrie aéronautique ou I’énergie nucléaire. Ces revétements sont élaborés sous
la forme de couches minces (nanométriques) ou couches épaisses (micrométriques)
par divers procédés, tels que 1’électrodéposition, I’anodisation électrochimique, la
projection plasma, le dépot en phase vapeur ou le procédé sol-gel.

Pour les alliages métalliques destinés a des applications a haute température,
cette protection est généralement assurée par la croissance d’une couche d’oxyde
qui se forme & la surface du matériau pendant sa mise en service. Par exemple, les
superalliages a base nickel utilisés dans les parties chaudes des turbines
aéronautiques sont revétus d’un alumino-formeur compatible, tels les aluminiures de
nickel modifiés par du platine. L’oxydation en service de cette couche va permettre
la formation lente d’une couche d’alumine stable, dense et adhérente et ainsi
ralentir la corrosion issue des agressions environnementales a haute température.
Des barriére thermiques (généralement sous forme d’oxydes) peuvent étre associées
a ces couches, afin d’accéder a des températures de fonctionnement plus élevées, i.e.
au voisinage des températures de fusion des alliages, améliorant ainsi le rendement
thermodynamique, tout en diminuant les émissions polluantes de ces
turbomachines. La barriére thermique, relativement épaisse proteége ainsi de la
température ¢élevée des gaz de combustion, alors que la couche d’alumine
protectrice, formée par diffusion de l'oxygéne au travers de la barriére thermique

poreuse, ralentit la corrosion a haute température.
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Ces revétements constituent un systéme qui peut évoluer et s’endommager lors
de sollicitations thermomécaniques. En effet, les différences entre les coefficients de
dilation thermique des substrats et des revétements, les transformations de phases
ou encore les mécanismes d’inter-diffusion, générent des contraintes résiduelles qui
sont particuliérement élevées pour de telles couches d’oxydes denses. Pour les
barriéres thermiques, ’endommagement se traduit alors par un écaillage de la
couche d’alumine qui va non seulement mettre & nu le substrat, mais également
endommager la barriére thermique et ainsi altérer la double protection du systéme.
Au-dela de leur apport en termes de propriétés fonctionnelles, il convient ainsi que
ces revétements de type oxydes possédent d'une part une grande stabilité
mécanique et d’autres part n’aboutissent pas a une dégradation de la tenue
mécanique de I’ensemble ainsi constitué. De nombreuses études ont cependant mis
en évidence de tels effets négatifs. On peut citer entre autres les résultats suivants.
Pour du nickel pur, il n’y a pas d’effet particulier de I’environnement sur la tenue
mécanique en traction [1]. En revanche, il y a un effet sur le comportement en
fluage ; selon les conditions de sollicitations (température et contrainte imposée),
leffet de 'oxydation peut augmenter ou réduire fortement la tenue au fluage des
éprouvettes par rapport a celles testées sous vide [2]. De méme, des observations
ont montré qu'une pré-oxydation entraine une forte diminution de la tenue en
fluage du nickel et des alliages base nickel par rapport aux mémes matériaux traités
préalablement dans les mémes conditions thermiques, mais sous vide ou sous argon
[3]. Des essais de traction, réalisés sur ces meémes matériaux a température
ambiante et en température sous argon, ont mis en évidence une fragilisation
importante lorsqu’une pré-oxydation est effectuée (diminution de la résistance a la
rupture et de lallongement & la rupture) [1, 4]. D’autres études ont également
révélé une diminution de la tenue en fatigue des superalliages ou alliages & base
nickel [5-7], des aciers inoxydables [8, 9] ou encore des alliages d’aluminium [10, 11]
lorsqu’ils sont associés & des couches d’oxyde.

Ces études témoignent trés succinctement de 1effet significatif des couches
d’oxydes sur la tenue mécanique du substrat, i.e. sur la dégradation irréversible du
matériau engendrée par de I’endommagement et pouvant conduire & sa rupture. Il
parait intéressant de cibler ’étude plus en amont et de se demander comment ces
revétements modifient les propriétés physiques des substrats associés, lorsque
I'intégrité du composite est encore préservée.

Dans ce contexte, l'objectif de cette thése est d’étudier linfluence des
revétements sur les propriétés élastiques du substrat associé. Nous avons plus
particuliérement porté notre attention sur les effets de I'oxydation sur les modules
d’élasticité du substrat. Le nickel a été choisi pour cette étude puisque c’est d’'une
part, un composant majeur des superalliages utilisés dans les parties chaudes des

turbomachines et d’autre part, un matériau modéle d’oxydation. Cela permet dans
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un premier temps de s’affranchir de la complexité réelle des superalliages utilisés
dans l’aéronautique, tant d’un point de vue de la structure que de la composition.
Par ailleurs, l'oxyde de nickel est un matériau bien étudié, méme si nous verrons
que certaines propriétés physiques ne sont pas toujours clairement établies lorsqu’il
se trouve sous la forme d’un revétement. Par exemple, les données concernant les
propriétés élastiques de l'oxyde de nickel sous la forme d’'un revétement sont peu
nombreuses et bien que la littérature fournisse des valeurs issues du matériau
massif, non-représentatives des propriétés du revétement, celles-ci sont
particulierement dispersées.

Le premier chapitre consiste en 1’¢laboration et la caractérisation
microstructurale des systémes Ni/NiO. Une synthése bibliographie concernant
I'oxydation du nickel en rapport avec la microstructure des couches d’oxyde de
nickel nous a permis d’arréter notre choix sur des conditions d’oxydation
permettant de satisfaire les spécifications des systémes Ni/NiO désirées. La
microstructure des différents systémes Ni/NiO élaborés est examinée et, en
particulier, les contraintes résiduelles engendré par 'oxydation & haute température
sont déterminées.

La caractérisation des propriétés élastiques des systémes Ni/NiO fait I'objet du
second chapitre. Ce travail, essentiellement mené par spectroscopie mécanique, a
été réalisé a température ambiante dans un premier temps puis en température
dans un deuxiéme temps.

Enfin les résultats sont discutés dans le dernier chapitre.






Chapitre 1

Le systéme Ni/NiO et sa

microstructure

1.1. Choix du substrat

Afin de réduire la complexité de I’étude, nous avons choisi d’opter pour un
matériau non-allié, du nickel pur polycristallin. Par ailleurs, I'oxydation du nickel
est bien documentée dans la littérature et les couches d’oxyde de nickel ont fait
l'objet de nombreuses études. L’intérét du nickel (structure cfc) est que son
oxydation & haute température sous air sec forme une seule phase cristallographique
d’oxyde thermodynamiquement stable dans le systéme Ni—O, le protoxyde de nickel
NiO, appelé également bunsénite a ’état naturel et de structure type NaCl. Il est a
noter que des états d’oxydation du nickel plus élevés et appartenant au systéme Ni—
O peuvent étre rencontrés, tel que NiO2, NisOg, NizO4. Ces oxydes sont a priori trés
instables et peu documentés dans la littérature, notamment pour l'oxydation du
nickel & haute température sous air sec. Néanmoins, certaines données existent
concernant le sesquioxyde de nickel NizOz [12]. Quelques caractéristiques du nickel
et du protoxyde de nickel sont présentées dans le TAB. 1.1; nous y avons
mentionné celles du sesquioxyde de nickel a titre indicatif. Bien qu’il semble y avoir
plusieurs valeurs répertoriées pour la masse volumique absolue (i.e. sans porosité)
du protoxyde de nickel, la valeur de 6,67 g.cm'?’ est trés souvent mesurée (proche de
la masse volumique théorique calculé de 6,81 g.cm'?’). Elle sera considérée comme la

valeur de référence dans notre étude.
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. Protoxyde de | Sesquioxyde de
Nickel . . . .
nickel (NiO) | nickel (Ni2O3)
Paramétre de maille (A) 3,520 4,176 -
Masse molaire (g.mol’l) 58,69 74,69 165,39
Masse volumique
. 3 8,90 6,60 — 7,45 4,84
absolue a 25°C (g.cm™)
Décomposition en
Point de Fusion (°C) 1455 1955 -2090 NiO et O2 & partir
de 600°C

TAB. 1.1. Caractéristiques du nickel, du protoxyde de nickel et du sesquioxyde de
nickel [12].

Le nickel pur a 99 %, que nous avons choisi se trouve sous la forme de feuillards
de 2 mm d’épaisseur, mis en forme par laminage froid et détensionnés par un recuit.
La température de recuit est située entre 705°C et 870°C pour une durée d’environ
5 & 10 minutes. Nous n’avons pas d’informations concernant le taux de laminagel.
Une analyse typique de la composition chimique du nickel établie par le fournisseur
est présentée dans le TAB. 1.2.

Fe Cu Mn Mg Si Ti C S Co

ppm | <4000 | <2500 | <3500 | <2000 | <1500 | <1000 | <1500 | <100 | Traces

TAB. 1.2. Composition chimique des impuretés pour le nickel en ppm massique

(données fournisseur).

La FIG. 1.1 représente une micrographie d’un échantillon de nickel a I’état brut
de réception. La microstructure est révélée aprés un polissage jusqu’au micron, suivi
d’une attaque chimique dans un bain d’acide nitrique a 69 % a 25°C pendant 30
secondes. Les grains ont une forme plutdt équiaxe et de nombreuses macles y sont

présentes.

Malgré nos demandes répétées, le fournisseur a souligné le caractére confidentiel de ces

informations trés classiques. Estimons-nous privilégiés qu’il nous ait renseigné sur le recuit.
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FIG. 1.1. Observation au microscope optique d’un échantillon de nickel a l’état brut

de réception.

Nous avons caractérisé 1’échantillon par diffraction des électrons rétrodiffusés
(EBSD), afin de déterminer 'orientation cristallographique des grains et mettre en
évidence une éventuelle texture. Plus de 90000 grains ont été analysés. Le repére
orthogonal de ’échantillon a été fixé arbitrairement et est défini sur la FIG. 1.2,
ainsi que le code couleur utilisé pour les cartographies d’orientations. La direction
ND correspond & la direction normale au plat du feuillard de nickel.

Les cartographies d’orientations présentées en FIG. 1.3 montrent que la couleur
verte, correspondant a la famille de plan {110}, est davantage présente dans la

direction ND.

ND

111

(a) RD (b) 001 101

FIG. 1.2. (a) Repére de l’échantillon caractérisé par EBSD (b) Triangle standard

utilisé.
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FIG. 1.3. Cartographies d’orientations dans les direction (a) ND, (b) RD et (¢) TD

d’un échantillon de nickel a l’état brut de réception.
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Les figures de poles (FIG. 1.4) confirment une texture cristallographique {110}
dans la direction ND et {100} dans la direction TD. Toutefois, I'indice de texture
n’est que de 1,5 (un indice de texture de 1 correspond & un matériau non texturé,
i.e. isotrope). Par conséquent, a 1’état brut de réception, les feuillards de nickel sont

peu texturés.

1 0 1 Texture Name: Harmonic: L=16, HW=5.0
Calculation Method: Harmonic Series Expansion
Series Rank (1): 16

Gaussian Smoothing: 5.0°

Sample Symmetry: Triclinic

max =1.516
1.415
1.320
1.231
1.149
1.072
1.000
0.933

111 112

RD

FIG. 1.4. Figures de poles d’un échantillon de nickel a l’état brut de réception.

Par ailleurs, la caractérisation par EBSD présentée en FIG. 1.3 permet de
déterminer aisément la distribution de taille de grains par analyse d’image. Une
distribution de taille (en fraction d’aire) relativement étroite a ainsi été mise en
évidence (FIG. 1.5). La taille des grains est homogéne, le diamétre moyen des

grains étant de 32 pm.
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FIG. 1.5. Distribution de taille de grains en fraction d’aire d’un échantillon de

nickel a [’état brut de réception.

1.2. Relation conditions d’oxydation/microstructure

de la couche d’oxyde

La corrosion dite « séche », phénomeéne thermiquement activé, résulte de la
dégradation des métaux par un gaz ou un mélange gazeux. Dans le cadre de cette
étude, on parlera plutot d’oxydation a haute température puisque 'oxydation du
nickel pur dans un air sec (oxygéne et azote) donne lieu & des couches d’oxyde
adhérentes au substrat de nickel et donc auto-protectrices.

L’oxydation & haute température du métal Ni par le dioxygéne Oz peut étre trés

simplement décrite par la réaction globale suivante :

. 1 .
Nl(s) + EOZ(g) - NlO(S)

Cette réaction est thermodynamiquement possible (variation d’enthalpie libre
négative) pour des conditions de température et de pression partielle de dioxygene
peu restrictives (diagramme d’Ellingham [13]). Notamment, sous air sec & pression
atmosphérique, i.e. P(O2) = 0,2 atm, cette réaction peut se produire & n’importe

quelle température jusqu’a la température de fusion du nickel.
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La formation des couches d’oxyde est un phénomeéne qui se déroule en quatre

étapes :
Adsorption chimique =2 Germination =2 Croissance latérale 2 Croissance verticale

Lorsque la couche formée par croissance latérale est adhérente et compacte, elle
constitue une pellicule superficielle séparant le métal de l'oxyde. La croissance
verticale de l'oxyde ne pourra avoir lieu que si au moins une des deux espéces (le
métal ou/et 'oxygeéne) rencontre l'autre. Cette croissance va donc mettre en jeu des
phénomeénes de diffusion au travers de la couche d’oxyde et au niveau des
interfaces. Ces phénoménes peuvent étre décrits en décomposant la réaction en
réactions élémentaires (sorption, demi-réaction externe, demi-réaction interne).

Ainsi, lorsque la réaction de formation de l'oxyde est thermodynamiquement
possible, la croissance et la cinétique de croissance d’une couche d’oxyde seront
fonction des phénoménes de diffusion, des défauts ponctuels majoritaires et des
réactions aux interfaces. Il convient de préciser que la diffusion des espéces ioniques
dans l'oxyde se fait essentiellement sous forme lacunaire ou interstitielle. Par
conséquent, 'oxyde est non-stoechiométrique, ce qui lui confére un caractére de
conducteur ionique. Il est généralement admis que les défauts majoritaires dans
I'oxyde sont des lacunes cationiques ; NiO est donc un semi-conducteur de type p
qui peut s’écrire Nij.,O avec y I'écart & la stoechiométrie. NiO est de couleur verte
lorsqu’il est stoechiométrique et de couleur noire lorsqu’il est non-steechiométrique.

NiO étant un semi-conducteur de type p, la croissance cationique est controlée
par la diffusion des lacunes cationiques (ou externe) des ions nickel vers l'extérieur ;
la réaction de formation de l'oxyde a lieu a linterface externe NiO/gaz. La
croissance anionique (ou interne) est contrdlée par la diffusion des anions
interstitiels de I'oxygéne vers l'intérieur ; la réaction a lieu au niveau de l'interface
interne Ni/NiO. Il y a donc diffusion des lacunes cationiques dans la couche
d’oxyde en sens inverse des cations jusqu’a linterface métal/oxyde. Une
combinaison des deux mécanismes est possible dans le cas de 'oxydation du nickel,
la croissance étant dite mixte. Dans les tous cas, la consommation du métal se fait
a l'interface métal/oxyde.

L’oxydation du nickel sous flux d’oxygéne & haute température pourrait étre
considérée comme un cas des plus simples. Cependant, les différentes études
trouvées dans la littérature montrent que le systéme Ni/NiO/Oz met en jeu des
mécanismes de transport et de croissance complexes. De nombreux facteurs peuvent
modifier les cinétiques de croissance des couches d’oxyde, leurs microstructures et
leurs morphologies au-dela de la température et du temps d’oxydation, comme par
exemple la pureté du nickel, la préparation de la surface, 1'orientation

cristallographique.
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Péraldi [14] a souligné cette complexité et a étudié les corrélations entre les
cinétiques de croissance et les évolutions morphologiques et microstructurales des
couches d’oxyde de nickel. Elle a notamment montré que l’ensemble des
morphologies et microstructures des couches NiO répertoriées dans la littérature
peut étre observé en faisant varier uniquement la température et la durée
d’oxydation. Elle a également mis en évidence une cinétique de croissance complexe
en désaccord avec la loi parabolique classique que prédit la théorie de Wagner
(hormis la période transitoire pour laquelle la cinétique d’oxydation est plus rapide
que celle du régime parabolique et qui forme, dans les premiers instants, une

premiére couche protectrice).

Péraldi a différencié trois domaines de température d’aprés ses résultats

expérimentaux sur du nickel de trés haute pureté (99,998%m) oxydé :

e Pour des hautes températures (supérieure a 900°C) :

La microstructure est simplex compacte et la morphologie de surface
est souvent caractérisée par des grains & facettes. Une fine couche interne
poreuse peut étre observée. La porosité diminue avec ’augmentation de la
température. Pour des mémes épaisseurs de couches, la taille de grain
augmente lorsque la température augmente. Pour une méme température, la
taille des grains augmente avec 1’épaisseur de la couche. La rugosité de
surface est faible. La cinétique de croissance est purement parabolique pour
des températures supérieures a 1000°C et des épaisseurs de couches
supérieures & 5 pm ; elle est essentiellement contrélée par la diffusion des
lacunes cationiques en volume. Pour des couches fines et des températures

moins importantes, la cinétique apparait plus complexe.

e  Pour des températures intermédiaires (entre 600°C et 900°C) :

La microstructure est simplex poreuse a morphologie cellulaire

pour de faibles épaisseurs d’oxyde (de 'ordre du micrométre).

La microstructure est duplex pour des épaisseurs plus importantes. Elle
se développe a partir de la microstructure cellulaire (simplex poreuse). Cette

couche duplex est caractérisée par :

- une couche externe de gros grains colonnaires formée par diffusion

cationique des ions nickel ;

- une couche interne poreuse de petits grains équiaxes formée par diffusion
anionique de l'oxygéene et également treés probablement par le transport

de 'oxygéne sous forme gazeuse.
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Lorsque la température augmente, les grains de la couche externe sont
plus gros et colonnaires et la porosité de la couche interne diminue. Le
rapport des épaisseurs couche externe sur couche interne est constant
quelles que soient la température et 1’épaisseur de la couche d’oxyde.

L’interface entre la couche interne et la couche externe correspond a la
surface initiale du métal et sa surface reste relativement plate.
L’interface Ni/NiO, quant & elle, présente souvent une surface plus

tortueuse.

La morphologie de surface peut étre caractérisée par des petits grains sous
forme de cristallites qui s’organisent en cellules ou en plaquettes. Des
bourrelets d’oxyde au niveau des joints de grains du nickel peuvent étre
observés.

Pour cet intervalle de température ou les microstructures sont
compliquées, les mécanismes et les cinétiques de croissance des couches
d’oxyde sont complexes. Les cinétiques ne peuvent donc pas étre décrites par
une loi parabolique, mais doivent étre pondérées par des termes linéaires et
cubiques par exemple. Des modes de transport autres que la diffusion en
volume ont donc été envisagés, comme par exemple les courts-circuits de
diffusion (la diffusion aux joints de grains, le long des dislocations, la
diffusion surfacique le long de fissures ou de pores, etc.).

La croissance de la couche duplex a fait 'objet de nombreuses études
puisque la seule considération de la diffusion cationique (en volume et par
des courts-circuits) ne peut pas engendrer une telle microstructure. Ainsi, le
transport de 'oxygéne ionique et méme gazeux serait a ’origine de la couche
interne de la couche duplex. De nombreux auteurs ont proposé différents
mécanismes permettant la formation de cette couche interne & partir du

transport de I'oxygéne [14-23].

e Pour les basses températures (inférieure & 600°C) :

La microstructure est simplex poreuse et la morphologie de surface
est cellulaire. Il y a peu de données dans la littérature concernant les
cinétiques d’oxydation pour des températures inférieure a 600°C, du fait des

durées d’oxydation trés importantes.

Péraldi a résumé les trois types de microstructures et les trois types de
morphologies de surface observés a 'aide des deux figures ci-dessous (FIG. 1.6) et
(FIG. 1.7) respectivement:
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FIG. 1.6. Cartographie des microstructures des couches d’oxyde en fonction de la

durée d’ozrydation, de la température et de l’épaisseur moyenne de la couche [14].
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FIG. 1.7. Cartographie des morphologies de surface des couches d’oxyde en fonction

de la durée d’oxydation, de la température et de l’épaisseur moyenne de la couche

[14].
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En conclusion, la température de 900°C semble étre une température de
transition de structures simplex/duplex. Cependant, cette température critique
n’est pas si marquée, puisque la formation de la couche duplex a été observée a de

nombreuses reprises a des températures supérieures a 900°C [24-27].

1.3. Role clé de divers autres paramétres

1.3.1. La pureté

Le degré de pureté du nickel peut jouer un roéle important sur les cinétiques de
croissance des couches d’oxydes [28, 29| et induire diverses microstructures et
morphologies. Huntz et al. ont montré, a la suite d’essais d’oxydation réalisés entre
700°C et 900°C, que le nickel pur (contenant moins de 10 ppm massique
d’impuretés) forme une couche & microstructure simplex a grains équiaxes, alors
que du nickel contenant des impuretés (> 0,3 %m) favorise la croissance d’une
couche duplex et la formation de grains colonnaires, quelle que soit la durée
d’oxydation [23]. Les auteurs ont proposé un mécanisme d’oxydation lié & la forte
affinité des impuretés contenues dans le nickel avec l'oxygéne. Par ailleurs, ces
impuretés favorisent également la formation de pores au niveau de l'interface
Ni/NiO [19, 23]. Ces cavités interfaciales peuvent alors faciliter la diffusion de
I'oxygéne sous forme ionique et gazeuse. Il est & noter que 'oxydation du nickel de
haute pureté peut tout de méme conduire & la formation d’une microstructure

duplex comme nous ’avons mentionné suite a ’étude de Péraldi [14, 25, 30].

1.3.2. L’orientation cristallographique

Les mécanismes de croissance de 1'oxyde sont également sensibles a ’orientation
cristallographique des grains du substrat Ni et ont pour conséquence un effet sur
I'épaisseur des couches [30-33|, sur la taille de grain [14], mais aussi sur la
microstructure et la morphologie, notamment pour les températures intermédiaires
[14, 31, 34-36]. Il existe également des relations d’orientation entre le métal et
l'oxyde [31, 36-38].
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1.3.3. L’état de surface du substrat

L’état de surface du substrat Ni peut aussi modifier considérablement les
cinétiques de croissance. Par exemple, il a été montré qu’'un échantillon de nickel
poli mécaniquement conduit a une croissance de grains d’oxyde de plus petites
tailles que ceux obtenus pour un échantillon poli, puis recuit [14, 34, 35, 39, 40] ou
électropoli [41-43|. Un polissage mécanique du substrat préalable a son oxydation
peut également faire disparaitre l’effet de l'orientation cristallographique sur la
microstructure et la morphologie des couches d’oxyde [14, 42|. Enfin, le rapport des
épaisseurs de la couche externe sur la couche interne de la couche duplex peut

varier selon la préparation de surface [14].

1.3.4. Autres paramétres

Le taux d’humidité [44], la pression partielle de l'oxygéne gazeux [45], la
géométrie du substrat [46] sont également des paramétres qui influencent la
croissance de l'oxyde. Péraldi a aussi observé les effets d'une montée en
température sous flux d’oxygéne et, notamment, ’exaltation de 'effet d’orientation

cristallographique [14].

1.4. Elaboration des composites

La revue bibliographique de l'oxydation du nickel montre que de nombreux
parameétres, autres que la température et le temps d’oxydation, modifient les
cinétiques de croissance et les microstructures des couches d’oxydes. Le controle de
I'oxydation du nickel est donc complexe. Afin de limiter les effets, nous avons fixé
un maximum de parameétres pour lesquels l'oxydation du nickel est sensible.
L’ensemble de l'étude a donc été réalisé sur un méme lot de feuillards Ni du
fournisseur, afin d’étre certain que tous les échantillons soient oxydés a partir
de substrats de nickel ayant a ’origine des caractéristiques strictement
identiques (pureté, géométrie, contraintes mécaniques de mise en forme, etc.).
Par ailleurs, un protocole de préparation des éprouvettes préalable aux oxydations
a été établi afin d’obtenir un état de surface reproductible pour l’ensemble des
échantillons. Enfin, une procédure d’oxydation a été définie pour laquelle nous
avons choisi de ne faire varier que les paramétres température et temps

d’oxydation.
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1.4.1. Préparation des éprouvettes

Les éprouvettes de nickel ont été découpées par électroérosion, toutes dans le
méme sens par rapport & la direction de laminage, en respectant des dimensions en
relation avec les moyens de caractérisation employés. Elles ont ensuite été polies
mécaniquement sur chacune des surfaces, au papier SiC de granulométrie grossiére
(320) dans un premier temps, afin de retirer la couche superficielle particuliérement
rugueuse des feuilles brutes de réception, puis de granulométrie décroissante (500,
1000, 2400 et 4000) dans un deuxiéme temps. Enfin, le polissage a la péate
diamantée 3 pm et 1 pm a permis d’obtenir un état de surface poli-miroir. Entre
chaque étape de polissage, les éprouvettes ont été rincées & l'eau chaude, puis
séchées a I’air comprimé. Pour les deux derniéres étapes, elles ont été dégraissées a
I’acétone, puis a I’éthanol et enfin séchées. Ce protocole de polissage a été respecté
rigoureusement afin d’obtenir un état de surface identique pour tous les
échantillons, i.e. pas de rayures visibles au microscope optique au grandissement
(x60).

1.4.2. Protocole d’oxydation des éprouvettes

Les éprouvettes ont été oxydées au Laboratoire des sciences de l'ingénieur pour
I'environnement (LaSIE) a La Rochelle. Les oxydations ont été réalisées sous air sec
artificiel (Air Liquide : 78,02 %vol N2, 20,94 %vo1 O2, 0,93%vo1 Ar, et des traces de
d’autres éléments) dans un four Pyrox ou les débits gazeux sont controlés. Les
échantillons ont été positionnés sur la tranche (échantillons parallélépipédiques), de
facon a ce que l'oxydation des grandes faces soit la plus homogéne possible de
chaque coté. Le thermocouple est positionné juste au dessus des échantillons, au
milieu du four. La montée en température est effectuée a 5°C/min, sous balayage
d’argon aprés avoir réalisé un vide primaire (0,5 mbar) afin d’éviter notamment
I’évolution de 1’épaisseur de l'oxyde lors des phases non isothermes. La descente en
température s’effectue également a 5°C/min, sous balayage d’argon aprés pompage

de Pair & environ 0,2 bar. La FIG. 1.8 décrit la procédure expérimentale utilisée.
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Oxydation sous air sec artificiel
entre 950°C et 1200°C

Température

5°C/min 5°C/min

Flux air
Flux Ar —»

[ ¢— Purge du four

[¢— Flux Ar

\ 4

Temps

FIG. 1.8. Procédure d’oxydation.

A lorigine, nous avions envisagé des recuits préalables réalisés a des
températures au dessus de la température souhaitée d’élaboration des couches
d’oxyde, afin de prévenir ’évolution de la microstructure des substrats au cours des
oxydations. Cependant, des premiers essais ont montré que la plupart des substrats
flambait lors de cette étape et, lorsque ce n’était pas le cas, leur limite d’élasticité
était trop faible pour envisager une manipulation aisée (polissage, montage dans les
appareils de caractérisation, etc.). Par conséquent, nous avons décidé de mener
I’étude sans effectuer de recuits préalables et donc de laisser
potentiellement évoluer la microstructure du substrat Ni durant

Poxydation.

1.4.3. Mesures des épaisseurs

Les mesures d’épaisseurs ont été réalisées par deux méthodes :

Calcul de la variation de masse par pesée

Le principe consiste a peser l’échantillon avant et aprés oxydation, la variation
de masse correspond alors a la masse d’oxygéne captée. L’épaisseur de la couche

d’un oxyde de type MO, est donnée par la relation suivante :

_ Am-M,,
Pox S a-My

(1.1)

e
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avec
e, I’épaisseur de 'oxyde
Am, la variation de masse avant et aprés oxydation
Moy, la masse molaire de 'oxyde (Mnio=74,6928 g.mol'l)
Mo, la masse molaire de 'oxygeéne (16 g.mol_l)
Pox, la masse volumique absolue de 'oxyde (pnio=6,67 g.cm'?’)
S, la surface de I’échantillon.
a, le nombre de mole d’oxygéne réagissant avec une mole de métal pour former

l'oxyde steechiométrique (a=1 pour NiO)

Cette relation est valable pour une couche d’oxyde dense et stoechiométrique et,
par conséquent, ne tient pas compte des hétérogénéités de composition et de

microstructure, comme par exemple 1’oxydation interne.

Observation au microscope électronique a balayage (MEB) des coupes transverses

de 'oxyde

Le principe consiste & observer au MEB des éprouvettes polies jusqu’au micron
et ayant subi une attaque chimique & l’acide nitrique pendant 30 secondes. Nous
avons réalisé 20 clichés de coupes transverses de chaque échantillon oxydé (FIG.
1.9), a intervalle régulier sur deux fois la longueur totale de 1’échantillon (une
couche de chaque coté du substrat). Ainsi, nous avons évalué ’homogénéité des

couches et, dans le cas de couches homogenes, estimé une épaisseur moyenne.
NiO
Ni
NiO

FIG. 1.9. Schéma de la coupe transverse d’un échantillon oxydé.

1.4.4. Choix des paramétres d’oxydation

1.4.4.1. Spécifications désirées

L’objectif était d’élaborer des systémes Ni/NiO avec des couches d’oxydes
réguliéres, homogénes et relativement épaisses, caractérisées par les trois types de
microstructures observées dans la littérature : simplex a grains colonnaires, duplex
et simplex a grains équiaxes. Par ailleurs, nous souhaitions obtenir plusieurs

épaisseurs de couches d’oxyde pour chaque type de microstructure. Nous avons
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choisi trois épaisseurs : 15 pm, 30 pm et 50 pm.

Pour obtenir la microstructure simplex a grains équiaxes, il est nécessaire
d’oxyder & basse température, conformément aux résultats expérimentaux de la
revue bibliographique. Il faut donc un temps d’oxydation trés long (plusieurs
semaines) pour obtenir des couches épaisses. Nous n’avons pas pu élaborer ce type
de microstructure pour des raisons liées au temps et & la disponibilité du four.

Nous avons fixé les températures d’oxydation & 1100°C et 950°C afin d’engendrer
potentiellement, respectivement une couche simplex & grains colonnaires et duplex.
Cette derniére température peut paraitre élevée aux vues de la plage de
températures intermédiaires énoncée dans la revue bibliographique; cependant, le
nickel que nous avons utilisé n’est pas de haute pureté (99 %m) ce qui, d’aprés la
littérature, favorise la croissance d’une couche duplex. Enfin, Le choix d’une
température d’oxydation élevée permet surtout d’optimiser les temps d’oxydation

associés aux épaisseurs de couche désirées.

1.4.4.2. Cinétiques d’oxydation

Etant donné le nombre de paramétres importants intervenant dans l’oxydation
du nickel, aucun modéle ne semble précisément prévoir les cinétiques de croissance
(particuliérement complexe pour les températures intermédiaires) et les

microstructures.

Touati et al. [47] ont proposé une évolution de la croissance de la couche d’oxyde

du nickel selon une loi parabolique :

10430
T

e(t,T) = 0,353 - exp (— )ﬁ = Kp(T)Vt (1.2)
avec

e, ’épaisseur de la couche d’oxyde en millimétre (mm)

t, le temps d’oxydation en seconde (s)

T, est la température d’oxydation en Kelvin (K)

Soit un temps nécessaire pour faire croitre une épaisseur d’oxyde, donné par :

10430)}2

<l oo s
~ o353 P\ T '

Nous avons réalisé des essais d’oxydations préliminaires qui ont montré que ce
modéle est adapté pour une température d’oxydation de 950°C. En revanche, il ne
I’est pas pour des oxydations a 1100°C, ce modéle sous-estimant systématiquement

les épaisseurs des couches. Afin d’obtenir les épaisseurs de couches souhaitées, nous
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avons conservé la loi parabolique du modéle, en modifiant simplement le coefficient
K, de la relation (1.2) & partir des mesures expérimentales des épaisseurs
d’oxydation a 1100°C. A 950°C, le coefficient K, vaut 1,373 pm.min/? [47]. A
1100°C, nous avons déterminé K, a 1,826 pm.min'l/2
d’oxydation du nickel & 950°C et 1100°C est visualisée sur la FIG. 1.10.

. En résumé, la cinétique

+ Points expérimentaux 1100°C X Points expérimentaux 950°C

120 A
—Modéle d'oxydation a 1100°C  —Modéle d'oxydation a 950°C

—

S

o
1
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@)
1

(=)
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FIG. 1.10. Epaisseur de la couche d’oxyde en fonction du temps et de la
température d’oxydation. Modéle selon la loi parabolique (1.2) avec K,=1,373
pm.min’* & 950°C [47] et 1,826 pm.min’"’* & 1100°C.

A la lumiére de ces cinétiques, une série d’échantillons a été oxydée a 950°C
pendant 12h50, 52h et 143h dans le but d’obtenir des couches duplex de 15 pm, 30
pm et 50 pm ; une autre série d’échantillons a été oxydée a 1100°C pendant 1h10,
4h40 et 12h30 dans le but d’obtenir des couches simplex de 15 pm, 30 pm et 50 pm.

1.4.4.3. Microstructure des couches d’oxyde

En FIG. 1.11 est présentée une coupe transverse de la couche d’oxyde de nickel
élaborée a 950°C pendant 52h. Deux types de microstructures sont clairement
observés : une couche externe composée de grains colonnaires et une couche interne
composée de grains équiaxes. La couche d’oxyde est donc duplex, comme attendu.
L’épaisseur de la couche d’oxyde est réguliére et homogene ; elle a été estimée avec
les deux méthodes présentées précédemment (cf. §1.4.3), donnant un résultat
similaire, 28+0,9 pm (I’écart-type calculé est celui des 20 mesures d’épaisseur
réalisées sur les observations au MEB de la coupe transverse de 1’échantillon

oxydeé). Le rapport des épaisseurs de la couche externe sur la couche interne est de
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l’ordre de 1.

=— NiO colonnaire

— NiO équiaxe

0 — Substrat Ni

—

FIG. 1.11. Observation au MEB d’une coupe transverse de la couche duplex
élaborée par oxydation d’un substrat de nickel de 2 mm d’épaisseur a 950°C
pendant 52h.

La FIG. 1.12 montre que la porosité (fleches blanches) est principalement
localisée dans la couche interne & grains équiaxes et plus prononcée a proximité de

I'interface métal/oxyde, en accord avec la revue bibliographique.

\

P o IR s e '

10 pm

FIG. 1.12. Observation au MEB d’une coupe transverse de la couche d’ozxyde
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(950°C/52h,).

La série d’échantillons oxydé a 950°C pendant 12h50 présente des couches
d’oxyde de microstructure identique & celle que nous venons de décrire. L’épaisseur
a été estimée a 13+0,5 pm, i.e. proche de celle attendue. Le rapport des épaisseurs
de la couche externe sur la couche interne est également de 1’ordre de 1.

En revanche, les couches d’oxyde de la série d’échantillons oxydés a 950°C
pendant 143h n’étaient pas adhérentes. Ce manque de stabilité mécanique peut étre
di a la présence d’'un gradient de contrainte au sein de la couche, lié aux grandes
épaisseurs. Par conséquent, nous n’avons pas retenu l’épaisseur de 50 pm dans la

suite de notre étude.

En FIG. 1.13 est présentée une coupe transverse de la couche d’oxyde de nickel
élaboré a 1100°C pendant 4h40. On distingue clairement que la couche est duplex
(non simplex comme attendu). L’épaisseur de la couche est réguliére et homogeéne,
estimée a 2940,8 pm. On peut noter & nouveau la porosité localisée essentiellement
dans la couche a grains équiaxes (fleches blanches). Le rapport des épaisseurs de la

couche externe sur la couche interne est toujours de l'ordre de 1.

20 pm

FIG. 1.13. Observation au MEB d’une coupe transverse de la couche d’oxyde
(1100°C/4h40).
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La série d’échantillons oxydés & 1100°C pendant 1h10 présente également une
structure duplex. L’épaisseur de la couche a été estimée a 16+0,8 pm et le rapport
des épaisseurs des couches est également de 1’ordre de 1.

On peut noter que, méme si 'approximation empirique de la cinétique
d’oxydation a 1100°C peut paraitre assez grossiére, elle nous a permis d’obtenir des

valeurs d’épaisseurs de 16 pm et 29 pm proches de celles souhaitées.

Dans le but d’obtenir des couches d’oxyde caractérisées par une microstructure
simplex, nous avons effectué une oxydation a plus haute température. La FIG. 1.14
(a) montre une coupe transverse de la couche d’oxyde de nickel élaboré a 1200°C
pendant 8h et révéle que la couche est a nouveau duplex.

Par ailleurs, cette couche s’écaillait aisément lors de la manipulation des
échantillons. La couche est partiellement délaminée (FIG. 1.14 (b)) et présente des
zones de fragilisation avant délaminage (FIG. 1.14 (c)), au niveau de la couche
équiaxe (& proximité de l'interface métal/oxyde), trés probablement liée & une
porosité trés marquée dans cette zone couplée a des contraintes résiduelles

d’oxydation importantes.

En conclusion, il semble que, méme aux hautes températures, les couches

d’oxyde soient toujours duplexz.

? L'étude bibliographique a montré que la croissance des couches d’oxyde est trés sensible a la
pureté du matériau, et que les impuretés ont tendance a favoriser la formation de couches duplex.
Nous avons donc effectué des essais d’oxydation & 1200°C pendant différents temps, avec du nickel
de plus haute pureté (99,98 %.,). Les couches obtenues étaient effectivement simplex & grains
colonnaires et adhérentes. Cependant, elles n’étaient pas réguliéres et homogénes et les substrats,
aprés oxydation, étaient trés sensibles & la manipulation, probablement en raison d’une limite
d’élasticité trés faible. Ces conditions permettaient difficilement la caractérisation des propriétés
élastiques macroscopiques du systéme Ni/NiO. Ce type de susbstrat nickel n’a ainsi pas été retenu
pour la suite de notre étude. A titre informatif, la caractérisation microstructurale de ces

échantillons (oxydation a 1200°C sur substrat de trés haute pureté) est présentée en Annexe A.
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FIG. 1.14. Observation au MEB d’une coupe transverse de la couche élaborée a

1200°C pendant 8h (a) structure duplex (b) délaminage (c) fragilisation a [’interface
Ni/NiO.

1.4.5. Synthése des systémes Ni/NiO retenus pour 1’étude

Pour mener notre étude, nous avons décidé de ne retenir que les
températures d’oxydation a 950°C et a 1100°C sur les échantillons de nickel
pur a 99 %p, puisque les couches élaborées a ces températures sont réguliéres et
homogénes, conditions nécessaires pour notre étude. Les temps d’oxydation ont été
définis afin d’obtenir des épaisseurs de couches d’environ 15 pm et 30 pm
pour chaque température d’oxydation. Quelles que soient les conditions
d’oxydation, les couches d’oxyde sont toutes duplex. Nous ne disposons
donc que d’un seul type de microstructure. Le rapport des épaisseurs de la couche
externe sur la couche interne est de l'ordre de 1. La porosité est essentiellement
localisée dans la couche interne et notamment & proximité de l'interface Ni/NiO.

En TAB. 1.3 est présenté le récapitulatif des échantillons oxydés choisis pour la

suite de notre étude.
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Epaisseur .. .
Température | Temps Epaisseur couches Microstructure
substrat
950°C 12h50 13 £0,5 pm Duplex, rapport
950°C 52h 5 28 40,9 pm des épaisseurs
mm
1100°C 1h10 16 £0,8 pm externe/interne de
1100°C 4h40 29 +0,8 pm lordre de 1

TAB. 1.3. Tableau récapitulatif des échantillons oxydés choisis pour l’étude.

1.5. Masse volumique et porosité

1.5.1. Généralités

La masse volumique est une propriété physique importante dans notre étude,
notamment pour la détermination des propriétés élastiques (cf. Chapitre 2).
Lorsque le matériau présente de la porosité, comme nous 1’avons observé pour les
couches d’oxyde de nickel, on associe a la masse volumique, le taux de porosité. La
porosité est bien connue pour impacter fortement les modules d’élasticité des
matériaux.

La masse volumique peut étre définie de plusieurs fagons : la masse volumique
apparente pa. intégre le volume de la matiére solide ainsi que la porosité totale du
matériau ; la masse volumique apparente solide psa intégre le volume de la matiére
solide ainsi que la porosité fermée uniquement ; la masse volumique théorique (ou
absolue) pwm est la masse volumique du matériau sans porosité.

Nous avons déterminé les masses volumiques du systéme Ni/NiO a l’aide de trois
méthodes : par simples pesées et mesures des dimensions des échantillons revétus
puis non revétus, on déduit la masse volumique apparente pa du substrat Ni et celle
des couches NiO ; par pycnométrie mercure, avec laquelle on détermine la masse
volumique apparente pa; par pycnométrie hélium, avec laquelle on détermine la
masse volumique apparente solide psa. Ces définitions et techniques sont décrites en
Annexe B.

Il est a noter qu’apres oxydation, la masse volumique apparente du substrat Ni
(sans les couches d’oxyde) peut étre modifiée par I'oxydation présente aux joints de
grain de nickel ou par la formation de cavités intergranulaires issues de la

condensation de lacunes métalliques formées et injectées dans le métal au cours de
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la croissance de l'oxyde [27]3. Concernant nos systémes Ni/NiO élaborés a 950°C et
1100°C, les observations au MEB de la coupe transverse n’ont pas révélé la présence
de cavités ou d’oxyde aux joints de grains de nickel. A priori, les masses volumiques
du nickel brut de réception (i.e. avant oxydation) et celles des substrats de nickel

aprés oxydation (sans les couches d’oxyde) devraient étre trés proches.

1.5.2. Reésultats expérimentaux

Nous avons effectué des mesures & l’aide des trois méthodes mentionnées
précédemment, sur un échantillon de nickel brut de réception et sur le méme
échantillon oxydé a 950°C pendant 52h (les couches d’oxydes ont été retirées au
préalable par polissage). Les résultats sont présentés dans le TAB. 1.4. Les valeurs

entre parenthéses correspondent a 1’écart-type des valeurs mesurées sur un méme

échantillon.
. . Ni apreés oxydation
Ni brut de réception
(950°C /52h)
pal (g.cm™) 8,82 (+£0,02) 8,83 (£0,02)
pa? (g.cm™) 8,83 (£0,04) 8,81 (£0,03)
psa (g.cm™) 8,814 (40,002) 8,821 (40,005)

TAB. 1.4. Masses volumiques a température ambiante du nickel brut de réception et

du nickel aprés oxydation a 950°C pendant 52h.
"Mesurée par pycnométrie mercure.

Déterminée par pesées et mesures des dimensions des échantillons.

D’une part, les mesures révélent que la masse volumique apparente p, et la
masse volumique solide apparente psa sont trés proches (que ce soit pour le nickel
brut de réception ou le nickel aprés oxydation) ; ce résultat indique que les deux
matériaux ne présentent pas de porosité ouverte. On peut également
raisonnablement affirmer que I’échantillon brut de réception est non-poreux étant
donné les procédés de fabrication des métaux. La masse volumique du nickel brut
de réception devrait alors étre la masse volumique théorique (8,9 g.cm'?’).
Cependant, le nickel que nous avons choisi contient 1 %, d’impuretés ; cela peut
expliquer, en partie, la différence d’environ 1 % entre la masse volumique mesurée
et la masse volumique théorique. D’autre part, les valeurs des masses volumiques

avant oxydation (nickel brut de réception) sont trés proches de celles aprés

% Nous avions observé ces effets de maniére importante pour les oxydations & 1200°C sur du
nickel de haute pureté (99,98 %m), ces oxydations n’ayant pas été retenues pour notre étude (cf.

note de bas de page p. 30 et Annexe A).
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oxydation. Il n’y a donc pas d’oxydation ou de cavités au niveau des joints de
grains de nickel, tout du moins pas en proportion significative.
Nous prendrons donc une masse volumique unique pour le nickel, celle

mesurée avec la plus grande précision par pycnométrie a hélium, 8,81 g.cm ™.

En ce qui concerne les couches d’oxyde, les mesures sont bien moins précises,
notamment parce que la quantité de matiére dont nous disposons est faible. La
masse volumique apparente des couches d’oxydes élaborées a 950°C et 1100°C a été
estimée avec la méthode par pesées et mesures des dimensions des échantillons.
Cependant, l'incertitude de mesure est telle qu’il n’est pas possible de différencier
une éventuelle variation de la masse volumique des couches NiO selon les conditions
d’oxydation. Nous avons donc calculé une valeur moyenne de 5,2+0,7 g.cm'?’ pour
I’ensemble des couches NiO.

Pour utiliser les techniques de pycnométrie, il est nécessaire de séparer les
couches d’oxyde de leurs substrats. Cette séparation est difficilement réalisable sur
les systémes Ni/NiO élaborés a 950°C et 1100°C et cela endommagerait de plus les
couches. La quantité de matiére est également trop faible pour espérer obtenir des
valeurs précises. Nous supposons donc que les couches d’oxydes des systémes
Ni/NiO élaborées & 950°C et 1100°C ont une masse volumique apparente similaire.
Cette hypothése forte est confortée par le fait que, quelles que soient les conditions
d’oxydation, les couches NiO ont des microstructures semblables, a savoir duplex
avec un ratio des épaisseurs couche a grains équiaxes/couche a grains colonnaires
égal a 1*. Nous utiliserons par la suite une valeur unique de la masse
volumique apparente des couches d’oxyde de nickel5, a savoir 5,2 g.cm'?’.

Le tableau ci-dessous récapitule les valeurs des masses volumiques utilisées pour

notre étude.

Substrats Ni Couches NiO
Masse volumique (p.) | 8,814 £0,002 g.cm™ | 5,2 40,7 g.cm™
Taux de porosité total ~0% 22 +£10 %

TAB. 1.5. Masses volumiques apparentes a température ambiante et taux de

porosité total utilisés pour [’étude.

! Le taux de porosité est néanmoins susceptible de varier avec la température et le temps
d’oxydation comme nous ’avons évoqué dans la revue bibliographique de 'oxydation.

’ 11 serait possible d’approfondir I’étude afin de déterminer avec précision la masse volumique et
notamment d’utiliser des méthodes basées sur linteraction rayonnement/matiére adaptées aux
couches épaisses comme par exemple les techniques s’appuyant sur la diffusion des rayons X aux

petits angles (SAXS) ou la diffusion des neutrons aux petits angles (SANS).
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1.6. Contraintes résiduelles macroscopiques induites

par 'oxydation

1.6.1. Mesures des contraintes résiduelles par diffraction des
rayons X

Le principe de cette technique non-destructive est fondé sur la mesure des
déformations élastiques résultant des contraintes internes du matériau (ou des
contraintes appliquées). La partie élastique ¢ de la déformation macroscopique d'un
matériau cristallin correspond, & 1’échelle microscopique, & une variation réversible
des distances interréticulaires dyx des diverses familles de plans (hkl) par rapport a
I’état libre de contraintes. La jauge de déformation est donc la distance
interréticulaire. Expérimentalement, une modification de la distance interréticulaire
se traduit par une modification du spectre de diffraction d’un faisceau, i.e. un
déplacement angulaire des pics de diffraction A(20hk) que 'on peut mesurer (FIG.
1.15). Ces déformations sont fonction de l'intensité, du sens et de la direction des

contraintes, ainsi que de l'orientation des grains a 'intérieur du polycristal.

Y
>

<@-Etat non déformé (e=0)

A(Zehkl)
—>

“*Etat déformé (e=0)

Intensité

Faisceau Faisceau Faisceau Faisceau
incident diffracté incident diffracté
(ehkl)5=0 (ehk])s=0 (ehkl)5¢0 (ehkl)£¢0

d) &= 1
(dhs) e=o () e ¢

Etat non déformeé Etat déformé

(Zelﬂ(l)f:l] (Zehkl)s#) 29

FIG. 1.15. Déplacement d’un pic de diffraction sous l’effet d’une contrainte.

Une des méthodes communément utilisée pour analyser les contraintes
macroscopiques a partir des déplacements angulaires des pics est celle dite des
« sin®¥ » (les microcontraintes correspondent, elles, & un élargissement des pics de
diffraction) [48, 49]. ¥ correspond & l’angle formé entre la normale a la surface

irradiée de ’échantillon et la normale aux plans diffractants. La déformation
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élastique est mesurée dans la direction de la normale aux plans diffractants, c’est a
dire selon la bissectrice du faisceau incident et du faisceau diffracté. Une macro-
contrainte homogéne implique un champ de déformation du matériau fonction de la
direction d’observation de 1’échantillon : les plans (hkl) ont tendance & se
rapprocher dans les directions en compression et a s’éloigner dans les directions en
traction. Ainsi, pour caractériser qualitativement et quantitativement cette
contrainte, il suffit de connaitre 1’évolution de la distance interréticulaire d’une
famille de plans en fonction de l'orientation dans laquelle cette derniére se trouve
dans I’échantillon par rapport a la direction de la contrainte, i.e. en fonction de
lorientation des grains (FIG. 1.16). On remarquera que cela implique que
I’échantillon soit un matériau polycristallin qui ne présente pas de texture
d’orientation cristalline marquée, afin qu’une famille de plans puisse étre en
position de Bragg, quelle que soit l'orientation de 1’échantillon par rapport au
faisceau incident. La méthode des « sin®¥ » consiste donc & mesurer le déplacement
du pic pour différentes orientations de 1’échantillon par rapport & la structure

goniométrique, c’est-a-dire pour différentes valeurs de l'angle W.

w=90° W=45°

H//

- ‘

dhkl

€y_g5 — 0
O __o,

FIG. 1.16. (a) Influence d’une contrainte sur [’évolution interréticulaire dpy en

fonction de lorientation des grains (b) La déformation associée.

Si 'on considére un matériau élastique linéaire, homogéne et isotrope ; et une
contrainte macroscopique homogeéne, plane et isotrope dans le plan parallele a la
surface de l’échantillon, ainsi que l’absence d’un gradient de contraintes dans

I’épaisseur de la mesure, I’équation générale des « sin®¥ » se réduit a [48, 49] :

sin 90> _ 0(1 +v) sin? 1 — 2 (1.4)

=1L
& n(sine E
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avec
ey, la déformation selon la normale a la famille de plans diffractants
0, la position angulaire du signal recu pour une famille de plans
6o, la position angulaire correspondant au matériau libre de déformation
E, le module d’Young du matériau

v, le coefficient de Poisson du matériau

Par identification, on obtient :

= sin® (1.5)

(1)_ 1+v) .,
E

En tracant Ln(1/sinB) en fonction des sin?¥, on obtient une droite dont le
coefficient directeur permet de déduire la contrainte a partir de la connaissance des
caractéristiques d’élasticité du matériaux E et v. Les conditions d’utilisation de la
loi des « sin’¥ » peuvent étre vérifiées a postériori, notamment en examinant les

A A e, . . 2
écarts éventuels au comportement linéaire en sin”W.

Les contraintes résiduelles dans les couches d’oxyde et les substrats Ni étant
mesurées & température ambiante, les coefficients d’élasticité du nickel et de 'oxyde
de nickel utilisé dans la relation des « sin®¥ » sont celles a température ambiante.
La jauge de mesure appartient a des cristaux qui sont souvent élastiquement
anisotropes. Les coefficients d’élasticité tels que E et v dépendent donc de la famille
de plans cristallins sur laquelle on effectue la mesure. Cependant, le comportement
d’un monocristal dans un ensemble polycristallin est différent de celui de ce méme
monocristal isolé. Il faut tenir compte de l'interaction élastique entre les grains. Les
coefficients d’élasticité mécaniques sont donc habituellement remplacés par des
coefficients d’élasticité radiocristallographiques (C.E.R) déterminés
expérimentalement ou calculés théoriquement en modélisant le comportement
mécanique de 1’agrégat polycristallin.

Dans notre étude, nous avons utilisé les coefficients d’élasticité mécanique pour
NiO et Ni. Plusieurs raisons a cela : d’une part, le module d’Young de NiO n’est, de
toutes fagons, pas clairement établi. En effet, les valeurs du module d’Young de

I'oxyde de nickel trouvées dans la littérature sont tres dispersées. Elles peuvent
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varier de 51 GPa a 414 GPa’ [50-57]. D’autre part, l'objectif est de comparer les
valeurs des contraintes et non de donner une valeur exacte. Méme si une erreur
systématique est introduite de part ’approximation faite, les paramétres étant
identiques (pics de diffraction et coefficients élastiques mécaniques identiques), les
valeurs peuvent étre ainsi comparées pour un méme matériau.

Nous avons choisi d’utiliser pour NiO un module d’Young de 220 GPa et un
coefficient de poisson de 0,3 [50]. Les propriétés élastiques du nickel sont quant a
elles assez bien établies ; nous avons utilisé un module d’Young de 200 GPa et un
coefficient de Poisson de 0,3 [50].

Ces valeurs sont reportées dans le TAB. 1.6.

Matériaux | E (GPa) | v
Ni 200 0,3
NiO 220 0,3

TAB. 1.6. Coefficients d’élasticité du systéme Ni/NiO utilisés pour la détermination

des contraintes résiduelles expérimentales.

Nous avons réalisé les mesures & l’'aide d’un diffractomeétre équipé d’un
goniométre 4 cercles (Seifert XRD 3000) et d’un détecteur ponctuel. La source des
rayons X est constituée d’un tube & anticathode de cuivre, la tension et l'intensité
imposé est respectivement de 30 kV et 30 mA. Le montage est équipé d’un filtre de
nickel pour absorber la raie Kg du spectre du cuivre. Le faisceau incident est
collimaté avec un collimateur de 1 mm de diamétre et la plage angulaire du faisceau
diffracté est limitée par un systéme de fentes verticales de collimation (1 et 0, 5 mm
de largeur). L’échantillon est monté sur un berceau d’Euler permettant une rotation
selon I'angle ¥ en configuration 6-26.

L’erreur instrumentale, notamment liée & ’alignement du goniométre, a été
corrigée pour chaque essai a ’aide d’une poudre de silicium de référence.

Les pics de diffraction sont simulés par des fonctions statistiques. Dans notre

% Cette intervalle de valeurs regroupe les modules mesurés sur de 'oxyde de nickel massif et sous
forme de couches. Cette dispersion importante est probablement liée aux différentes techniques de
mesure utilisées, mais aussi & la microstructure de loxyde. En effet, la porosité est une
caractéristique souvent rencontrée dans les céramiques (et donc les oxydes) a la différence des
métaux et elle affecte les propriétés élastiques. Certains auteurs n’identifient pas clairement la masse
volumique apparente (i.e. la porosité totale) de 'oxyde de nickel qu’ils utilisent, probablement parce
qu’elle est difficile & mesurer quand l'oxyde est sous forme de couche, comme nous avons pu en
témoigner dans notre étude (cf. §1.5). Par conséquent, la dispersion importante des valeurs du
module d’Young de NiO pourrait étre liée a des taux de porosité de NiO différents selon les

conditions d‘élaboration d’une étude a 'autre.
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étude, nous avons considéré que les grandeurs associées & un pic de diffraction
(position, intensité, largeur & mi-hauteur) sont bornées par une Gaussienne et une
Lorentzienne. Les valeurs des grandeurs sont alors obtenues en effectuant la
moyenne arithmétique de ces deux fonctions.

Il est & noter que la profondeur de pénétration des rayons X est de quelques
micromeétres & quelques dizaines de micrométres selon le coefficient d’absorption du

matériau dans des conditions de laboratoire.

1.6.2. Reésultats expérimentaux

La FIG. 1.17 montre un exemple caractéristique du tracé de Ln(1/sinf) en
fonction des sin®¥, pour les mesures effectuées sur la famille de plan {420} de la
couche NiO du systéme Ni/NiO (composite a structure sandwich) élaboré a 1100°C
pendant 4h40. Pour les mesures effectuées sur les couches des systémes Ni/NiO
élaborés sous d’autres conditions, 1’évolution est similaire, avec une pente
décroissante. Les contraintes résiduelles des couches d’oxyde sont donc des

contraintes macroscopiques planes, en compression.

0,1945

0,194

0,1935

Ln(1/sin®)

O 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1
Sin?2W¥

FIG. 1.17. Ezemple du tracé de Ln(1/sinf) en fonction des sin”W¥ pour les mesures
effectuées sur la famille de plan (420) de la couche NiO du systéme Ni/NiO élaboré
a 1100°C pendant 4h40.

L’ensemble des valeurs expérimentales des contraintes résiduelles dans les
couches NiO élaborées dans les différentes conditions d’oxydation est reporté dans
le TAB. 1.7. Les valeurs des contraintes internes des systémes Ni/NiO
sont relativement similaires, quelles que soient les conditions

d’oxydation, et sont de ’ordre de 500 MPa en compression.
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Systéme (m) ONiO
i m
Ni/Nio | MO W (MPa)
Oxydé a
28 -450 £+50

950°C (52h)

Oxydé a
950°C 13 -520 £50
(12h50)

Oxydé a
1100°C 29 -460 £50
(4h40)

Oxydé a
1100°C 16 -560 £30
(1h10)

TAB. 1.7. Valeurs des contraintes résiduelles expérimentales et des contraintes

thermiques théoriques pour les différents systémes Ni/NiO a température ambiante.

Les contraintes engendrées dans la couche d’oxyde et dans le métal sous-jacent

proviennent de deux origines :

Les contraintes de croissance. Elles se développent pendant la croissance
isotherme de la couche d’oxyde et résultent de nombreux phénomeénes
(différence entre les volumes molaires de 1‘'oxyde et du métal, relation d’épitaxie,
régime cinétique et mode de croissance de la couche, etc. [58]) ;

Les contraintes thermiques. Elles sont générées lors de la phase de
refroidissement aprés 'oxydation & haute température en raison de la différence
des coefficients de dilatation thermique entre le métal et 'oxyde. Les métaux
ont, généralement, un coefficient de dilation plus élevé que les oxydes ; c’est le
cas du systéme Ni/NiO. Une couche d’oxyde formée sur le métal en condition

isotherme est donc portée en compression lors d’un refroidissement.

Liu et al ont montré qu’a lissue du refroidissement jusqu’a température

ambiante, les contraintes de croissance dans les couches d’oxyde de nickel sont tres

faibles et mnégligeables par rapport aux contraintes thermiques [50]. Nous

considérons donc dans la suite de notre étude, que les contraintes résiduelles

générées dans les systémes Ni/NiO sont uniquement d’origine thermique.

49
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Il est difficile de caractériser les contraintes résiduelles engendrées dans le
substrat Ni sous-jacent par diffraction des rayons X. En effet, les couches d’oxyde
sont relativement épaisses par rapport a la profondeur de pénétration des rayons X
dans NiO. Pour les couches les moins épaisses (i.e. 13 pm et 16 pm), les rayons X
parviennent & atteindre le substrat. Cependant, la taille de grain des substrats est
particuliérement importante (respectivement 160 pm et 275 pm en diamétre moyen
équivalent, cf. §2.1.2) par rapport a la taille du faisceau RX incident (1 mm de
diameétre) ; seuls quelques grains participent au signal mesuré ; la position de Bragg
pour une famille de plan donnée n’est donc pas satisfaite quelle que soit
I’orientation de I’échantillon.

Toutefois, Il est possible de déduire les contraintes résiduelles dans les substrats
Ni a partir des valeurs des contraintes résiduelles des couches NiO. En effet, les
contraintes dans 'oxyde et dans le métal sont intimement liées et doivent satisfaire
un équilibre mécanique. Les contraintes résiduelles étant d’origine thermique, des
modéles classiques permettent de les calculer. On suppose un comportement
uniquement élastique des deux matériaux et un état de contraintes planes isotropes
associé a une déformation sans flexion. Par ailleurs, dans notre cas 1’épaisseur de la
couche d’oxyde est trés petite devant celle du substrat (eox << em). On peut alors
calculer l'intensité des contraintes dans la couche d’oxyde (o.x) et dans le substrat

métallique (o), & 1'aide des deux formules suivantes [58] :

Eox (aox - am)(Tf - Tl')
1_Vox 1+e°_x@ (1'6)

em Em

Oox =

et
o = En (am— aox)(Tf - Ti) - g (1 - Vox) (@)
K e Y 14 mm *\1-v,/\e, (1.7)
€ox Eox
avec

Eox, le module d’Young de la couche d’oxyde

Em, le module d’Young du substrat métallique

Vox, le coefficient de Poisson de la couche d’oxyde

Vm, le coefficient de Poisson du substrat métallique

Qox, le coefficient de dilatation thermique de la couche d’oxyde
am, le coefficient de dilatation thermique du substrat métallique
€ox, ’épaisseur de la couche d’oxyde

em, ’épaisseur du substrat métallique

Ty, la température de finale atteinte a la fin du refroidissement

T;, la température initiale avant le refroidissement
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Ces formules ont été développées dans le cas d’une configuration asymétrique. Or
nos échantillons ont une structure composite type sandwich avec 2 couches
d’oxydes de chaque coté du substrat (configuration symétrique). II faut donc
multiplier le terme e, par 2 dans les équations (1.6) et (1.7). On peut noter que
cette configuration symétrique impose 1’absence de déformation en flexion et donc

valide 'utilisation de ces équations.

Ainsi, & partir des valeurs expérimentales des contraintes des couches NiO, des
coefficients de Poisson et des épaisseurs de NiO et Ni, on déduit les contraintes
engendrées dans le substrat Ni sous-jacent. Les coefficients de Poisson utilisés sont
ceux du TAB. 1.6.

On remarque que, pour pouvoir utiliser ces équations, nous avons supposé les
coefficients thermo-élastique indépendant de la température. Plusieurs raisons a
cela. D’une part parce que, comme nous l’avons évoqué précédemment, le module
d’Young de NiO n’est pas clairement établi, que ce soit & température ambiante ou
en température. D’autre part parce que les valeurs des coefficients de dilations
thermiques du nickel et de l'oxyde de nickel trouvées dans la littérature sont
fortement dispersées [46, 47, 50, 59-63]. Enfin, et surtout, on rappelle que ce travail
est une étude qualitative et non quantitative, visant a comparer les valeurs des

contraintes des différents systémes Ni/NiO.

Les valeurs expérimentales des contraintes résiduelles des couches NiO et celles
des substrats Ni déduites & température ambiante pour les différents systémes
Ni/NiO sont reportées dans le TAB. 1.8. On remarque que l'intensité des
contraintes dans les substrats Ni sont trés faibles par rapport & celles dans les
couches NiO. Elles sont de l'ordre de 10 MPa.
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. ONiO ONi
Systéme .
. enio (nm) | expérimentales | calculées
Ni/NiO
(MPa) (MPa)
Oxydé a
950°C 28 -450 +50 +12 £1
(52h)
Oxydé a
950°C 13 -520 +50 +7 +1
(12h50)
Oxydé a
1100°C 29 -460 +50 +13 £+1
(4h40)
Oxydé a
1100°C 16 -560 +30 +9 +1
(1h10)

TAB. 1.8. Valeurs des contraintes résiduelles expérimentales et des contraintes

thermiques théoriques pour les différents systémes Ni/NiO a température ambiante.



Chapitre 2

Propriétés élastiques du
systéme Ni/NiO

2.1. Propriétés élastiques macroscopiques a

température ambiante

2.1.1. Méthode dynamique résonante

Nous avons caractérisé les propriétés élastiques macroscopiques des matériaux en
utilisant une méthode d’analyse par spectroscopie mécanique, non-destructive,
appelée méthode dynamique résonante en flexion ou torsion libre sur fil [64]. Le
principe de mesure de cette technique est basé sur la détection de la fréquence de
résonance d’'une lame vibrante. Le développement de l'instrumentation permet
aujourd’hui ’acquisition de mesures précises.

L’échantillon (i.e. la lame) est placé sur une téte de mesure. Il est maintenu
élastiquement a l’horizontale entre des fils d’acier situés aux noeuds naturels de
vibration (FIG. 2.1) et est excité par une électrode. Une capacité est ainsi créée par
lécart entre 1’électrode et I’échantillon (FIG. 2.2). La détection de la fréquence de
résonance est assurée également par ce systéme électrostatique.

Les mesures peuvent étre effectuées sur une gamme de température allant de
20°C & 600°C. Les mesures a hautes températures sont effectuées sous vide
secondaire (10 mbar) pour éviter Poxydation du systéme (et des échantillons). La

FIG. 2.3 présente la vue d’ensemble du montage expérimental.
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Cette méthode présente 'avantage d’éviter tout contact entre 1’échantillon et le
systéme de mesure. Par ailleurs, les niveaux de déformation générés lors des essais
sont trés faibles (de l'ordre de 10° a la résonance), ce qui engendre des niveaux de
contraintes appliquées trés faibles sur les échantillons, de 'ordre de 0,2 MPa, pour

des fréquences de 'ordre du kHz.

Echantillon

Fils de maintien
situés aux noeuds
de vibration

Echantillon

Fils de maintien situés
aux noeuds de vibration

FIG. 2.1. Téte de mesure en flexion libre sur fil (a) vue de coté (b) vue de dessus

(c) Téte de mesure en torsion libre vue de coté.

Fil (platine)
fermant le circuit
électrique

Téte de mesure en
(acier inoxydable)

Thermocouple - e
= b '— 'l Il
Echantillon ’l - _|
l '
Electrode
(tantale)
Sans la téte de mesure Avec la téte de mesure

FIG. 2.2. Systéeme électrostatique (a) sans la téte de mesure (b) avec la téte de

mesure.
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Four
Partie mobile

Systéme
électrostatique —

Cannes (alumine)

Partie fixe

Croix ot est
raccordé le systéme
de pompage a vide

FIG. 2.3. Systeme de mesure.

La résolution de ’équation de Navier (régime stationnaire d’une onde élastique
se propageant dans un milieu homogéne, en Iabsence de force de volume) permet
d’établir une relation entre la fréquence de résonance du matériau, sa masse
volumique et ses propriétés élastiques. Chaque cas de géométrie, de mode de
déformation et de conditions limites conduit & une solution analytique ou approchée
particuliére. Le mode de déformation en flexion, associé a une géométrie de
I’échantillon de type poutre (FIG. 2.1 (a) et (b)), conduit & un formalisme
permettant de déterminer le module d’Young longitudinal EE du matériau ; le mode
de déformation en torsion, associé a une géométrie de type plaque (FIG. 2.1 (c)),
conduit & un autre formalisme permettant de déterminer le module de

cisaillement G.

Cette technique permet, non seulement, de caractériser les propriétés élastiques
macroscopiques des matériaux massifs, mais aussi, celles des matériaux revétus
lorsque le revétement est homogéne et régulier. Il est alors possible de déterminer
les modules d’élasticité du composite, du substrat et du revétement, difficilement
accessibles par d’autres moyens classiquement utilisés. Pour cela, il est nécessaire de
réaliser deux mesures :

- une premiére mesure sur le substrat revétu afin d’obtenir la fréquence de
résonance N. du composite et d’en déduire le module d’élasticité du
composite (Ec ou G selon le mode de déformation et la géométrie de

I’échantillon),
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- une seconde mesure sur le substrat non revétu (le revétement peut étre
retiré par polissage par exemple) afin d’obtenir la fréquence de résonance
Ny du substrat et d’en déduire le module d’élasticité du substrat (Es ou G
respectivement selon le mode de sollicitation).

La présence du revétement introduit un décalage en fréquence AN = N.- N; par
rapport a la fréquence Ny du substrat. Un modéle analytique (de poutre composite
pour le mode flexion ou de plaque composite pour le mode torsion) permet alors
d’établir une relation donnant le module d’élasticité du revétement (respectivement
E: ou G;) en fonction de la fréquence de résonnance du substrat Ny, du décalage en
fréequence AN, du module d’élasticité du substrat (respectivement Eg ou Gs), de la
masse volumique du substrat pg et celle du revétement p;.

La FIG. 2.4 est une schématisation du protocole expérimental permettant de
déterminer les modules d’élasticité d’'un matériau massif revétu des deux cotés, i.e.

d’un composite a structure sandwich.

v

Revétement
Mesure 1 Formalisme
Substrat é Ec (ou Gc)
Composite : (N, p.)
Revétement
Polissage
A N
Mesure 2 Formalisme
Substrat é g é :ES (ou GS)
Substrat : (N, p.)
EE ;5

AN
Revétement / Formalisme de poutre

(ou de plaque) composite

(AN, Ns? Es (Oll Gs)? ps’ pr)

Revétement

FIG. 2.4. Schématisation du protocole expérimental pour déterminer les modules

d’élasticité d’un matériau massif revétu des deux cotés.

On verra que les modules d’élasticité (E. et G.) du composite sont déterminés a
l’aide des mémes formalismes analytiques utilisés pour le substrat non revétu (Es et
Gs). Cependant, ces formalismes sont adaptés pour des matériaux homogénes (une
des conditions pour la résolution de 1’équation de Navier), notamment valides pour

le substrat non revétu. A l'origine, ils n’ont pas été développés pour les structures
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composites stratifiées, tels que les matériaux massifs revétus. Les modules
d’élasticité du composite déterminés par ces formalismes correspondent donc a ce
que nous appellerons des modules équivalents. En effet, la conversion de la
fréquence de résonance du composite (i.e. de la mesure brute) en modules
d’élasticité par ces formalismes induit, en quelques sortes, une transposition du
composite en un matériau massif homogéne de masse volumique équivalente
identique. Afin d’étre parfaitement rigoureux dans la comparaison des propriétés
¢lastiques du composite avec celles du nickel et celles de 'oxyde de nickel, nous
aurions pu raisonner sur les fréquences de résonance, i.e. sur les mesures brutes
parfaitement représentatives des propriétés élastiques. Toutefois, il est plus
significatif d’exprimer les propriétés élastiques en terme de module d’élasticité. Par
ailleurs, le rapport des épaisseurs couche/substrat pour nos systéme Ni/NiO est trés
faible (inférieur a 0,03) ; assimiler un tel composite a& un matériau massif homogeéne
ne parait pas aberrant et, a posteriori, l'interprétation des résultats a partir des
fréquences de résonance ou des modules intégrant le module équivalent du
composite est la méme. Le module équivalent du composite retranscrit trés
fidélement les mesures en fréquences. Il est & noter que l'on aurait pu opérer
difféeremment et définir ce module équivalent d’une autre maniére, en utilisant par
exemple une loi d’homogénéisation a partir des modules d’élasticité du nickel et

celui de 'oxyde de nickel.
2.1.1.1. Formalismes analytiques

2.1.1.1.a. Module d’Young

Dans le cas du mode flexion libre associé & une géométrie de 1’échantillon
permettant d’appliquer la théorie des poutres (qui suppose que chaque section
droite suit un mouvement de solide rigide, les sections restant droites apres
déformation), la résolution de I’équation de Navier permet de déterminer le module

d’Young longitudinal F selon le formalisme analytique suivant :

34
E= 0,9464SCpr2ﬁ (2.1)

avec
Nrest la fréquence de résonance.
p est la masse volumique de 1’échantillon.
Z la longueur de I’échantillon.
h I’épaisseur de I’échantillon.
C un facteur de correction tenant compte du cisaillement.

Les dimensions des poutres sont de 30x5x2 mm”®,
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Le facteur de correction C est fonction des dimensions de 1’échantillon A et € et

du coefficient de Poisson » et est donné par la relation suivante [65] :

h 2
C =1+6,58500-(1+0,0752v + 0,8109v?) - (E)

mt
—9,208299 - (1 + 0,1832v + 1,9682v2) - (Z)

+ 52,86300

- (1 +0,3431v + 3,712v2 + 0,6167v3 (2.2)
h 6
+3,337v%) - (E)

Ce formalisme permet de déterminer, a la fois, le module d’Young équivalent du
composite en admettant une masse volumique équivalente et le module d’Young du

substrat non revétu.

Le module d’Young du revétement FE, est déduit, a partir de mesures
différentielles de fréquences de résonance du substrat revétu (i.e. du composite) et

du substrat non revétu, par un formalisme de poutre composite [66] :

E e. [2N;AN; + AN,>
__s.&+_s.< ANy f)l 2.3)

T 3 Ps €, Nfz

avec
Es, le module d’Young du substrat
Ny, la fréquence de résonance en flexion du substrat
ANf, le décalage en fréquence introduit par le revétement
Pr, la masse volumique du revétement
Ps, la masse volumique du substrat
er, I’épaisseur du revétement

es, 'épaisseur du substrat

La relation (2.3) s’applique pour un ratio des épaisseurs de la couche et du
substrat e,/es inférieur a 0,1 et résulte d’une relation plus générale [67] développée
quel que soit le ratio des épaisseurs. Dans le cas présent, le rapport de I’épaisseur
des couches d’oxyde de nickel sur I’épaisseur des substrats nickel, eyio/en; vaut au
maximum 0,08 et permet donc l'utilisation de cette simplification. Par ailleurs, ce
modéle analytique suppose une adhérence parfaite du revétement permettant une

continuité des déformations au niveau de l'interface.
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2.1.1.1.b. Module de cisatllement

Dans le cas du mode torsion libre, la géométrie des échantillons est différente de
celle en mode flexion : les dimensions sont modifiées (30x12x2 mm3), afin d’obtenir,
non plus des poutres, mais des plaques et ainsi satisfaire les conditions du
formalisme utilisé, supposant uniquement des déformations en cisaillement.

Dans ces conditions, la résolution de I’équation de Navier permet de déterminer

le module de cisaillement G selon le formalisme analytique suivante [68] :
G = 4pt?N;°B (2.4)

avec
Nr, la fréquence de résonance en torsion
p, la masse volumique de I’échantillon
Z, la longueur de 1’échantillon
B, un facteur géométrique prenant en compte les trois dimensions de I’échantillon

et donné par la relation suivante :

4
n2 _(1 h) (2.5)

12 +h? T V3

B =

avec h et L, respectivement 1’épaisseur et la largeur de I’échantillon

Le module de cisaillement du revétement G, est déduit & partir de mesures
différentielles de fréquence de résonance en torsion du substrat revétu (i.e. du
composite) et du substrat non revétu par le formalisme de plaque composite suivant
[68] :

o (82 (1+ (&) ) (222

_ (2.6)

OG-

avec
Gs, le module de cisaillement du substrat
Nr, la fréquence de résonance du substrat
AN, le décalage en fréquence introduit par le revétement
pr, la masse volumique du revétement
Ps, la masse volumique du substrat
er, I’épaisseur du revétement
es, 'épaisseur du substrat

L, la largeur de ’échantillon



60 2.1. Propriétés élastiques macroscopiques & température ambiante

2.1.1.2. Une méthode de mesure sensible aux contraintes
résiduelles

Une spécificité de la méthode dynamique résonante est sa sensibilité aux
contraintes résiduelles macroscopiques. Gadaud et al. ont, en effet, mis en évidence
des variations du module d’Young mesuré par méthode dynamique résonante, lors
du cyclage en température de matériaux massifs ou revétus [69]. Ces matériaux
présentaient une microstructure stable sur les plages de températures étudiées. Ces
effets ont pu étre attribués au relachement de contraintes résiduelles d’élaboration.
Inversement, il est possible de remonter a la valeur des contraintes résiduelles
initiale en mesurant une variation de fréquence de résonance (i.e. de module) avant
et apres relachement des contraintes et en intégrant la présence de ces contraintes
dans le formalisme de vibration.

Seul le relachement de la composante macroscopique longitudinale de la
contrainte a pu étre analysé dans le cas de la flexion libre. Une analogie
extrémement simple peut étre établie avec l'accordage d’une corde d’instrument
musical pour laquelle on régle la fréquence par une contrainte statique.

Pour les matériaux massifs, la présence de cette composante or donne, par

mesure différentielle, le module apparent E,, associé [69] :

ort?

hZ

E,, =E —0,309 (2.7)
Cet effet est illustré par la FIG. 2.5 dans le cas d’une phase frittée HIP (frittage

haute pression sous pression isostatique) ou on observe le relachement total des

contraintes & 300°C. Un niveau initial de 220MPa de contraintes de compression est

alors déduit.

280

TizAly 3Sn,,C, —#Brut de réception

275 -®-Recuit a 450°C
o
A
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=
S 265
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2
% 260
o
=

255
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Température (°C)

FIG. 2.5. Reldchement des contraintes résiduelles d’une phase MAX frittée HIP
[69].
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De fagon trés générale, le module diminue lorsque des contraintes macroscopiques
de compression sont relachées, alors qu’il augmente quand il s’agit de contraintes de
tension. Pour comprendre comment le relachement de contraintes statiques de
I'ordre de 100 MPa (10'3 en déformation) peut entrainer des variations de module
dynamique apparent de 'ordre de 10 GPa, il faut prendre en compte le fait que les
vibrations dynamiques expérimentales imposent une déformation maximale en
flache de lordre de 107

Cet effet a également été observé dans le cas du relachement des contraintes
pour un matériau revétu par projection plasma. L’hypothése est faite que les
contraintes sont concentrées dans le revétement et qu’en moyenne elles sont
nulles dans le substrat, nous reviendrons sur ce point plus loin. Le probléme
mécanique est alors traité similairement et la nouvelle formulation donnant le
module apparent du revétement E,,, est [69] :

£ e,opt?

vog = Er — 0,309 (2.8)

€s

La méthode permet donc d’estimer un niveau de contraintes internes
macroscopiques mais nécessite une mesure avant et aprés leur relachement

et devient donc destructrice.

2.1.1.3. Protocole expérimental

Les mesures par spectroscopie mécanique ont d’abord été réalisées sur les
échantillons oxydés. L’oxyde présent sur les tranches de 1’échantillon a été
préalablement retiré par polissage afin d’obtenir un composite stratifié et satisfaire
les conditions permettant d’utiliser le formalisme de poutre ou plaque composite.
L’échantillon revétu est ainsi composé du substrat Ni pris en sandwich entre deux
couches de NiO (FIG. 2.6). Il est & noter que les échantillons oxydés ne sont pas
électriquement conducteurs et doivent étre métallisés sur une des faces par un film
AuPd d’environ 10 nm d’épaisseur (dépot en phase vapeur) afin qu’ils puissent étre
excités de maniére électrostatique. La meétallisation n’influence pas les mesures
étant donné la trés faible épaisseur du film par rapport a celle des couches d’oxyde

de nickel.
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NiO
Ni
NiO

FIG. 2.6. Schéma d’un échantillon oxydé, aprés avoir retiré les couches d’oxyde sur

les tranches (composite a structure sandwich,).

Les couches ont été ensuite retirées des deux cotés, par polissage mécanique, afin
de réaliser une mesure sur le substrat non revétu. L’intérét de cette technique de
mesure est qu’elle est non-destructive et qu’elle permet donc d’effectuer des mesures
avec et sans oxyde sur le méme échantillon, c’est a dire avec le méme substrat.
Ainsi, les modules d’élasticité du composite, du substrat Ni et des
couches NiO sont obtenus a partir du méme échantillon.

Avant chaque mesure, les dimensions de l’échantillon sont finement mesurées
afin de les intégrer dans les formalismes analytiques (cf. §2.1.1.1). La longueur, la
largeur et 1’épaisseur ont été déterminées avec un micrometre. L’épaisseur des
couches d’oxyde a été déterminée a l’aide d’observations au MEB en coupe
transverse (cf. §1.4.3).

Les formalismes analytiques des modules d’élasticité sont également fonction de
la masse volumique. La masse volumique du nickel pour ’ensemble des échantillons
est de 8,81 g.cm’g. Comme nous l'avons expliqué précédemment (cf. §1.5), la masse
volumique des couches d’oxydes est difficile a déterminer avec précision. Nous
rappelons que nous avons choisi d’utiliser une masse volumique moyenne unique de
5,2 g.cm'?’ pour I'ensemble des couches d’oxyde, quels que soient la température et
le temps d’élaboration.

Pour des conditions optimales, aboutissant notamment & des couches d’oxyde
régulieres et homogéne, la mesure est relativement précise : l'erreur de mesure sur
le module d’Young & température ambiante est estimée a + 0,5 % pour le substrat
et & £5 % pour le revétement.

Lors des essais en température, il serait nécessaire, en toute rigueur, de prendre
en compte l'effet de la dilatation thermique. En effet, le formalisme de vibration
(2.1) est directement fonction des dimensions de I’échantillon (ou indirectement au
travers de la masse volumique et de la fréquence de résonance). Néanmoins, il a été
montré que l'erreur de mesure induite en ne prenant pas en compte la dilatation

thermique est négligeable [communication privée].
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2.1.2. Résultats expérimentaux pour le nickel brut de
réception et recuit sous vide

Nous avons déterminé le module d’Young d’un échantillon de nickel brut de
réception, puis recuit & 700°C pendant 15h sous vide secondaire (6.10’7 mbar). Nous
trouvons une valeur de 215+1 GPa avant recuit et de 199+1 GPa aprés recuit, soit
une diminution de 8 %.

Les traitement thermiques sont susceptibles d’engendrer des évolutions
microstructurales et donc de modifier les propriétés mécaniques. Nous avons donc
caractérise par EBSD la distribution de tailles de grains et l'orientation
cristallographique des grains des échantillons. La taille des cartographies est de 4x8
mm? et couvre presqu’un tiers de la surface de la face de 1’échantillon.

Les cartographies d’orientation selon la direction ND (cf. FIG. 1.2 pour la

définition) sont présentées sur la FIG. 2.7.

b) Recuit 700°C/15h |
PR TS

FIG. 2.7. Cartographies d’orientations dans la direction ND (a) Ni brut de
réception (b) Ni recuit sous vide 700°C/15h.
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La distribution de taille de grains en fraction d’aire a été précisément déterminée
par analyse d’image pour chacune des cartographies et est présentée sur la FIG. 2.8.
On observe que le recuit sous vide a 700°C a engendré une croissance significative
de la taille des grains, qui évolue de 32 pm & 50 pm. Les distributions de tailles de
grains sont étroites et indiquent une taille de grain homogéne dans les deux cas.
Comme nous le verrons par la suite, cette évolution de la taille de grains reste

relativement faible comparée a celle liée aux substrats oxydés.

0,06
B Brut de réception

® Recuit 700°C/15h

Fraction d'aire
=
[an)
w
|

6 14 21 29 37 44 52 60 67 5 83 90 98
Taille de grain (pm)

FIG. 2.8. Distribution de taille de grains du nickel brut de réception et recuit sous
vide 700°C/15h.

Les figures de poles du nickel brut de réception et recuit sont présentées en FIG.
2.9. On observe clairement une évolution de l'orientation cristallographique des
grains aprés recuit. Toutefois, la texture du nickel avant et aprés recuit est peu

marquée (indices de texture respectivement de 1,5 et 1,9).

101

max = 1.902
1.709
1535
1.379
1.239
1.113
1.000
0.898

max =1.516
1415

(a) Brut de réception (b) Recuit sous vide 700°C/15h

FIG. 2.9. Figures de poles (a) du nickel brut de réception et (b)recuit (700°C/15h).
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Pour conclure, la caractérisation microstructurale du nickel brut de réception et
recuit (représentative de plusieurs dizaines de milliers de grains) a révélé d’une part
que les distributions de taille de grains sont relativement similaires et
d’autre part qu’ils sont tous les deux peu texturés. Il apparait surprenant de

constater un tel écart de module avant et aprés recuit.

2.1.3. Résultats expérimentaux pour les systémes Ni/NiO

Nous avons caractérisé les propriétés élastiques a température ambiante des
systémes Ni/NiO élaborés a 950°C et 1100°C. Le module d’Young équivalent du
composite NiO-Ni-NiO a structure sandwich Ec, le module d’Young du substrat Ni
Eni et le module d’Young de la couche d’oxyde associée Enio sont reportés dans le
tableau (TAB. 2.1).

Svsteme | SN Ec Eni Enio
Y (nm) | (GPa) | (GPa) | (GPa)
Oxydé a
O 209,7 | 205,1 245
950°C 28 +0,9
(£1) (1) | (£12)
(52h)
Oxydé a
O 210,8 | 204,2 309
950°C 13 £0,5
(+1) | (x1) | (+15)
(12h50)
Oxydé a
O 2076 | 2054 | 245
1100°C 29 £0,8
(£1) (1) | (£12)
(4h40)
Oxydé a
O 2118 | 2066 | 289
1100°C 16 +0,8
(£1) (1) | (£14)
(1h10)

TAB. 2.1. Module d’Young E des systéemes Ni/NiO (les incertitudes de mesures

sont indiquées entre parenthéses).

2.1.3.1. Les substrats nickel aprés oxydation

On peut remarquer que les valeurs des modules d’Young des substrats Ni sont

trés proches, environ 205 GPa, quelle que soit la température et le temps
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d’oxydation.

Nous avons caractérisé par EBSD la distribution de taille de grains et
lorientation cristallographique des grains pour les substrats Ni des systémes
Ni/NiO. Les cartographies sont de la méme taille que les précédentes (4x8 mm®) et
sont présentées sur les FIG. 2.10 et FIG. 2.11 pour les substrats Ni des systémes
Ni/NiO élaborés respectivement a 950°C (pendant 12h50 et 52h) et a 1100°C
(pendant 1h10 et 4h40). Ces cartographies montrent globalement une évolution
croissante et trés marquée de la taille des grains en fonction de la température et du

temps de traitement thermique.

- — N —
- .,,. (a) Oxydatlon 950°C/ 12h50

FIG. 2.10. Cartographies d’orientations dans la direction ND (a) Ni oxydé
950°C/12h50 (b) Ni Ozydé 950°C/52h.
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g_(a) Oxydatlon 1100 C/lth_I

— . A —— e —

(a) Oxydatlon 1100°C/4h40

e —

FIG. 2.11. Cartographies d’orientations dans la direction ND (a) Ni oxydé
1100°C/1h10 (b) Ni Oxydé 1100°C/4h40.

La distribution de tailles de grains est présentée sur la FIG. 2.12. I’évolution de
la taille des grains en fonction des conditions du traitement thermique est
considérable et a donc été tracée sur une échelle logarithmique. Nous y avons
également reporté celles du nickel brut de réception et du recuit sous vide.

Les oxydations a 950°C et 1100°C ont considérablement modifié la
microstructure par rapport au nickel brut de réception et recuit a 700°C. Le
diameétre équivalent moyen des grains du substrat oxydé a 950°C pendant 12h50 est
de 160 nm et la distribution de taille de grains est large, traduisant une taille de
grains particulierement hétérogene. L’oxydation & la méme température, mais
pendant 52h, induit une distribution de taille de grains similaire, avec un diamétre
moyen des grains identique.

L’oxydation & 1100°C pendant 1h10 engendre une hétérogénéité de la taille des
grains encore plus importante et un diamétre moyen de 275 pm. Cette hétérogénéité

est exacerbée pour le substrat Ni oxydé a 1100°C pendant 4h40, la taille de grains
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étant comprise entre 50 pm et 2640 pm. Cette derniére valeur correspond & la taille
du grain dont l'orientation est codée en violet sur la cartographie d’orientation de
la FIG. 2.11 et correspond a la fraction d’aire maximale de la courbe de distribution
de taille de grains (FIG. 2.12). Le diamétre moyen des grains est dans ce dernier cas
de 833 pm.”

0,25
-+ Brut de réception
- Recuit 700°C/15h
0,2 - -e-Oxydation 950°C/12h50 ?
o > Oxydation 950°C/52h
3 o01s Oxydation 1100°C/1h10
’g ~-Oxydation 1100°C /4h40
L2
+~
g 0,1
&
0,05
0

1 10 100 1000 10000
Taille de grain (pm)

FIG. 2.12. Distribution de taille de grains du nickel brut de réception et recuit sous
vide 700°C/15h, et des substrats Ni oxydé a 950°C pendant 12h50 et 52h et a
1100°C pendant 1h10 et 4h40.

Les figures de poles des substrats Ni des systémes Ni/NiO sont regroupées sur la
FIG. 2.13. On observe clairement une évolution de l'orientation cristallographique
des grains en fonction des conditions d’oxydation.

Toutefois, la texture est peu marquée pour les substrats Ni oxydés a 950°C
pendant 12h50 et 52h, les indices de texture étant respectivement de 1,9 et 2,5.

L’indice de texture pour le substrat Ni oxydés a 1100°C pendant 1h10 est de 3,3.
Le substrat est donc moyennement texturé. L’indice de texture pour le substrat Ni
oxydés a 1100°C pendant 4h40 est de 8,7. Cette valeur traduit, non pas la présence
d’une texture trés prononcée, mais reflete plutdt la taille importante des grains par
rapport a la taille de la cartographie. En effet, la taille moyenne des grains pour le
substrat Ni oxydé a 1100°C pendant 4h40 est de 833 pm. Il y a 100 fois moins de

grains cartographiés par rapport & l’échantillon de nickel brut de réception. Le

"1l est a noté que plus les grains sont de taille importante, moins les cartographies contiennent

de grains ce qui induit des courbes de distribution de taille de grains moins bien définies.
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grain dont l'orientation est codée en violet sur la FIG. 2.11 occupe plus d’un
cinquiéme de la cartographie (FIG. 2.13). Les figures de poles pour le substrat Ni
oxydé a 1100°C pendant 4h40 sont donc essentiellement représentatives de

I'orientation de ce grain.

max=2.476
2129
1.830
1.573
1.353
1.163
1.000
0.860

max=3.315 ‘ max = 8 685
2715 ‘ é 6.058
2223 o 4225
1821 i 2.947
1.491 2.056
1221 1.434
1.000 1.000
0697

(c) Oxydation 1100°C/1h10 (d) Oxydation 1100°C/4h40

FIG. 2.13. Figures de pdles des substrats Ni oxydés a 950°C pendant (a) 12h50 et
(b) 52h et a 1100°C pendant (c) 1h10 et (d) 4h40.

Le nombre de grains analysé, la taille de grains moyen, l'indice de texture et le
module d’Young sont reportés dans le TAB. 2.2. Nous y avons également fait

figurer les valeurs concernant le nickel brut de réception et le nickel recuit.
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Nombre de | Taille de grain | Indice de Eni
Systéme .
grains moyen (pm) texture (GPa)
Ni brut de réception 93371 32 1,5 214,5
Ni recuit sous vide
49849 50 1,9 199 .1
700°C/15h
Ni oxydé
3502 160 1,9 204,2
950°C/12h50
Ni oxydé
4571 160 2,5 205,1
950°C/52h
Ni oxydé
2556 275 3,3 206,6
1100°C/1h10
Ni oxydé
997 833 8,7 2054
1100°C/4h40

TAB. 2.2. Nombre de grains contenu dans les cartographies d’orientation, taille de
grain moyen, indice de texture et module d’Young du nickel brut de réception et

recuit et des substrats Ni des systémes Ni/NiO.

La corrélation des caractéristiques microstructurales avec les mesures de modules
d’Young suscite quelques remarques et interrogations.

Nous avons mesuré des valeurs du module d’Young des substrats Ni trés proches
(autour de 205 GPa) quelles que soient les conditions d’oxydation. Ce résultat
semble raisonnable pour les substrats Ni oxydés a 950°C (pendant 12h50 et 52h)
puisque, d’une part, la distribution de taille de grains est similaire, et d’autre part,
ces substrats sont peu texturés.

En revanche, le substrat Ni oxydé a 1100°C pendant 4h40 présente une
distribution de taille de grains trés étendue, avec la présence de grains de tres
grande taille par rapport a I’échantillon. Ces « quelques » grains représentent donc
une large part du volume de I’échantillon et augmentent artificiellement ’indice de
texture. On ne peut bien évidemment pas attribuer cet indice a une effet de texture
étant donné que le calcul est effectué sur une quantité de grains insuffisante. Cet

état microstructural met en défaut l'isotropie élastique du substrat Ni®. On aurait

® Le nickel est moyennement anisotrope, le coefficient d’anisotropie étant de 2,7.
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donc pu s’attendre a une valeur différente de celles obtenues pour les autres
substrats Ni.

La microstructure du substrat oxydé a 1100°C pendant 1h10 correspond a un
état intermédiaire entre les substrat oxydé a 950°C et celui oxydé a 1100°C pendant
4h40. Méme si la taille de grains est plus petite que celle du substrat oxydé pendant
4h40 (et donc le nombre de grains cartographié plus grand), l'indice de texture de
3,3 ne rend également pas uniquement compte d’un effet de texture. L’écart a
I'isotropie élastique par rapport a celui des substrats oxydé a 950°C est
probablement plus important et on aurait pu également s’attendre a une valeur de

module d’Young significativement différente de celles des autres substrats Ni.

2.1.3.2. Les composites et les couches d’oxyde de nickel

D’aprés le TAB. 2.1, le module d’Young équivalent du composite a température
ambiante pour chaque systéme Ni/NiO n’est pas trés différent de celui du substrat
Ni associé, mais toujours légérement plus grand. A priori, ce résultat semble
classique ; la couche NiO représentant au maximum 3% du volume total du
matériau, les propriétés élastiques du nickel revétu évoluent trés peu par rapport au
nickel non-revétu. Toutefois, I’écart de module entre le nickel et le nickel
revétu est plus important lorsque la proportion volumique de NiO par
rapport & Ni est plus petite. Le gain en module d’Young est de 2,2 %
(respectivement 1,1 %) pour une oxydation de 30 pm a 950°C (respectivement
1100°C), et de 3,3 % (respectivement 2, 5 %) pour une oxydation deux fois plus
petite (environ 15 pm) & 950°C (respectivement 1100°C). Méme si la comparaison
des écarts s’établit sur quelques GPa seulement, i.e. relativement proche de
I'incertitude de mesure (+0,5 GPa), ce résultat ne concorde pas avec une
simple loi des mélanges. Par ailleurs, les valeurs des modules d’Young
des couches NiO sont trés différentes selon les conditions d’oxydation.
Elles sont comprises entre 245 GPa et 309 GPa ; les écarts entre les valeurs sont
bien supérieures a l’erreur de mesure (£5 %).

L’hétérogénéité des valeurs du module d’Young de NiO met en doute I’hypothése
choisie de I'unicité de la valeur de la masse volumique des couches NiO élaborées
suivant différentes conditions. Contrairement & ce que nous avions supposé (cf.
§1.5), le taux de porosité pourrait étre significativement différent selon les
conditions d’élaboration des couches NiO. Les valeurs des modules d’Young de NiO
étant plus faibles pour les couches les plus épaisses, cela pourrait traduire un taux
de porosité plus élevé pour les couches épaisses. On rappelle que les couches NiO
élaborées sous différentes conditions de température et de temps d’oxydation sont
toutes caractérisées par une couche duplex dont le rapport des épaisseurs est

d’environ 1 et les tailles des grains sont du méme ordre de grandeur (cf. §1.4.4). Par
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ailleurs, NiO est élastiquement trés faiblement anisotrope (le coefficient
d’anisotropie élastique de NiO étant de 1,4), des textures cristallographiques
différentes selon les conditions d’élaboration ne pourraient expliquer une telle
dispersion des valeurs du module d’Young.

Par ailleurs, la méthode de mesure étant sensible aux contraintes internes
macroscopiques longitudinales et homogénes (cf. §2.1.1.2), la disparité des modules
d’Young de NiO pourrait étre en partie liée a des niveaux et des états de
contraintes internes différents selon les conditions d’oxydation. Nous avons
effectivement déterminé des écarts de l'ordre de 100 MPa entre les valeurs des
contraintes résiduelles & température ambiante des systémes Ni/NiO élaborés selon
différentes conditions d’oxydation (cf. TAB. 1.8). Ces écarts sont néanmoins
proches des incertitudes de mesures.

En conclusion, la caractérisation des propriétés élastiques a
température ambiante des systémes Ni/NiO suscite a ce stade un certain

nombre d’interrogations quant a leurs interprétations.

2.2. Propriétés élastiques locales de la couche NiO

duplex a température ambiante

2.2.1. Essais d’indentation instrumentée

De part la microstructure duplex de 'oxyde de nickel, il est apparu intéressant
de caractériser I’évolution des propriétés élastiques dans [’épaisseur de la couche
d’oxyde, afin d’identifier I'influence éventuelle des grains colonnaires ou équiaxes. Il
nous fallait donc réaliser des mesures & différents endroits dans 1’épaisseur de la
couche d’oxyde, a partir de la surface jusqu’a l'interface Ni/NiO ; la réalisation
d’essais d’indentation instrumentée s’imposait, étant donné 'aspect trés local de la
mesure.

L’essai d’indentation instrumentée consiste & appliquer progressivement une
charge sur la surface d’un matériau élastoplastique par le biais d’une pointe
supposée indéformable et de géométrie connue, pour en déduire des propriétés
mécaniques. L’intérét de cette technique, par rapport a un essai d’indentation
classique, est de pouvoir mesurer en continu la force appliquée et la profondeur de
I'indentation lors de la pénétration de la pointe dans le matériau. Ainsi,
I’exploitation de la courbe expérimentale charge-décharge en fonction de la
profondeur permet de déterminer des parameétres mécaniques autres que la dureté,

tels que le module d’élasticité. Les essais d’indentation instrumentée induisent dans
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le matériau des champs de contraintes et de déformations particuliérement
complexes. Le module d’élasticité calculé integre donc de nombreuses directions,
méme si on peut admettre une contribution un peu plus importante dans le sens
transverse, puisque la force appliquée sur la pointe est orientée perpendiculairement
a la surface du matériau. Ainsi, il est préférable d’utiliser la dénomination « module
d’indentation » plutot, que module d’Young.

Il existe plusieurs méthodes pour analyser la courbe de charge/décharge et
déterminer les propriétés mécaniques du matériau ; la validité des résultats dépend
du modéle choisi en rapport avec le matériau étudié. Nous avons utilisé la méthode
d’Olivier et Pharr [70], trés largement employée dans la littérature. Cette méthode
est décrite succinctement en Annexe C.

Nous avons réalisé des essais d’indentation instrumentée (nanoindentation) a
I’aide de l'appareillage de type Nano-Hardness Tester (NHT) développé par CSM-
instrument et équipé d’une pointe Berkovich (géométrie pyramidale a base
triangulaire) en diamant.

Un protocole de polissage spécifique incluant une étape finale a la silice colloidale
(0,04 pm) a été défini pour réaliser les essais, afin d’obtenir un état de surface dont
la rugosité soit inférieure & 20% de la profondeur de I'indentation, soit 50 nm. Cet
état final est nécessaire pour limiter la dispersion des mesures locales liée & une
surface de contact imparfaite entre la pointe et le matériau (surestimation de Daire
de contact, imprécisions sur la profondeur de pénétration). Par ailleurs, ce protocole
permet un polissage progressif de la couche d’oxyde par pas d’environ 2 pm et ainsi
de suivre I'évolution du module d’indentation dans l’épaisseur de la couche (FIG.
2.14). La rugosité a été controlée par microscopie a force atomique (AFM) et
I’épaisseur des couches retirées par un protocole spécifique en utilisant le
microscope confocal interférométrique (MCI) TALYSURF CCI 6000.
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FIG. 2.14. Schéma du polissage progressif dans la couche duplex NiO.
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Pour définir les profondeurs d’indentation, nous avons suivi les recommandations
d’une régle empirique suggérée par Biickle [71]. Cette régle postule qu’afin de
minimiser l'effet du substrat sur la valeur de la dureté mesurée du revétement, la
profondeur d’indentation ne doit pas dépasser 10% de ’épaisseur du revétement.
Afin de controler les effets de la rugosité et du substrat sur les mesures, nous avons
effectué des mesures sous différentes charges. Pour cela, un réseau d’indentation
(100x100 me) a charge variable de 110 empreintes a été effectué pour chaque pas.
Ce réseau est constitué de 22 indentations pour chaque charge (10, 20, 30, 40 et 60
mN) afin de moyenner les mesures, laissant des empreintes dans la couche d’oxyde
allant jusqu’a 600 nm de profondeur. Par ailleurs la taille du réseau d’indentation
permet de prendre en compte une quantité importante de grains (environ 100 — 150
grains pour la couche & grains colonnaires et davantage pour la couche a grains

équiaxes qui sont plus petits).

2.2.2. Reésultats expérimentaux

Le module d’indentation en fonction de la profondeur dans la couche d’oxyde est

présenté en FIG. 2.15 pour une oxydation a 950°C (épaisseur d’oxyde de 30 pm).
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FIG. 2.15. Module d’indentation de NiO en fonction de la profondeur dans la

couche d’oxyde a microstructure duplex.

Nous n’avons pas noté de variations caractéristiques du module d’Young en
fonction de la profondeur (de la charge) d’indentation pour chacun des pas.

L’ensemble des valeurs a donc été considéré, quelle que soit la profondeur
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d’indentation. On rappelle qu'un point sur le graphe représente la moyenne de 20
mesures pour une charge et a une position dans la couche fixées.

Il apparait clairement que le module d’indentation de NiO est dépendant de la
microstructure de 'oxyde, puisque 'on distingue une évolution assez nette lors de
la transition grains colonnaires/grains équiaxes. Le module d’indentation moyen de
la couche externe & grains colonnaires est de 242 GPa +£17 (la dispersion des
mesures est donnée par ’écart-type), alors que celui de la couche interne a grains
équiaxes est de 224 GPa +17. Au-dela de 25 pm dans la couche d’oxyde, i.e. &
proximité du substrat, les mesures ne semblent plus représentatives de la couche, le
module d’indentation devenant fortement dépendant de la charge d’indentation.

Il est rappelé que la porosité dans la couche & grains équiaxes, en particulier a
proximité de l'interface métal/oxyde, est beaucoup plus marquée que la porosité
dans la couche & grains colonnaires (cf. §1.4.4.3), comme le montre d’ailleurs les

observations au microscope optique (FIG. 2.16).

FIG. 2.16. Observations au microscope optique a différentes profondeurs dans la

couche d’oxyde duplex (a) couche & grains colonnaires (b) interface oxyde/oxyde
(c) couche a grains équiazes (d) couche a grains équiazes, a proximité de l'interface

ozyde/métal.
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Cette différence de porosité pourrait expliquer la différence de module
d’indentation entre les deux couches. D’autres effets peuvent étre suggérés,
notamment l'effet de la taille de grains : les grains équiaxes sont de plus petites
tailles (<1pm) que les grains colonnaires (comprise entre 2 pm et 10 pm) ; la
proportion du nombre de joints de grains dans la couche & grains équiaxes est donc
plus importante, ce qui peut affecter le module d’indentation. Par ailleurs, la
couche externe étant a grains colonnaires, elle pourrait présenter une texture
cristallographique plus marquée que la couche interne & grains équiaxes. L’effet de
texture pourrait donc également participer a 1’écart de module d’indentation entre

les deux couches.

Pour conclure, nous avons mis en évidence un effet de la
microstructure sur les propriétés élastiques de la couche d’oxyde de
nickel, la variation du module d’indentation étant de 8% entre la couche
a grains colonnaires et celle & grains équiaxes. Il est & noter, que pour la
suite de ID’étude, cet effet n’est pas pris en compte, les modules
d’élasticité étant représentatifs des couches d’oxyde a 1’échelle

macroscopique.

2.3. Propriétés élastiques en température

L’évolution du module d’Young en fonction de la température du systéme
Ni/NiO élaboré a 950°C pendant 52h est présentée en FIG. 2.17. De la méme
maniére qu’a température ambiante, les mesures ont été effectuées sur I’échantillon
de nickel revétu des couches NiO de chaque coté (courbe rouge), puis sur le méme
échantillon de nickel une fois les couches d’oxydes retirées par polissage (courbe
noire). Nous rappelons que les couches d’oxyde dans ces conditions d’oxydation ont
une microstructure duplex et une épaisseur de 28 pm.

Le comportement élastique en température du systéme Ni/NiO apparait
atypique. Deux domaines, délimités par une température caractéristique, sont

clairement identifiés sur la FIG. 2.17.
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FIG. 2.17. Modules d’Young en température du systéme Ni/NiO élaboré a 950°C
pendant 52h : module d’Young du composite revétu des deux cotés (NiO-Ni-NiO),
du nickel (Ni) et de l'oxyde de nickel (NiO). Epaisseur de la couche NiO : 28 um.

Au-dessus de Tl* = 370°C, les évolutions du module d’Young du substrat Ni et
du module équivalent du composite NiO-Ni-NiO sont classiques et quasiment
identiques, i.e. caractérisées par une décroissance linéaire. Les couches d’oxyde
représentent moins de 3 % du volume total du matériau ; on peut donc
effectivement s’attendre & observer, comme pour les mesures & température
ambiante, trés peu de différence entre les mesures du substrat et celles du
composite, en raisonnant sur effet composite classique. Nous avons, de surcroit,
déduit le module d’Young de NiO au dessus de Tl* a l'aide du formalisme poutre
composite de la relation (2.3). Les valeurs vont de 195 GPa a 190 GPa sur une
plage de température comprise entre 370°C a 600°C.

En dessous de Tl*, les évolutions du module d’Young du substrat Ni et du
module d’Young du composite en fonction de la température sont tres différentes et
en particulier non monotones. Le module d’Young du substrat Ni diminue
significativement entre 20°C et 200°C, de 205 GPa a 179 GPa ; il augmente par la
suite jusqu’a Tl*, température a laquelle le module vaut 193 GPa. Lorsque le
substrat Ni est revétu (composite NiO-Ni-NiO), cette chute du module est
fortement atténuée. La présence des couches d’oxyde, pourtant en trés
faible proportion volumique, semble influencer remarquablement le
comportement élastique du systéme Ni/NiO en lui conférant une rigidité

plus importante par rapport au nickel non revétu. L’écart de module entre
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le substrat et le composite atteint plus de 9 % a 190°C. A basse température, les
modules d’Young du substrat et du composite diminuent de maniére similaire
jusqu’a environ 100°C. Par ailleurs, on peut distinguer un point de rupture de
I’évolution du module d’Young du composite en température, a TQ* = 260°C.

Il est évident que ce comportement surprenant ne peut pas étre
expliqué par une loi des mélanges classique (et ce méme en considérant la
dispersion importante des valeurs des modules d’Young de NiO reportées dans la
littérature (cf. §1.6.1)). En appliquant le formalisme de poutre composite, les
valeurs du module d’Young de NiO calculées sont complétement disproportionnées
et trés éloignées des valeurs précédentes ; ce formalisme n’est donc pas adapté.
C’est pourquoi, en dessous de Tl*, le module d’Young de NiO n’est pas reportées
sur la FIG. 2.17.

Nous avons également effectué des mesures en mode torsion sur un autre
échantillon oxydé dans les mémes conditions. Ces mesures nous ont permis d’établir

les modules de cisaillement en température du systéme Ni/NiO (FIG. 2.18).
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FIG. 2.18. Modules de cisaillement en température du systéme Ni/NiO élaboré a
950°C pendant 52h : module de cisaillement du composite revétu des deux cotés
(NiO-Ni-NiO), du nickel (Ni) et de Uoxyde de nickel (NiO). Epaisseur de la couche
NiO : 28 pm.
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Les évolutions des modules de cisaillement sont identiques a celles des modules
d’Young. Les températures caractéristiques décrites précédemment sont les mémes.
L’écart de module entre le substrat Ni et le composite atteint également plus de 9
% a 190°C. Au dessus de Tl*, nous avons déduit le module de cisaillement de NiO &
l’aide du formalisme poutre composite de la relation (2.6) ; les valeurs varient de
102 GPa a 105 GPa.

De maniére similaire, nous avons caractérisé le comportement élastique du
systéme Ni/NiO élaboré a 950°C pendant 12h50, i.e. avec une épaisseur de couche
d’oxyde de 13 pm, environ deux fois plus faible que celle du systéme précédent.
Cependant, nous avons introduit une étape supplémentaire dans le protocole
expérimental afin de déterminer le module d’Young du composite lorsque
I’échantillon est revétu uniquement sur une des deux faces. Ainsi, sont mesurés le
module d’Young du composite revétu des deux cotés (NiO-Ni-NiO), puis
successivement celui du composite revétu d’un seul coté (Ni-NiO) et celui du
substrat Ni, en retirant respectivement une couche sur une des deux faces, puis
I’autre couche. L’évolution de ces module d’Young avec la température est
présentée en FIG. 2.19.
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FIG. 2.19. Modules d’Young en température du systéme Ni/NiO élaboré a 950°C
pendant 12h50 : module d’Young du composite revétu des deuz cotés (NiO-Ni-
NiO), du composite revétu d’un coté (Ni-NiO) et du nickel (Ni). Epaisseur de la
couche NiO : 13 um.
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On retrouve & nouveau le comportement remarquable décrit précédemment pour
le composite revétu des deux codtés et le substrat Ni non revétu. En dessous de Tl*,
I’écart entre le module du substrat Ni et le module du composite NiO-Ni-NiO est
encore plus important que pour le systéme Ni/NiO précédent et atteint 13 % a
200°C ; on rappelle que I’épaisseur des couches est deux fois plus petite par rapport
au systéme précédent et ne représente plus que 1,3 % du volume total du matériau.
Lorsqu’une des deux couches est retirée, I’évolution du module du
composite Ni-NiO en température est proche de celle du module du
substrat Ni ; on observe toujours une chute du module, mais légérement
moins marquée (écart de 10 % a 200°C). On remarque aussi qu’a la température
Tz*, caractéristique du composite NiO-Ni-NiO, une trés faible rupture de pente est
également perceptible pour le composite Ni-NiO. Au dessus de T, on retrouve une
évolution monotone décroissante pour les trois configurations NiO-Ni-NiO, Ni-NiO
et Ni, avec une différence de module entre le substrat et le composite toujours trés

faible en accord avec un effet composite classique.

Les résultats obtenus pour des oxydations & plus haute température sont
présentés en FIG. 2.20 et FIG. 2.21. Il correspondent respectivement au systéme
Ni/NiO élaboré a 1100°C pendant 4h40 (29 pm d’épaisseur) et le systéme Ni/NiO
¢laboré a 1100°C pendant 1h10 (16 pm d’épaisseur).

Le comportement global pour les deux systémes est une nouvelle fois similaire a
celui décrit précédemment, avec toutefois quelques différences. En dessous de T1*, le
composite Ni-NiO est & nouveau caractérisé par une chute du module importante.
Cependant, cette chute est significativement moins prononcée par rapport a celle du
composite Ni-NiO du systéme Ni/NiO élaboré a 950°C. Par ailleurs, le point de
rupture a Tg* se distingue davantage pour les systémes Ni/NiO, dont les couches
NiO sont les plus épaisses (FIG. 2.17 et FIG. 2.20)
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FIG. 2.20. Modules d’Young en température du systéme Ni/NiO élaboré a 1100°C
pendant 4h40 : module d’Young du composite revétu des deux cotés (NiO-Ni-NiO),
du composite revétu d’un coté (Ni-NiO) et du nickel (Ni). Epaisseur de la couche
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FIG. 2.21. Modules d’Young en température du systéme Ni/NiO élaboré a 1100°C
pendant 1h10 : module d’Young du composite revétu des deuz cotés (NiO-Ni-NiO),
du composite revétu d’un coté (Ni-NiO) et du nickel (Ni). Epaisseur de la couche

NiO : 16 pm.
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Nous avons reporté sur la FIG. 2.22 ’ensemble des modules d’Young des couches
NiO, déduits a ’aide du formalisme poutre composite de la relation (2.3) au dessus
de Tl*. Il est & noter que le module d’Young des couches NiO a été déterminé dans
le cas du composite NiO-Ni-NiO (noté x2 dans la légende) et le cas du composite
Ni-NiO (noté x1 dans la légende).

Les évolutions du module d’Young des couches NiO sont caractérisées, en
premiére approximation, par une décroissance linéaire, de pente similaire sur la
plage de température 370°C - 600°C. Toutefois, on remarque que lintensité du
module est significativement différente selon les conditions d’oxydation, mais aussi
selon quune des deux couches ait été retirée ou non. A nouveau, nous pouvons
avancer que ces écarts peuvent étre liés & une masse volumique (taux de porosité)
de la couche différente induite par des conditions d’oxydation différentes. Nous
avions également expliqué précédemment que la méthode de mesure est sensible
aux contraintes internes et que, par conséquent, le niveau des contraintes résiduelles
engendrées dans les systémes Ni/NiO étant différent selon les conditions
d’oxydation, cela pourrait contribuer aux écarts de modules des couches observés.
Un écart important est en particulier observé entre le module d’Young de la couche
d’oxyde lorsque le substrat est revétu des deux cotés (composite NiO-Ni-NiO) et
celui lorsqu’une des deux couches du méme échantillon est retirée par polissage
(composite Ni-NiO).
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FIG. 2.22. Module d’Young des couches NiO des systémes Ni/NiO élaborés sous
différentes conditions : x2 pour la configuration NiO-Ni-NiO, x1 pour la

configuration Ni-NiO
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En FIG. 2.23 est présentée I’évolution du module d’Young du nickel brut de
réception et du méme échantillon aprés un recuit sous vide a 700°C pendant 15h.
Nous avons également reporté sur cette figure, I’évolution du module d’Young du
substrat Ni non revétu du systéme Ni/NiO élaboré a 950°C pendant 12h50. Ainsi
nous avons comparé le comportement élastique en température du nickel dans
différents états (brut de réception, recuit et oxydé).

Au-dessus de Tl*, le module d’Young du nickel évolue de maniére identique, qu’il
soit brut de réception, recuit sous vide ou oxydé. En revanche, en dessous de Tl*, le
comportement élastique est trés différent. Contrairement & la chute du module
observée précédemment pour les substrats Ni oxydés, le module d’Young du nickel
brut de réception varie classiquement, de maniére linéaire sur l’ensemble de la plage
de température 20°C — 600°C. Aprés un recuit sous vide a 700°C, le comportement
élastique du nickel est fortement modifié; on retrouve le comportement
remarquable caractérisé par une chute du module. Par ailleurs, cette chute du
module est beaucoup plus marquée que celle des substrats Ni des systémes Ni/NiO,
le module variant de 199 GPa a 160 GPa.
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FIG. 2.23. Module d’Young en température du nickel brut de réception, du nickel
recuit sous vide a 700°C pendant 15h et du substrat Ni non revétu du systéme
Ni/NiO élaboré a 950°C pendant 12h50.
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A ce stade, il semble intéressant de comparer nos résultats expérimentaux avec
les données classiques de la littérature.

De nombreux modéles empiriques du comportement du module d’Young du
nickel en température ont ainsi été développés. Par exemple, Touati [47] et King

[72] ont donné respectivement les relations suivantes :

Eyi(T)(GPa) = 20,4[1 — exp(0,000145T)] + 200,6 (2.9)

Eyi(T)(GPa) = 206,4(1 — 0,000286T) (2.10)

Ces modeéles sont représentés sur la FIG. 2.24 et sont en accord avec nos résultats
uniquement pour le nickel brut de réception. Il semble que les propriétés
élastiques du nickel en température soient modifiées lorsqu’il subit des
traitements thermiques, mais seulement pour des températures

*
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FIG. 2.24. Modeéle de I’évolution du module d’Young du nickel en fonction de la
température selon Touati [47] et King [72].
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Toutefois, il existe quelques études trés anciennes (début du XXémC) qui ont mis
en évidence ce comportement atypique du nickel.

Koster a effectué des mesures du module d’Young en température du nickel mis
en forme par laminage a froid et du nickel ayant été recuit a différentes
température [73]. On observe que plus la température de recuit est élevée, plus la
chute du module est marquée ; cette chute étant inexistante pour le nickel brut de
laminage (FIG. 2.25°). Késter a ainsi mis en évidence D'effet des contraintes sur le
module d”Young du nickel.

L’idée que Porigine du comportement atypique observé
expérimentalement puisse provenir des contraintes au sein de nos

composites semble a ce stade judicieux.
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FIG. 2.25. Module d’Young en température du nickel laminé a froid et du nickel
apres des recuits & différentes températures (1 kg.mm™” = 9,8 MPa) [73].
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La courbe « aimantation a saturation » est discutée au Chapitre 3 »






Chapitre 3

Discussion

3.1. Rappel sur les propriétés magnéto-élastiques du

nickel

3.1.1. Le ferromagnétisme

Le nickel est un matériau magnétique. En effet, I'atome Ni dans 1’édifice
cristallin posséde une sous-couche électronique incompléte (couche 3d) qui lui
confére un moment magnétique atomique permanent. Le moment magnétique
atomique provient de deux contributions : le moment magnétique orbital da & la
rotation des électrons autour du noyau et le moment magnétique de spin di a la
rotation de I’électron sur lui-méme. Les moments magnétiques atomiques du nickel
ne sont pas libres, mais interagissent entre eux et avec leur environnement. En
dessous d’une température critique, appelée température de Curie, ces interactions
dominent I’agitation thermique, il apparait alors spontanément un ordre
magnétique : le ferromagnétisme.

Au niveau mésoscopique, le matériau est subdivisé en petits volumes
élémentaires appelés domaines magnétiques ou domaines de Weiss. A l'intérieur de
chaque domaine magnétique, constitué d’un grand nombre d’atomes, les moments
magnétiques atomiques sont tous alignés parallelement les uns aux autres et
orientés dans le méme sens; ainsi, chaque domaine est spontanément et
uniformément aimanté & saturation dans une direction. Les domaines sont séparés
par des parois, appelées parois de Bloch ; c’est une zone de transition dans laquelle
I'orientation des moments magnétiques passe progressivement de celle d’'un domaine

a celle de 'autre.
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L’existence des domaines magnétiques au sein d'un matériau résulte de la
minimisation de l’énergie magnétique interne. L’énergie interne associée a la
structure, la forme et & l'orientation des domaines comprend, en ce qui nous

concerne, 4 termes :

* L’énergie d’échange : elle résulte de l'interaction d’échange entre moments
magnétiques atomiques. Cette interaction est trés intense mais de courte portée.
elle est responsable de 'ordre magnétique ou elle tend a aligner les moments

paralleles les uns aux autres.

* L’énergie magnétostatique : elle résulte de l'interaction dipolaire entre les
moments magnétiques atomiques. Cette interaction est beaucoup moins intense
que l'interaction d’échange entre moments proches voisins mais elle domine a
grande distance. Elle a un objectif contraire a I'interaction d’échange puisqu’elle

s’oppose a I’établissement d’une aimantation macroscopique résultante uniforme.

* L’énergie magnétocristalline : elle provient de l'interaction électrostatique
des moments magnétiques avec le champ électrique cristallin. Cette interaction
est a l'origine de l'anisotropie magnétocristalline : les moments magnétiques
atomiques s’alignent plus facilement selon certaines directions
cristallographiques, appelées directions d’aimantation facile (pour le nickel, ce

sont les quatre directions <111>).

* L’énergie magnéto-élastique : elle résulte de leffet des contraintes
mécaniques qui affectent l’'orientation des moments magnétiques et donc les
propriétés magnétiques du matériau. Ces effets sont discutés dans la suite de
I’étude.

La coexistence des différents types d’interactions ne permet pas de satisfaire un
minimum absolu d’énergie interne puisque des frustrations existent, les énergies
impliquées ne peuvent donc pas étre individuellement minimisées. Ainsi, un
compromis entre ces contributions énergétiques aboutit a la décomposition de la
matiére en domaines élémentaires dont les configurations sont extrémement

diverses. Une illustration schématique des domaines est présentée en FIG. 3.1.
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Domaine magnétique

Paroi de Bloch LU

Joint de grain ~g

FIG. 3.1. Schématisation des domaines magnétiques.

A Déchelle macroscopique, il est importante de rappeler que l’aimantation
résultant des nombreux domaines orientés aléatoirement est souvent proche de O ;

le matériau apparait désaimanté.

Au dessus de la température de Curie, ’énergie issue de l’agitation thermique
devient prépondérante, les moments magnétiques atomiques ne sont plus liés entre
eux, la configuration en domaine disparait, il n’y a plus d’ordre magnétique ; le

matériau est dit paramagnétique.

3.1.2. L’effet AE

Lorsqu’une contrainte mécanique uniaxiale est appliquée & un matériau
ferromagnétique, la contribution énergétique magnéto-élastique est modifiée. Afin
de rétablir un équilibre et minimiser I’énergie interne, la configuration des domaines
magnétiques évolue. Cette évolution s’effectue selon deux types de mécanismes : par
la modification du volume des domaines, i.e. par déplacement des parois de Bloch,
ou, lorsque que 'énergie apportée est suffisante, par la modification de la direction
d’aimantation des domaines, i.e. par rotation. Cette réorganisation des domaines
magnétiques entraine une variation de leur aimantation spontanée a saturation.
Cette variation de l’aimantation s’accompagne d’une déformation anisotropique
appelée déformation magnétostrictive. Cet effet appelé aussi magnétostriction de
Joule, s’effectue & volume constant. Ainsi, lors d’essais mécaniques, la
déformation magnétostrictive g, issue de la réorganisation des domaines
s’ajoute a la déformation principale purement élastique g¢. La réponse
du matériau est donc modifiée avec un module d’Young apparent plus
faible que pour le méme matériau s’il ne présentait pas de propriétés
ferromagnétiques. Cet écart a la loi de Hooke est connu sous le nom de
« leffet AE » [74, 75] et est observé uniquement dans les tous premiers

stades des courbes de contrainte-déformation. En effet, la déformation
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magnétostrictive atteint un maximum pour une contrainte seuil ogs. Au-dela de cette
contrainte, il y a saturation de la déformation magnétostrictive ; seule la
déformation purement élastique continue d’évoluer ; le module d’Young mesuré sur
une courbe contrainte/déformation & partir de cette contrainte seuil correspond
alors a celui du matériau sans ses propriétés ferromagnétiques, conformément a la
loi de Hooke. La FIG. 3.2 schématise la courbe contrainte-déformation pour un
matériau ferromagnétique (en trait plein) et pour le méme matériau, s’il n’était pas

ferromagnétique (en pointillé).

Non-ferromagnétique

€ K €m
-y~ .
N Ferromagnétique
1
N /
1
1
L
(O 5
L
L
] (<
U
€, >
< \Lh »
< ’dn >
Comportement Comportement
magnéto-élastique purement élastique

FIG. 3.2. Courbes contrainte-déformation pour un matériau ferromagnétique et
pour le méme matériau s’il n’était pas ferromagnétique. eg et ey sont
respectivement les déformations élastique et magnétostrictive et os la contrainte

seuil associée a la déformation magnéto-élastique mazimale &5 [76].
Le module d’Young du matériau ferromagnétique est défini par :

o o
E=-
€

= —Eéz te, (3.1)

Si le méme matériau n’était pas ferromagnétique, le module d’Young serait défini

par :
E=E 7
=Lo=_— 3.2
° ey (3:2)
ou encore par :
g 70
i (3.3)

avec gg, la déformation magnéto-élastique maximale, & savoir la déformation
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magnétostrictive a saturation a laquelle s’ajoute la déformation élastique

correspondant a la contrainte seuil.

L’écart a la loi de Hooke qui traduit I'effet AE peut étre alors défini par :

AE = Ey—E (3.4)

Il convient d’apporter quelques précisions concernant la magnétostriction et
leffet AE. La magnétostriction du nickel est négative ; cela signifie que le matériau
se contracte dans la direction d’alignement des moments magnétiques. Ainsi,
I’application d’une contrainte uniaxiale de compression favorise ’alignement des
moments magnétiques selon la direction dans laquelle s’exerce la compression et
créer de surcroit un raccourcissement supplémentaire a la déformation élastique
négative. En revanche, ’application d’'une contrainte de tension tend & s’opposer a
I’alignement des moments magnétiques selon la direction dans laquelle s’exerce la
traction ; cela favorise donc l'orientation des moments magnétiques dans le plan
perpendiculaire & cette direction. Par conséquent, il y a contraction dans les
directions de ce plan ce qui induit, dans la direction selon laquelle s’exerce la
traction, un allongement supplémentaire a la déformation élastique positive. Ainsi,
que la contrainte uniaxiale soit de compression ou de tension, les déformations
magnétostrictive et élastique dans la direction de la contrainte sont du méme
signe : l'effet AE se traduit donc toujours une diminution du module d’Young
apparent'”. [74, 75]

La déformation magnétostrictive & saturation est généralement de 1’ordre de 10'5,
i.e. trés inférieure a la déformation correspondant & la limite d’élasticité. La
méthode dynamique résonante utilisée précédemment génére un niveau
de déformation suffisamment faible, de l’ordre de 10 pour nos
échantillons de nickel, pour étre sensible a 1’effet AE. Pour des niveaux de
déformation bien supérieurs, la déformation magnétostrictive (a saturation)
deviendrait négligeable devant la déformation purement élastique ; l'effet AE en
serait fortement atténué de sorte que le module apparent mesuré serait trés proche
du module du matériau s’il n’était pas ferromagnétique.

On gardera a l'esprit qu’aux faibles contraintes-déformations, le module d’Young
apparent (et donc leffet AE) est fortement dépendant de l'amplitude de la

contrainte imposée (non linéarité de la courbe contrainte-déformation).

10 . s L. N , .. " N N
Un raisonnement similaire sur les matériaux & magnétostriction positive aboutit & cette méme

conclusion.
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3.2. Effet de la température sur le module d’Young

du nickel

L’évolution atypique en température du module d’Young du nickel, constaté
précédemment pour l'ensemble des substrats Ni non revétus des systémes Ni/NiO
(cf. Chapitre 2) dont un exemple est reporté sur la FIG. 3.3, a déja été observée
[73, 77, 78]. Ce comportement, identifié par des méthodes de spectroscopie
mécanique similaires, est en effet connu depuis 1933 [77]|. Cependant, ’origine de ce
comportement ne semble pas clairement établi. Cette section est le fruit de ma

réflexion, & la lumiére des données expérimentales de la littérature.
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FIG. 3.3. Module d’Young en température du substrat nickel non revétu du systéme
Ni/NiO élaboré a 1100°C pendant 1h10.

Nous avions précédemment constaté une température caractéristique, notée Tl*,
a environ 370°C. Il apparait que cette température est proche de la température de
Curie du nickel trouvée dans la littérature (Tc = 358°C). Pour la suite de ’étude,
nous attribuerons donc la température T1*, caractéristique d’une transition de
I’évolution du module d’Young du nickel en température, a la température de Curie
T, caractéristique de 1’évolution des propriétés magnétiques du nickel en

température.



Discussion 93

En FIG. 3.4 est présentée I’évolution de ’aimantation spontanée & saturation du
nickel avec la température (I’aimantation normalisée m est le rapport de
I'aimantation M & T sur laimantation a 0 K) [75]. A D’approche de T,
I’aimantation spontanée décroit de plus en plus rapidement avec la température et

devient nulle & Tc.
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FIG. 3.4. Aimantation a saturation normalisée du nickel en fonction de la
température. Les cercles sont les points expérimentauz et la courbe en trait plein

est issue d’un modeéle [75].

L’aimantation est un parameétre qui traduit I’ordre magnétique. La diminution de
I’aimantation spontanée avec la température signifie que les moments magnétiques
sont de moins en moins spontanément alignés entre eux et cela en raison de
I’agitation thermique qui augmente et domine peu & peu l’interaction d’échange.
Ainsi, & mesure que la température augmente, un certain désordre magnétique
apparait.

La déformation magnétostrictive étant lice & la variation de l’aimantation
spontanée, elle diminue également avec la température (pour une contrainte
mécanique appliquée donnée). Cette évolution est représentée pour le cas du nickel
sur la FIG. 3.5, lorsque la déformation magnétostrictive est & saturation [74]. Il a
été montré que la déformation magnétostrictive a saturation varie en température

comme 'aimantation a saturation au carré |74, 75].
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FIG. 3.5. Déformation magnétostrictive forcée a saturation en fonction de la

température [74].

Etant donné que la déformation magnétostrictive diminue avec la température,
on s’attend a ce que l'effet AE soit de moins en moins important. Le module
d’Young apparent E devrait progressivement augmenter avec la température et se
rapprocher peu a peu de I’évolution de Ey en température. Cependant, on observe
d’abord une diminution de E avec la température (cf. FIG. 3.3).

L’évolution de I’anisotropie magnétocristallline en température est a 1’origine de
cette diminution initiale de E. En FIG. 3.6 est présentée 1’évolution des constantes
magnétocristallines du nickel avec la température, mesurée par Tastumoto et al.
[79]. Ces constantes sont un moyen usuel pour évaluer de maniére quantitative
I’anisotropie magnétocristalline et sont définies, pour la symétrie cubique, par
I’expression de la densité I’énergie magnétocristalline Fy en fonction des cosinus des

angles Y7, Y2, Y3 que font 'aimantation avec les axes cristallographiques :
Fe = Ko + K1 (2273 + v3°v1? + 717722 + Kovi?v2%ys® + - (3.5)

Le terme Ky est une constante. K;, Ko, etc, dépendent de la température. Les
constantes sont exprimées en énergie par volume et décroissent trés rapidement
lorsque 'ordre du terme associé augmente. Ainsi, seules les constantes K; et Ky sont
représentées sur la FIG. 3.6 Ki, coefficient magnétocristallin du terme d’ordre 4,
rend compte & lui seul d’une grande partie de l'intensité de 1’anisotropie
magnétocristalline. En valeur absolue, K; et Ky diminuent lorsque la température

augmente et deviennent nulles a partir de Tc.

I Bozorth a observé une évolution de K; et Ky trés similaire, mais décalé de 100°C vers les

basses températures [74].
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FIG. 3.6. Evolution des constantes d’anisotropie magnétocristalline K; et K» du

nickel avec la température [79].

En particulier, nous pouvons remarquer que K; et Ko, diminuent trés rapidement
entre 20°C et 100°C, beaucoup plus rapidement que l’aimantation spontanée (FIG.
3.4). A 200°C, K; devient nul et au dessus de 200°C, K; et Ky sont proches de 0.
Cela signifie que l'interaction électrostatique des moments magnétiques avec le
champ électrique cristallin est trés sensible a l’agitation thermique deés les basses
températures contrairement a l'interaction d’échange responsable de 1’alignement
spontanée des moments magnétiques. Ainsi, lorsque la température augmente, les
directions d’aimantation facile disparaissent peu a peu, la structure en domaines est
donc de moins en moins imposée par le champ cristallin. Lorsqu’une contrainte
mécanique uniaxiale est appliquée au matériau, la contribution énergétique de la
contrainte mécanique (énergie magnéto-élastique) devient de plus en plus
importante par rapport a l’énergie d’anisotropie magnétocristalline. En d’autres
termes, a mesure que la température augmente, l'orientation des moments
magnétiques est de moins en moins contrainte par l'interaction électrostatique avec
le réseau cristallin et les domaines peuvent bouger de plus en plus facilement sous
l’effet de la contrainte pour se rapprocher peu a peu de la configuration imposée par

I’application de cette contrainte mécanique. Par conséquent, la variation
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d’aimantation augmente progressivement et s’accompagne donc d’une déformation
magnétostrictive de plus en plus grande. En d’autres termes l'effet AE s’intensifie
avec la température et induit une chute du module d’Young apparent du nickel
jusque 200°C environ (cf. FIG. 3.3).

A partir de 200°C, l'intensité de ’anisotropie magnétocristalline varie trés peu et
est faible, les coefficients K; et Ko sont proches de 0 (FIG. 3.6). Par conséquent la
déformation magnétostrictive se stabilise. Toutefois, l'aimantation spontanée
commence & diminuer & partir de 150°C-200°C (FIG. 3.4), signe que D’énergie
thermique devient suffisamment importante par rapport & 1’énergie d’échange
magnétique. A mesure que la température augmente, les moments magnétiques sont
de moins en moins liés entre eux (i.e. alignés) ; I'ordre ferromagnétique s’estompe
peu a peu. Ainsi, I'intensité de la magnétostriction du nickel diminue et ce, de plus
en plus rapidement & lapproche de Tc¢ (FIG. 3.5). L’effet AE devient
progressivement moins important ; le module d’Young apparent augmente entre
environ 200°C et 370°C (cf. FIG. 3.3).

A partir de T¢, le nickel devient paramagnétique ce qui signifie que I’agitation
thermique domine complétement les interactions d’échange ; les moments
magnétiques des atomes sont dans un état désordonné, les domaines magnétiques
n’existent plus. Les propriétés ferromagnétiques disparaissent : l'aimantation
spontanée est nulle, ainsi que la magnétostriction. Par conséquent, il n’y a plus
d’effet AE. Au-dessus de T¢, lors de 'application d’une contrainte, la déformation

est purement élastique ; le module d’Young mesuré est Ey.

Il est intéressant de noter que 'écart a la loi de Hooke qui traduit l'effet AE
peut étre aussi défini par :
AE E,—E &,

- E = (3.6)

Cette relation permet directement d’identifier la déformation magnétostrictive
par rapport a la déformation totale. Moyennant la connaissance de Eg, il est
possible d’accéder a 1’évolution de la déformation magnétostrictive en fonction de la
température.

D’aprés les mesures réalisées au dessus de T, il apparait que Eg évolue
linéairement avec la température. Par extrapolation de ce comportement jusqu’a
température ambiante, nous pouvons déterminer Eg sur la gamme de température
[20°C — T¢|. Ainsi, nous obtenons ’évolution du module d’Young qu’aurait le nickel
s’il n’était pas ferromagnétique sur cette plage de température. Ce comportement
linéaire du module d’Young du nickel pour des températures inférieures a T est en

accord avec des résultats antérieurs obtenus par spectroscopie mécanique en



Discussion 97

température sous un champ magnétique intense constant |73, 78, 80, 81|. En effet,
un champ magnétique extérieur suffisamment important permet de saturer le
matériau : 'ensemble des moments magnétiques du matériau sont alignés dans le
sens du champ magnétique et la structure en domaines disparait. Les moments
magnétiques sont donc bloqués par le champ magnétique ; ils ne sont donc plus
sensibles & l'application de la contrainte mécanique imposée par le systéeme de
mesure. Il n’y a pas de variation de 'aimantation et donc pas de magnétostriction.
Par conséquent, la contrainte induit une déformation purement élastique, le module
d’Young devient celui du nickel s’il n’était pas felrrorna,gnétiqme12

L’évolution de leffet AE (équation (3.6)) en fonction de la température est
représentée en FIG. 3.8. La déformation magnétostrictive représente environ 5 % de
la déformation totale a température ambiante, atteint presque 12% a environ 200°C

et devient nulle & partir de T¢
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FIG. 3.7. Module d’Young mesuré E en température du substrat nickel non revétu
du systéeme Ni/NiO élaboré a 1100°C pendant 1h10, ainsi que le module d’Young Ey

obtenu par extrapolation que le nickel aurait s’il n’était pas ferromagnétique.

2 Meéme si le champ magnétique extérieur empéche la magnétostriction de Joule pour des
températures inférieures & Tq, il subsiste quand méme une contribution magnétique intrinséque liée
aux forces purement magnétiques qui affectent la valeur des modules d’élasticité. Cette contribution,
appelée magnétostriction d’échange, est faible, beaucoup plus faible que la magnétostriction de Joule
a Dorigine de l'effet AE et se traduit par un module mesuré sous champ magnétique légérement plus
grand que le module extrapolé & partir des températures supérieures a Tc. L’écart entre les deux

modules est inférieur a 1%. Pour plus de détails, se conférer a la référence [80].
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FIG. 3.8. Ecart de module relatif (en %) représentatif de Ueffet AE en fonction de
la température pour le substrat nickel non revétu du systéme Ni/NiO élaboré a
1100°C pendant 1h10.

A titre indicatif, il est rappelé que la méthode dynamique résonante étant une
technique de spectroscopie mécanique, elle permet également de déterminer,
simultanément aux mesures de modules, 'amortissement interne défini par le
facteur de perte mécanique Q'l (cf. Annexe D pour plus détails concernant les
généralités et les techniques de mesures de l'amortissement interne).
L’amortissement interne provient habituellement de la réorganisation de la
structure interne du matériau par les mouvements des défauts structuraux sous
I’effet d’une contrainte appliquée. Ici, le nickel étant un matériau ferromagnétique,
I’amortissement interne provient essentiellement de la réorganisation de la structure
magnétique par les mouvements des domaines magnétiques sous l'effet d’une
contrainte appliquée [74]. Cet amortissement, qualifié de magnétomécanique, est
généralement de grande intensité.

Les évolutions de I'amortissement interne (FIG. 3.9) et de leffet AE (FIG. 3.8)
en fonction de la température sont intimement liées. Ils témoignent tous deux de
I’activité du couplage magnéto-élastique. En effet, 'amortissement augmente entre
la température ambiante et 200°C, mettant en évidence une mobilité accrue des
domaines ; en paralléle leffet AE s’intensifie. A partir de 200°C, I’amortissement
diminue, les domaines se déplacent de moins en moins ; en paralléle 'effet AE
s’estompe peu & peu. A partir de T, Pamortissement est quasi-nul puisque le nickel

devient paramagnétique, il n’y a plus de domaines magnétiques.
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FIG. 3.9. Amortissement interne en température du substrat nickel non revétu du
systeme Ni/NiO élaboré a 1100°C pendant 1h10.

Il faut bien comprendre que le comportement élastique atypique en température
du nickel est mis en évidence grace & un systéme de mesure spécifique qui permet
de générer de trés faibles contraintes mécaniques dynamiques. Les modéles
empiriques du module d’Young du nickel en température que l'on trouve dans la
littérature décrivent, généralement, une évolution trés classique avec un module qui
décroit de maniére monotone comme nous l'avons présenté en FIG. 2.24. Ceci
s’explique & la lumiére des techniques expérimentales employées, tels que les essais
de traction, qui masquent les effets magnéto-élastiques en raison de contraintes

imposées (trop) élevées.
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3.3. Influence de 'oxydation sur leffet AE

Lorsque le nickel est oxydé a haute température, nous avons observé que la
présence des couches d’oxydes, pourtant en trés faibles proportions volumiques,
affecte de maniére importante 1’évolution du module d’Young en dessous de Tg,
quelles que soient les conditions d’oxydation (cf. §2.3). Pour rappel, la chute du
module, est fortement atténuée lorsque le substrat Ni est revétu des deux coOtés
(composite NiO-Ni-NiO). Lorsqu'une des deux couches est retirée (composite Ni-
NiO) la chute du module est également notable mais de plus faible intensité que
celle du substrat Ni non-revétu. Il semble donc que la présence des couches d’oxyde
atténue l'effet AE (i.e. la déformation magnétostrictive) observé lorsque le nickel
est non revétu. Ce phénomeéne est plus ou moins marqué selon que le substrat Ni
soit confiné entre deux couches ou revétu d’'une seule couche.

Au-dessus de T, nous avions observé un comportement élastique quasi identique
(linéaire) pour NiO-Ni-NiO, Ni-NiO et Ni, avec des valeurs de module trés proches.
Au dessus de T, Veffet AE ayant disparu, les couches d’oxyde n’affectent plus le
substrat Ni que par un effet composite classique, comme nous l'avions supposé au
Chapitre 2. La proportion volumique des couches étant trés faible, les modules du
composite NiO-Ni-NiO et Ni-NiO sont trés proches de celui du substrat non revétu.

Nous avons tracé I’évolution de AE/Ej en température, pour les composites NiO-
Ni-NiO et Ni-NiO de la méme maniére que pour le nickel, i.e. & partir de 1’évolution
de Eg en température de chacun des composites respectifs obtenu par extrapolation
des mesures de E effectuées au-dessus de Tc. Ainsi, ’évolution de l'effet AE en
température est directement mise en évidence par 1’évolution de la déformation
magnétostrictive, selon que le substrat soit revétu des deux cotés, d’un coté ou non-
revétu. Un exemple est donné en FIG. 3.10 pour le systéme Ni/NiO élaboré a
1100°C pendant 1h10, i.e. avec une épaisseur de couche de 16 pm. L’évolution de
l’effet AE en température est de plus faible intensité, lorsque le nickel
est confiné entre deux couches d’oxyde de nickel, par rapport au nickel
non-revétu. La déformation magnétostrictive est donc fortement
atténuée. De plus, il est constaté que le maximum de l’effet AE se
décale vers les basses températures.

En témoigne également l'intensité de 1’évolution de l’amortissement interne du
composite NiO-Ni-NiO que nous avons mesuré en température. L’amplitude de
I’amortissement interne est beaucoup plus faible lorsque le substrat Ni est confiné
entre deux couches, signe d’une activité magnéto-élastique (variation locale de

I'aimantation, mobilité des parois des domaine) réduite (FIG. 3.11).
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FIG. 3.10. Ecarts de module relatifs (en %) représentatif de Ueffet AE en fonction
de la température pour le systéme Ni/NiO élaboré a 1100°C pendant 1h10 : du
composite NiO-Ni-NiO, du composite Ni-NiO et du substrat Ni. Epaisseur de la

couche NiO : 16 pm.
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FIG. 3.11. Amortissements internes en température du systéme Ni/NiO élaboré a
1100°C pendant 1h10 : du composite NiO-Ni-NiO, du composite Ni-NiO et du

substrat Ni. Epaisseur de la couche NiO : 16 pm.
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Des analyses identiques ont été effectuées sur les autres systémes Ni/NiO
élaborés dans des conditions différentes (température et temps d’oxydation). On
retrouve un comportement similaire selon la configuration du systéme (NiO-Ni-NiO,
Ni-NiO, Ni), méme si l'on remarque quelques variations en terme d’intensité. Ce
point sera discuté plus tard (pour informations, ces courbes sont présentées en

Annexe E, avec 'amortissement associé).

3.4. Effet des contraintes internes sur le couplage

magnéto-élastique

Nous avons conclu au Chapitre 1 (cf. §1.6) que les contraintes internes étaient
essentiellement des contraintes d’origine thermique, en compression dans les
couches NiO de l'ordre de 500 MPa et des contraintes en tension dans les substrats
Ni de l'ordre de 10 MPa (cf. TAB. 1.8).

Lorsqu’une des deux couches est retirée, la configuration du systéme devient
asymétrique (Ni-NiO) et est susceptible d’induire un fléchissement de 1’échantillon.
Les contraintes thermiques varient dans 1’épaisseur de 1’échantillon, et alors on
obtient pour une couche relativement mince par rapport au substrat

(approximation d’ordre I en eox/em) [82] :

Eox (aox - am)(Tf - Ti)
1 —

Tox = (3.7)

eox E
1 4 ZoxZox
em Em

VOX

et

(32 - em) on

e
en? 1

(t — o)1y ~ 1) = ~2 2 m)

0,(2) = —2
m( ) _Vox emz

€ox00x (3-8)

ou z est la position dans 1’épaisseur de ’échantillon dont 1’origine se trouve au
niveau de la surface libre (FIG. 3.12).

0

FIG. 3.12. Repeére pour le calcul des contraintes thermiques.
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On remarque que l’expression des contraintes internes dans la couche d’oxyde
pour la configuration asymétrique Ni-NiO (3.7) est identique a celle pour la
configuration symétrique NiO-Ni-NiO (1.6). Le niveau de contrainte dans NiO est
donc uniforme et inchangé lorsqu’une des deux couches est retirée. Cette
modélisation est en accord avec nos résultats expérimentaux puisque nous avons
déterminé les contraintes résiduelles dans NiO par diffraction des rayons X sur deux
de nos systémes Ni/NiO, avant et aprés avoir retiré une des deux couches. Les
valeurs des contraintes avant et aprés reste inchangées a l'incertitude prés (TAB.
3.1).

ONiO ONiO
Systéme Ni/NiO | enio (pm) | NiO-Ni-NiO Ni-NiO
(MPa) (MPa)
1100°C/1h10 16 -560 (430) -560 (430)
1100°C /4h40 29 -460 (£50) -510 (£50)

TAB. 3.1. Contraintes résiduelles expérimentales dans les couches NiO avant (NiO-
Ni-NiO) et aprés (Ni-NiO) avoir retiré une des deuz couches NiO.

En revanche, la répartition des contraintes dans le substrat Ni est
fortement dépendante de la configuration structurale du systéme
Ni/NiO. Ce propos est illustré par la FIG. 3.13 pour I’exemple du systéme Ni/NiO
élaboré & 950°C pendant 12h50 avec une épaisseur de couche NiO de 13 pm.

3
A
g
b === NiO-Ni-NiO
15 T —— Ni-NiO
7 e e g S S S
Epaisseur
0

13 1343 ot/ 2026 (nm)
7+

A\

-560 7/
NiO Substrat Ni NiO

FIG. 3.13. Schématisation de la distribution des contraintes internes a température
ambiante dans le systeme Ni/NiO (950°C/12h50) pour le substrat confiné entre
deux couches (NiO-Ni-NiO) et aprés avoir retiré une des deuzx couches (Ni-NiO).
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Comme nous l'avons décrit précédemment, les propriétés magnétiques sont
sensibles aux contraintes mécaniques, méme de trés faible intensité.

Lorsque le substrat Ni est confiné entre deux couches NiO, la distribution des
contraintes planes dans le substrat est uniforme dans la totalité de 1’épaisseur (-7
MPa d’apreés la FIG. 3.13 pour I'exemple du systéme Ni/NiO considéré) . Cet état
de contrainte dans le nickel impose une orientation particuliéere des moments
magnétiques. La magnétostriction du nickel est négative ; les contraintes internes
sont des contraintes de tension et par conséquent les moments magnétiques ont
tendance a s’orienter dans les plans perpendiculaires aux directions des contraintes
internes, i.e. hors du plan dans lesquelles se trouvent les directions des contraintes
(cf. §3.1.2). Ainsi, les contraintes internes conférent au matériau une configuration
en domaine particuliere et induisant une sorte d’anisotropie magnétique.
Contrairement a l’anisotropie magnétocristalline, cette anisotropie magnétique ne
disparait pas aussi rapidement lorsque la température augmente ; la relaxation
totale des contraintes thermiques a lieu a la température & laquelle les échantillons
ont été oxydés, i.e. 950°C ou 1100°C. Ainsi, & T¢ (environ 370°C), les valeurs des
contraintes pour les systémes Ni/NiO élaborés a 950°C et 1100°C diminuent
respectivement de seulement 1/3 et 2/5, conformément au modéle analytique. Par
conséquent, jusqu’a T, cette configuration en domaine, imposée par des contraintes
internes pourtant seulement de quelques MPa, n’est pas aisément modifiée par la
contrainte mécanique dynamique appliquée lors des mesures, de 'ordre de 0,2 MPa.
La mobilité des moments magnétiques étant fortement réduite, la variation
d’aimantation spontanée l'est également. Par conséquent la déformation
magnétostrictive et donc l'effet AE sont fortement atténués, comme observé
expérimentalement. En d’autres termes, le module d’Young apparent des
échantillons revétus des deux cotés tend vers le module d’Young Eg qu’auraient les
matériaux s’ils n’étaient pas magnétiques (ou qu'ont les matériaux
ferromagnétiques lorsqu’il sont aimantés & saturation).

Lorsqu’une des deux couches NiO est retirée, la distribution des contraintes
planes dans le substrat Ni n’est plus uniforme. Les contraintes internes
diminuent linéairement dans 1’épaisseur du substrat et passent d’un état
de tension a un état de compression a ’approche de la surface libre (FIG.
3.13). Il est apparu, que pour un tel état de contrainte, I’effet AE jusqu’a
Tc est plus important que pour un état de contrainte uniforme (induit
par la configuration NiO-Ni-NiO), mais reste moins intense que pour un
état de contrainte a priori nul, i.e. lorsque Ni n’est pas revétu. Ainsi,
quelle que soit la configuration structurale du composite (NiO-Ni-NiO ou Ni-NiO),
les contraintes internes dans le substrat sont de quelques MPa et
suffisent 4 modifier 'organisation des domaines magnétiques. Cependant,

lors de 'application d’une contrainte mécanique dynamique de 1’ordre de 0,2 MPa,
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cette organisation des domaines™ est davantage perturbée pour la configuration Ni-
NiO. La distribution de contrainte non-uniforme induit ’existence de zones non-
contraintes ou trés faiblement contraintes (localisées autour de 1330 pm sur la FIG.
3.13) ; ce sont donc des zones ou les domaines magnétiques sont donc plus sensibles

a la contrainte externe appliquée.

Un récapitulatif des valeurs maximales de AE/E; et de la température
correspondante pour NiO-Ni-NiO, Ni-NiO et Ni, ainsi que la valeur des contraintes
internes dans le substrat Ni pour la configuration NiO-Ni-NiO de chaque systéme
Ni/NiO est reporté dans le tableau (TAB. 3.2).

Les points suivants peuvent étre soulignés a la lumiére de nos discussions

antérieures.

A température d’oxydation fixée, I'augmentation de 1’épaisseur de la couche
d’oxyde augmente les contraintes internes dans le substrat ; l'effet AE en est
réduit (de quelques %).

* A épaisseur d’oxydes fixée, l'augmentation de la température d’oxydation
aboutit & des contraintes internes dans le substrat plus élevées ; 'effet AE en
est réduit (de quelques %).

*  Quels que soient les paramétres d’oxydation, l'effet AE est toujours plus faible
pour le substrat double couche que pour le substrat simple couche ou le substrat
pelé. Cette influence du confinement du substrat s’explique par le caractére
(homogeéne/hétérogene en gradient) des contraintes internes au sein du substrat.

* L’effet AE différe pour les substrats pelés, alors méme que les couches d’oxyde
ne sont plus présentes. Il est probable que les contraintes ne soient pas
totalement relaxées et qu’elles varient selon les conditions d’oxydation.

* La température liée au maximum d’effet AE semble ne pas varier selon les

conditions d’oxydation pour le substrat double couche (environ 110°C), alors

méme qu’elle évolue significativement pour le substrat simple couche et le
substrat pelé : cette température diminue avec 'augmentation de la température

et/ou durée d’oxydation. Ce constat reste inexpliqué a ce stade.

11 est & noter que la zone & proximité de la surface libre est en compression, par conséquent les
moments magnétiques ont tendance & s’aligner selon les directions des contraintes internes, i.e. dans
le plan des contraintes (cf. §3.1.2). Alors que la zone a proximité de U'interface Ni/NiO la zone est en
tension, les moments magnétiques ont tendance & s’orienter hors du plan des contraintes internes

comme nous l'avons précisé précédemment.
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ONi AE/E( max
. eNio
Systéme (nm) . -
NiO-Ni-NiO | NiO-Ni-NiO Ni-NiO Ni
Oxydé a
xydé a 12,4 %
950°C 28 +12 MPa 55 % (111°C) — s
(180°C)
(52h)
Oxydé a
xydé a ] 12,8 % 14,6 %
950°C 13 +7 MPa 6,7 % (110°C) . .
(173°C) (190°C)
(12h50)
Oxydé a
xydé a 6,7 % 10,5 %
1100°C 29 +13 MPa 4,3 % (110°C) . o
(150°C) (160°C)
(4h40)
Oxydé a
xydé a ] 9.3 % 11,9 %
1100°C 16 +9 MPa 5,5% (110°C) . o
(180°C) (190°C)
(1h10)

TAB. 3.2. Valeurs maximales de AE/Ey pour NiO-Ni-NiO, Ni-NiO et Ni (la
température correspondante est indiquée entre parenthéses) et des contraintes

internes dans le substrat pour NiO-Ni-NiO de chaque systéme Ni/NiO.

Par ailleurs, il subsiste toujours une diminution importante du module d’Young
du composite NiO-Ni-NiO a basse température. Cela pourrait signifier que méme si
les contraintes internes dans le substrat Ni imposent une structure particuliére des
domaines magnétiques, celles-ci ne sont pas assez élevées pour annihiler
compleétement 1’anisotropie magnétocristalline a température ambiante. La
diminution du module observé pour les composites NiO-Ni-NiO est donc liée a la
diminution de I’anisotropie magnétocristalline lorsque la température augmente (cf.
§3.2). Cet effet disparait a environ 110°C ou leffet AE est maximum (cf. TAB.
3.2) ; en effet la contribution énergétique des contraintes internes domine alors

completement 1’énergie magnétocristalline a cette température.
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Enfin, nous pouvons discuter des résultats expérimentaux concernant le module
d’Young du nickel brut de réception et du nickel recuit sous vide & 700°C pendant
15h (cf. FIG. 2.23). On rappelle que contrairement a la chute du module observée
précédemment pour les substrats Ni non revétue des systémes Ni/NiO élaborés a
haute température, le module d’Young du nickel brut de réception varie de maniére
relativement linéaire sur ’ensemble de la plage de température 20°C — 600°C. Aprés
un recuit sous vide a 700°C, le comportement élastique du nickel est fortement
modifié et caractérisé par une chute du module, cette chute étant beaucoup plus
marquée que celle des substrats Ni des systémes Ni/NiO.

Nous pensons qu’il subsiste des contraintes résiduelles dans le nickel induites lors
de la mise en forme du matériau par laminage a froid. Celles-ci n’ont certainement
pas été totalement relaxées lors du recuit effectué par le fournisseur (le recuit n’a
duré que quelques minutes). Les contraintes sont sans doute suffisamment
importantes pour « saturer le matériau », c’est-a-dire pour empécher toute
évolution de la structure en domaine. Il n’y a donc pas d’effet AE, la déformation
est purement élastique. Ainsi le module mesuré en température est Ep, a savoir
celui qu’aurait le nickel s’il n’était pas ferromagnétique.

Aprés recuit, les contraintes sont relaxées. L’effet AE est considérable et méme
significativement supérieur a celle des substrats Ni des systémes Ni/NiO (FIG.
3.14), la valeur maximale de AE/Eq étant de 21,5 % a 200°C. On remarque
également, en paralléle, que l'amortissement interne du nickel aprés recuit est
beaucoup plus important que celui avant recuit et méme plus marqué que pour les
substrats Ni des systémes Ni/NiO (FIG. 3.15). La mobilité des domaines
magnétiques est donc trés importante aprés recuit.

Afin de conforter ce raisonnement, nous avons déterminé expérimentalement les
contraintes internes du nickel brut de réception avant et aprés recuit par diffraction
des rayons X. Les valeurs sont de -120 MPa (£20 MPa) pour le nickel brut de
réception et de -100 MPa (+40 MPa) pour le nickel recuit. Les deux valeurs sont
élevées par rapport a celles des substrats des systémes Ni/NiO de l'ordre de 10
MPa. Et elles ne montrent pas de relaxation des contraintes aprés recuit.
Cependant, ces valeurs sont a prendre avec précaution puisque d’une part les
incertitudes de mesure sont grandes par rapport aux valeurs et d’autre part ces
valeurs sont représentatives de ’état de contrainte de la surface de I’échantillon (la
pénétration des rayons X n’est que de quelques micromeétres).

On rappelle que la taille des grains aprés recuit a relativement peu évolué par
rapport a celle du nickel avant recuit et que dans les deux cas, le matériau est tres
peu texturé (cf. TAB. 2.2). Il n’y a donc pas de modifications significatives de la
microstructure aprés recuit qui pourraient expliquer le changement du

comportement magnéto-élastique du nickel.
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FIG. 3.14. Ecarts de module relatif (en %) représentatif de leffet AE en fonction
de la température pour le nickel recuit sous vide a 700°C pendant 15h et le substrat
Ni non revétu du systeme Ni/NiO élaboré a 950°C pendant 12h50.
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FIG. 3.15. Amortissements internes en température du nickel recuit sous vide a
700°C pendant 15h, du substrat Ni non revétu du systéme Ni/NiO élaboré a 950°C
pendant 12h50 et du nickel brut de réception.
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3.5. Et T, ...

Nous avons noté une température caractéristique TQ* a laquelle il y avait une
rupture de pente particuliérement marquée pour 1I’évolution du module d’Young du
composite NiO-Ni-NiO des différents systémes Ni/NiO. Cette température est située
aux environs de 260°C et correspond justement a la température de Néel de 1'oxyde
de nickel [52]. En effet, il s’avére que l'oxyde de nickel NiO est un matériau
magnétique. En dessous de Ty, il apparait un ordre magnétique caractérisé par un
arrangement antiparalléle des moments magnétiques : 'antiferromagnétisme. Au-
dessus de T, le matériau est paramagnétique.

Il parait surprenant que 1’évolution du module du composite soit marquée par
cette température car nous rappelons que les couches d’oxyde représentent au
maximum moins de 3 % en volume du composite NiO-Ni-NiO. Néanmoins, il est
probable qu’un couplage d’échange magnétique entre Ni et NiO puisse influencer les

effets de couplage magnéto-élastique.

Par ailleurs, nous avons réalisé des mesures de modules et de l'amortissement
interne d’un échantillon d’oxyde de nickel massif élaboré par pressage a chaud.
Nous avons effectué ces mesures avant et aprés un recuit a 450°C° pendant 2h. Ces
résultats sont présentés respectivement en FIG. 3.16 et FIG. 3.17.

Le module d’Young de NiO augmente brutalement lorsque la température
augmente a ’approche de Tk.

D’autres auteurs ont observé un comportement élastique de NiO en température
similaire lors de mesures par spectroscopie mécanique [51, 52]. Diverses
interprétations en relation avec le caractére magnétique de NiO ont été avancées
concernant cette augmentation brutale du module a Ty [51, 52, 54, 83]. Quoi qu’il
en soit, 1’écart de module entre la valeur maximale a Ty et la valeur minimale a
température ambiante est encore plus important aprés recuit, tout comme
I’amortissement interne. On pourrait attribuer cette augmentation a un effet
magnéto-élastique engendré par la relaxation de contraintes résiduelles aprés recuit,
comme pour le nickel. On peut également noter une variation non monotone assez
marquée de l’amortissement interne en dessous de Ty jusqu’a température
ambiante qui n’est pas corrélé a I’évolution du module d’Young sur la méme plage
de température.

Il conviendrait donc d’approfondir I’étude concernant les propriétés magnétiques,
et les effets magnéto-élastiques de 'oxyde de nickel, ainsi que les effets de couplage
d’échange magnétique Ni/NiO afin de comprendre l'influence des couches NiO sur

les propriétés magnéto-élastiques du nickel en température.
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FIG. 3.16. Modules d’Young en température d’un échantillon d’oxyde de nickel

massif avant et apres recuit a 600°C pendant 15h.
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FIG. 3.17. Amortissement interne d’un échantillon d’oxyde de nickel massif avant et

apres recuit a 600°C pendant 15h.
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3.6. Et au-dessus de T.

Etant donné que 1’élaboration de nos systémes Ni/NiO a haute température
induit des contraintes résiduelles, il est important de prendre en considération la
sensibilité aux contraintes de la méthode de mesure (cf. §2.1.1.2). Comme ceci ne
peut étre fait en dessous de T. en raison de la prépondérance du couplage
contraintes internes/magnéto-élasticité, nous avons analysé les résultats obtenus au-
dessus de T. du paragraphe 2.3, et plus particulierement de la FIG. 2.22 concernant

les modules d’Young des revétements NiO, de la maniére suivante :

* nous avons d’abord découplé les oxydations a 950 et 1100°C afin de nous
affranchir de possibles variations de masse volumique ;

* les courbes en température présentant la méme évolution, nous nous sommes
limités & garder les seules valeurs de module & 500°C.

* Nous avons considéré un niveau de contrainte identique quels que soient les
conditions d’oxydation et le type de configuration dans lequel les couches
NiO se trouvent, i.e. double et symétrique (NiO-Ni-NiO) ou simple (Ni-NiO).
Cette hypothése s’appuie sur les résultats obtenus & température ambiante :
Les valeurs des contraintes résiduelles dans les revétements NiO sont
relativement similaires selon les conditions d’oxydation, & l'incertitude prés
(cf. TAB. 1.7) et selon le type de configuration (cf. TAB. 3.1).

Les valeurs du module de NiO (GPa) a 500°C sont regroupées dans le TAB. 3.3
selon le type de configuration et ’épaisseur du revétement. Les revétements NiO
d’environ 15 pm d’épaisseur sont qualifiés de « fins » et ceux d’environ 30 pm

« d’épais ».

NiO-Ni-NiO Ni-NiO
Configuration — : : Pa—
Epais Fin Fin Epais
Oxydation
197 207 223 —
950°C
Oxydation
194 196 209 225
1100°C

TAB. 3.3. Valeurs du module de NiO a 500°C (GPa) en fonction du type de

configuration et de l’épaisseur du revétement.

Nous avons vu au paragraphe 2.1.1.2 que la détermination des contraintes
résiduelles via les modules apparents ne pouvait étre analysée quantitativement
qu’a partir d’un niveau de référence qui est I’état non contraint. Comme dans notre
étude nous n’avons pas acceés a cet état, nous nous sommes limités & une analyse

qualitative basée sur la FIG. 3.18.
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FIG. 3.18. Schématisation de l’effet des contraintes résiduelles sur les fréquences du
substrat, du revétement NiO et du composite : avec E, et Es les modules d’Young
respectivement du revétement et du substrat dans l’état de référence non-contraint ;
oRrr et ogs les contraintes respectivement dans le revétement et le substrat ; E.; et
E.2 les modules apparents (états contraints) des revétements respectivement dans
les configurations NiO-Ni-NiO et Ni-NiO.

Si 'on part d’un état de référence idéal non-contraint pour lequel la variation de
fréquence de résonance AF(E,, 0) liée au revétement donne le module réel E, du
revétement, nous pouvons décrire les artefacts de mesure inhérents aux différents
cas de configuration.

Le premier cas a traiter est celui du substrat revétu d’un seul coté (configuration
Ni-NiO). Dans ’hypothése ou le niveau moyen de contraintes est nul dans le
substrat, on ‘lit’ une variation de fréquence AF(E,, or,) liée au revétement plus
grande, i.e. un module apparent E;; du revétement plus grand, en raison des
contraintes de compression or, présentes dans ce dernier (cf. §2.1.1.2):
AF(E;, 0)<AF(E;, or:) et donc E,<E;;. Cette approche peut sembler quelque peu
contradictoire avec la FIG. 3.13 mettant en évidence une distribution de contraintes

dans le substrat dont le niveau moyen est non-nul. Cependant, le modéle analytique
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est une approche simplifiée qui montre juste l'inversion du signe des contraintes
dans le substrat en relation avec la courbure engendrée par le revétement
asymétrique ; on fait donc I’hypothése simplificatrice que 1’intégrale des
contraintes dans le substrat reste faible et peut étre négligée. De plus,
I’équation (2.8) montre que plus le revétement est épais par rapport au substrat
(rapport des épaisseurs e;/es élevé), plus le module apparent du revétement est
grand. Si nous appelons E;je la valeur du module apparent du mono-revétement
épais mesurée par la technique, et E;i¢ celle du mono-revétement fin, nous devons
obtenir I'inégalité E,<E;1r<Eyie.

Dans le cas du matériau revétu des deux cotés (configuration NiO-Ni-NiO), le
niveau de contrainte dans le revétement est inchangé par rapport au cas précédent.
En revanche, la distribution des contraintes dans le substrat est différente : le
substrat est totalement en tension (FIG. 3.13). Le niveau moyen de contrainte
ors dans le substrat étant non-nul et positif, sa fréquence de vibration (son module
apparent) est alors abaissée (cf. équation (2.7)) : Fy(Es, ors)< Fs(Es, 0). Comme le
formalisme de poutre composite (cf. équation (2.3)) n’intégre pas ce décalage
(AF(Es, ogrs) sur la FIG. 3.18), cela revient a surestimer la fréquence de résonance
du substrat donc a sous-estimer la variation de fréquence et donc le
module du revétement : E;»<E,. Par ailleurs, 1’équation (2.8) montre, dans ce
cas, que plus le revétement est épais par rapport au substrat, plus le module
apparent du revétement est faible. Si nous appelons E. la valeur du module
apparent du double revétement épais mesurée par la technique et E,or celle du
double revétement fin, nous devons donc avoir I'inégalité E;se<Erar<E;.

Le TAB. 3.3 est alors complétement cohérent puisque, pour les oxydations a

950°C et 1100°C, nous pouvons écrire les inégalités respectives :
(Er202197) < (Er2f2207) < Er < (Erlf:223),
(Er2e=194) < (Ey2¢=196) < E; < (Er15=209) < (E;1.=225)

Encore une fois, ceci n’est que qualitatif et englobe certaines incertitudes : profil
approximatif des contraintes dans le substrat, comparaison de revétements et de
substrats d’épaisseurs différentes, niveau de contrainte dans les différents
revétements certainement différent. Mais en simplifiant le probléme, la dispersion
apparente des valeurs de module de NiO déterminées & une température donnée
semble tout & fait cohérente avec la sensibilité de la méthode de mesure a la

présence et a la répartition de contraintes internes.






Conclusion générale et
perspectives

Nous nous étions fixés comme objectif principal d’étudier I'influence des couches
d’oxyde sur les propriétés mécaniques du nickel. Un premier résultat surprenant est
apparu avec l’évolution en température du module d’Young du nickel non-revétu.
Ce comportement est caractérisé par une variation non-monotone du module avec
la température et une chute du module trés marquée entre 20°C et 200°C. La
présence de couches d’oxyde, pourtant en trés faible proportion volumique, modifie
considérablement ce comportement, en atténuant fortement cette chute du module.

Pour comprendre ces résultats expérimentaux, il nous a fallu sortir des sentiers
battus de la communauté scientifique des matériaux, pour emprunter ceux de la
communauté du magnétisme. Le nickel est un matériau ferromagnétique, sujet a un
effet de couplage magnéto-élastique, appelé effet AE, qui se traduit par un module
apparent plus faible. Cet effet AE s’atténue rapidement lorsque la contrainte
mécanique associée augmente, pour ensuite laisser place & un comportement
classique purement élastique. L’effet AE n’est ainsi visible que pour de trés faibles
niveaux de contraintes, si bien qu’il dépend fortement des techniques d’essais
mécaniques employées. En 'occurrence, c’est la technique non-conventionnelle que
nous avons utilisée (méthode dynamique résonante) qui nous a permis 1’observation
de ce phénomeéne.

Dans ce contexte, nous avons suggéré que les contraintes résiduelles engendrées
dans le substrat Ni par l'oxydation a haute température sont & l'origine de ce
phénomeéne. Ces contraintes, méme de faible intensité, limitent la réorganisation de
la structure en domaines magnétiques. Par ailleurs, 'influence de la configuration
des couches (double ou simple) pourrait aisément s’expliquer par 1’évolution du
caractére homogeéne/hétérogene de ces contraintes, la disparition du confinement du
substrat par double couche aboutissant & I’apparition d’un gradient de contraintes

compression /tension en son sein.
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Afin d’approfondir 1’étude, il serait intéressant de
pouvoir mettre clairement en évidence les mécanismes
mis en jeu dans la réorganisation de la structure en
domaines magnétiques par des observations directes
de la mobilité des domaines. En ce sens, nous avons
obtenu des premiéres images & température ambiante
des domaines en utilisant la microscopie a force

magnétique (Figure ci-jointe), ce qui laisse envisager

un champ d’étude intéressant (évolution sous
contrainte et en température des domaines magnétiques ; couplage avec la
microstructure granulaire).

Par ailleurs, la méthode par dynamique résonnante apparait étre une technique
de choix pour étudier finement les mécanismes élémentaires mis en jeu. En
particulier, l’exploitation des courbes d’amortissement devrait apporter des
informations cruciales quant & leur compréhension. La complexité du probléme
impose également de pouvoir identifier
les paramétres-clé a lorigine des =
variations fines de leffet AE. Une 200
collaboration avec 'ENS-Cachan a dans 180

ce cadre été initiée. Les résultats
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140
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module d’Young du nickel non-revétu et 120f

revétu des couches d’oxyde, en prenant 0

. 0 1 60 260 360 460 560 660
en compte le couplage magnéto-élastique T (°C)

et Deffet des contraintes internes (Figure ci-jointe). L’accord modélisation/résultats
expérimentaux semble remarquable, tout du moins d’un point de vue qualitatif, et
laisse présager des résultats prometteurs dans ce domaine dans un avenir proche.
Enfin nous avons montré que la méthode dynamique résonante était également
sensible au niveau et a la répartition des contraintes internes d’origine thermique.
Si auparavant, I’analyse ne se faisait que de fagon différentielle a partir d’'un état de
contraintes relachées, ce travail ouvre de mnouvelles perspectives pour la
détermination des contraintes dans le volume de structures : nous avons vu qu’en
jouant sur la configuration et 1’épaisseur des revétements, nous pouvions corréler la
dispersion apparente expérimentale avec la distribution de ces contraintes dans la
structure composite. Une approche numérique plus réaliste du profil des contraintes
dans le substrat couplée a une étude expérimentale sur des substrats mieux calibrés
(épaisseur, grains fins, pas de couplage contraintes/propriétés physiques) permettra
d’affiner les modéles vibratoires permettant une meilleure détermination du niveau

de ces contraintes en s’affranchissant du cété destructif de ’analyse antérieure.



Annexe A

Oxydation du nickel de haute
pureté

L’étude bibliographique a montré que la croissance des couches d’oxyde est trés
sensible a la pureté du matériau, et que les impuretés ont tendance & favoriser la
formation de couches duplex. Nous avons donc effectué des essais d’oxydation a
1200°C pendant différents temps, avec du nickel de plus grande pureté (99,98 %m).
Il est & noter qu’il n’existe pas de feuillards de 2 mm d’épaisseur, recuits et de
pureté supérieure a 99,00 %, dans le catalogue du fournisseur. Nous avons donc été
contraint d’utiliser des feuillards de nickel moins épais, de 1 mm d’épaisseur, recuits
et pur a 99,98 %m.

Les couche obtenues sont effectivement simplex & grains colonnaires et
adhérentes (FIG. A.1). Cependant, I’épaisseur de la couche d’oxyde des échantillons
n’est pas réguliere. Nous I'avons estimé pour des couches élaborées pendant 2h, 15h
et 40h, a respectivement 10+2 pm, 21+£5 pm, et 38+9 pm.

Par ailleurs, une oxydation a une telle température sur ce type de nickel induit
les mémes problémes décrits pour les recuits préalables a ’oxydation, & savoir une
limite d’élasticité trés faible due & une croissance considérable des grains des
substrats (cf. loi de Hall et Petch) rendant la manipulation des éprouvettes difficile.
Le grossissement des grains de nickel a 1200°C est en effet particuliérement
important ; les grains sont presque traversants dans ’épaisseur du substrat (FIG.
A.2).

D’autre part, la FIG. A.2 montre la présence, en quantité importante, de cavités
et d’oxyde au niveau des joints de grains (fléches blanches) dans la totalité de

I’épaisseur du substrat, quelle que soit la durée d’oxydation.
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FIG. A.1. Observation au MEB de coupes transverses des couches d’oxyde : (a)
1200°C/40h/39 pm (b) 1200°C/15h/21 pm (c) 1200°C/2h/10um.

FIG. A.2. Observations au MEB de la coupe transverse d’un échantillon de nickel
oxydé a 1200°C pendant 15h.
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Les observations optiques de la surface brut des couches d’oxyde indiquent une
surface caractérisée par des hétérogénéité de relief. Ces hétérogénéités sont bien
plus importantes que pour les oxydations sur les substrats de nickel a 950°C et
1100°C (FIG. A.3). On note la présence d’amas d’oxyde et également de bourrelets
(fleches blanches en FIG. A.3). En focalisant sur la surface proche d'un amas
d’oxyde puis en focalisant sur le sommet de I'amas d’oxyde (FIG. A.4), nous avons

estimé sa hauteur a environ 10 pm.

FIG. A.3. Observations au microscope optique de la surface brut de la couche
d’oxyde (1200°C/40h,).

» 4.*
=

50 pm

FIG. A.4. Observations au microscope optique d’un amas d’oxyde a la surface brut
de la couche d’oxyde (1200°C/40h) : (a) focalisation sur la surface (b) focalisation

sur l’amas (c) coupe transverse de l’amas.
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La topographie de la surface de l’échantillon oxydé a 1200°C pendant 40h a
également été observée par microscopie confocale interférométrique (MCI)
TALYSURF CCI 6000 et permet de montrer le relief particulierement vallonné de
la surface de la couche d’oxyde (FIG. A.5).

N w A 0O N © ©

o =

FIG. A.5. Image 3D de la Topographie de la surface d’une couche d’oxyde élaborée
a 1200°C pendant 40h.



Annexe B

Masses volumiques et taux de
porosité

Définitions

On distingue deux types de porosité : la porosité ouverte (Po) et la porosité
fermée (Pf) illustrées sur la FIG. B.1.

Pores ouverts (Po) (Pf)
Pores fermés (Pf

Volume solide (Vy)

FIG. B.1. Schématisation des différents types de porosité.
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Le volume apparent V; est défini comme suit :

avec
Vs, le volume solide (sans les pores)
Vpo, le volume des pores ouverts

Vpf, le volume des pores fermés

A ce volume apparent est associée la masse volumique apparente p, définie par :

Mgch
Va

Pa = (B.Q)

avec Mech, la masse de 1’échantillon.

La masse volumique apparente prend donc en compte la porosité ouverte et

fermée. Le taux de porosité totale ewr est alors défini par la relation suivante :

p
ot =1 — pl; (B.3)
t

avec P, la masse volumique théorique (ou absolue) du solide (sans les pores)

De la méme maniére, on peut définir le volume solide apparent Vs, par :
Vsa = Vs+Vpy (B.4)
et la masse volumique solide apparente pss associée :

— Mgch B
psa [/Sa ( 5)

qui prend on compte uniquement la porosité fermée. Le taux de porosité fermée &f

est alors défini par :

psa
g=1-—— B.6
! Ptn (B.6)

Le taux de porosité ouverte s’écrit alors :

€0 = Etot — &f (B.7)
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Méthodes de mesure utilisées

Pesée et calcul du volume de I’échantillon — masse volumique apparente

En premiére approximation, nous avons eu recours & une méthode tres simple qui
consiste a peser le matériau et a déterminer son volume apparent par calcul & 1’aide
de ses dimensions géométriques. Cette méthode est trés facilement applicable étant
donné que nos échantillons ont une forme parallélépipédique rectangulaire. La
procédure est la suivante :

L’échantillon de nickel oxydé est pesé (avec une précision au centiéme de
milligramme) pour obtenir la masse totale my,; (masse du nickel et masse de I'oxyde
de nickel) et ses dimensions sont mesurées finement & l’aide d’un micrométre pour
calculer le volume apparent V, (ni:nio) de I'échantillon oxydé. Ainsi, la relation
(B.2) donne la masse volumique apparente de l’échantillon oxydé. Les couches
d’oxyde sont ensuite retirées par polissage et, de la méme maniére, on détermine a
partir de la masse de l’échantillon de nickel et son volume apparent, la masse
volumique apparente du nickel psz wi). Pour obtenir la masse volumique apparente
de la couche d’oxyde de nickel, il faut connaitre son volume apparent V, wvio). La
longueur et la largeur de la couche sont celles de l’échantillon, 1’épaisseur est
déterminée a l'aide d’observations au MEB (cf. §1.4.3). Ainsi, la masse volumique

apparente de la couche d’oxyde de nickel est donnée par la relation suivante :

Meor — (Va (ienioy = Va vioy) P a vy

P a (Nio) = (B.8)

Va vioy

La précision de cette méthode dépend évidemment de la précision des mesures,
de Vécart a la forme parallélépipédique rectangulaire, et de 1’homogénéité de

I’épaisseur de la couche NiO.

Pycnométrie mercure — masse volumique apparente

Le mercure est généralement un liquide non mouillant, il ne pénétre donc pas
dans les pores ouverts (FIG. B.2). Il est donc possible de mesurer la masse de
mercure déplacée par ’échantillon et donc de déterminer le volume apparent de
I’échantillon. En mesurant la masse de 1’échantillon on en déduit la masse

volumique apparente et la porosité totale (a4 I’aide respectivement des relations
(B.2) et (B.3)).
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Le mercure ne
pénétre pas dans
les pores

FIG. B.2. Echantillon immergé dans le mercure.

Pycnomeétrie hélium — masse volumique solide apparente

L’hélium a un faible diamétre atomique qui lui permet de pénétrer dans de trés
petites cavités. Les atomes d’hélium n’ont donc aucune difficulté a remplir la
porosité ouverte d’un matériau (FIG. B.3). Cette méthode permet donc de
déterminer le volume solide apparent. Connaissant la masse de 1’échantillon, on en

déduit la masse volumique apparente solide (relation (B.5)) et la porosité fermée
(relation (B.6)).

L’hélium pénétre
dans les pores
ouverts

FIG. B.3. Echantillon immergé dans de Uhélium.

Cette méthode est beaucoup plus précise que les précédentes ; cependant, les
caractéristiques mesurées ne sont pas les mémes ; on mesure la masse volumique
solide apparente et non la masse volumique apparente.

Nous avons effectué les mesures a l'aide du pycnométre AccuPyc 1330 de

Micrometrics.



Annexe C

Méthode d’Oliver et Pharr

L’exploitation de la courbe expérimentale charge-décharge en fonction de la
profondeur permet de déterminer le module d’indentation. La FIG. C.1 représente
I’allure générale d’'une courbe d’indentation instrumentée : Lorsque la charge
augmente, la pointe s’enfonce dans le matériau en raison des déformations élastique
et plastique ; puis la charge est maintenue constante et la pointe peut continuer de
s’enfoncer jusqu’a une profondeur maximale h; en raison des déformations
dépendantes du temps (fluage) ; enfin la décharge de la pointe se fait
essentiellement par déformation élastique et laisse une empreinte résiduelle de

profondeur hc.

A
Maintient
Fm """"""""""""""""""""""

o !
«Q :
g. Charge' ,
i (élasto-plastique) ;
. i
« '
) i
3] .
5 :
= !
Décharge
(élastique) |

R > > >

h h h,,

Profondeur de pénétration

FIG. C.1. Courbe charge/décharge typique issue d’indentation instrumentée : avec
Fy, la charge maximale appliquée et hy, he, hy respectivement les profondeurs

maximale, €lastique et résiduelle.
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Il existe plusieurs méthodes pour analyser la courbe de charge/décharge et
déterminer les propriétés mécaniques du matériau ; la validité des résultats dépend
du modele choisi en rapport avec le matériau étudié. Pour déterminer le module
d’indentation, 'objectif général de ces méthodes est de séparer les contributions
élastique et plastique de la réponse du systéme afin de pouvoir traiter la partie
élastique & ’aide des équations de contact entre deux solides élastiques fournies par
Hertz et Sneddon [84]|. Généralement, Le module d’indentation est déterminé a
partir de l'analyse de la phase de décharge de la courbe d’indentation considérée
purement élastique.

Oliver et Pharr [70] ont modélisé la décharge élastique par une loi de type
puissance. En calculant la pente S (i.e. la dérivée de la loi puissance) de la courbe
de décharge a la charge maximale (appelée aussi raideur de contact) et l'aire de la
surface de contact associée A. entre la pointe et le matériau, ils extraient un module

d’indentation réduit E* selon la relation suivante :

Vi
—-525;223 (C.1)

*

avec [, un parameétre dépendant de la forme géométrique de I'indenteur.

Le module d’indentation du matériau F,, est alors déduit a partir du module
d’indentation réduit E et des caractéristiques élastiques connues de l'indenteur tel

que :

— = ! (C.2)

avec,
Ej, le module d’¢élasticité de I'indenteur
Vm, le coefficient de Poisson du matériau

Vi, le coefficient de Poisson de 'indenteur

L’aire de contact A. est déterminée & partir de la profondeur de contact h. a la
charge maximale. Pour déterminer h., Oliver et Pharr supposent un effondrement
de matiére lors de l'indentation (phénoméne appelé « sink-in ») et non une
accumulation de matiére sur les bords de 'empreinte sous la forme de bourrelets
(phénoméne appelé pile-up rencontré généralement pour les matériaux trés mous).
Ils définissent alors hg qui traduit la déflexion du matériau supposée purement

élastique et écrivent :
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Fn
he = hm = hs = h — ag" (C.3)

a est un paramétre dépendant de la forme géométrique de l'indenteur (il est égal a
1 pour un poincon plat et h. correspond alors a l'intersection entre la pente S et
I'axe des abscisses de la courbe d’indentation).

La FIG. C.2 est une représentation schématique de la coupe transverse d’un
échantillon pendant indentation sous charge maximale et aprés indentation avec les
profondeurs caractéristiques associées énoncées précédemment. Cette figure peut
étre associée a la courbe de charge/décharge de la FIG. C.3 sur laquelle est

représentée la pente S et la profondeur de contact h. fonction de a.

profil de la surface Indenteur

o apres décharge
« sink-in » Surface initiale
S o <

~.
~% S

m

profil de la surface sous
| charge mazimale

FIG. C.2. représentation schématique de la coupe transverse d’un échantillon
pendant indentation sous charge maximale et aprés indentation : hy, hy, he et hs
sont respectivement les profondeurs maximale, résiduelle, de contact et de déflexion

€lastique ; le profil de la surface de contact A. est représenté en rouge.

m

S=dF/dh

Force appliquée

'
'
'
'
'
'
' »
T

h SATH, T

T m

h, dépendant de la forme géométrique de lindenteur

Profondeur de pénétration

FIG. C.3. Courbe charge/décharge typique issue d’indentation

nstrumentée méthode d’Oliver et Pharr.






Annexe D

Amortissement interne

La méthode dynamique résonante permet également de caractériser la capacité
d’amortissement d’un matériau a partir de la forme du pic de résonance.

Un matériau parfaitement élastique soumis & une sollicitation mécanique
cyclique, impliquant des déformations dans le domaine élastique, vibre sans perte
d’énergie sauf par frottement externe éventuel avec des éléments environnant (gaz,
fluide, contact avec une autre structure ou un systéme mécanique, etc.). En réalité,
la plupart des matériaux ne présentent pas ce comportement idéal, méme en
considérant 1’absence de frottement externe ; leurs vibrations sont amorties car une
partie de 1’énergie mécanique de déformation est transformée en chaleur. Ainsi,
I’amortissement intrinséque a la structure dans un matériau, appelé aussi
frottement intérieur, peut étre défini dans le cas présent comme étant la dissipation
interne de l’énergie mécanique en chaleur, lorsque le matériau est soumis a des
contraintes mécaniques cycliques impliquant des déformations élastiques.

[’amortissement est défini par le facteur de perte mécanique Q'J :
= D.1
0 - (D.1)

avec
AW, I’énergie dissipée pendant un cycle

W, ’énergie élastique maximum dans le matériau au cours du méme cycle

Cette dissipation irréversible de 1’énergie est issue de nombreux mécanismes qui
engendrent une modification interne de structure a 1’échelle microscopique ou

macroscopique. Ces mécanismes peuvent étre liés a des processus réversibles ou
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irréversibles et peuvent étre étroitement liés a la température, a 'amplitude ou a la
fréquence de la déformation.

L’amortissement interne dont il est question ici est généralement li¢ & un
comportement anélastique (viscoélasticité sous faible charge). Le caractére
anélastique provient de la réorganisation de la structure interne du matériau par les
mouvements des défauts structuraux sous l'effet d’une contrainte appliquée.
Concernant les métaux ou les alliages métalliques, la plupart des mécanismes
donnant lieu & des relaxations anélastiques et associés a des pics de frottement sont
généralement thermiquement activés et se placent a plusieurs échelles : défauts
ponctuels, dislocations, joints de grains, etc. De ce fait, nous avons caractérisé
lamortissement des systémes Ni/NiO lors de 1’étude des propriétés élastiques en
température.

La spectroscopie mécanique est une technique particuliérement adaptée pour
I’analyse de l'amortissement. Deux modes de mesures sont possibles : le mode en
oscillations libres et le mode en oscillations forcées. En mode libre, I’échantillon est
excité, puis livré a lui-méme et isolé du milieu extérieur ; ’amortissement se traduit
alors par un décrément logarithmique des oscillations libres. En mode forcé,
I’excitation de 1’échantillon est constante ; 'amortissement se traduit par exemple
par le déphasage entre la contrainte appliquée et la déformation engendrée de

fréquence identique.

Dans le cas de notre étude, nous avons déterminé l’amortissement par la
méthode dynamique résonante (i.e. en mode libre résonant), simultanément lors des
mesures des fréquences de résonances (des modules d’élasticité). Lorsque
I’échantillon est excité sur une plage de fréquence comprenant sa fréquence de
résonance Ny, le facteur de perte Q_Z correspond & la largeur de bande AN du pic de
résonance a -3 dB de 'amplitude maximale & une température fixe, normalisé sur
Ny:

AN
=

-1

(D.2)

Cette méthode de la « largeur de bande a -3 dB » est aussi appelée méthode de
demi-puissance, puisque les deux fréquences délimitant la largeur de bande sont
déterminées telles que la puissance dissipée soit la moitié de la dissipation
maximale. En terme de gain, la puissance dissipée étant proportionnelle au carré de
la fréquence [85], cela correspond a la gamme de fréquences ou le gain en tension est
égal au gain maximum divisé par racine de deux, c’est & dire & -3 dB de la réponse

maximale si I’on raisonne en décibel (FIG. D.1).
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max

-3 dB

Gmax/ 4/2

1011

Gain en tens

N, Ny N,
Fréquence

FIG. D.1. Méthode de la largeur a -3 dB.






Annexe E

Evolution de ’effet AE avec la
température des systémes

Ni/NiO

Les FIG. E.1 et FIG. E.2 représentent respectivement les évolutions de 'effet AE
et de 'amortissement interne du systéme Ni/NiO élaboré a 1100°C pendant 4h40.
Et les FIG. E.3 et FIG. E.4 représentent respectivement les évolutions de l'effet AE
pour le systéme Ni/NiO élaboré a 950°C pendant 12h50 et pour le systéme Ni/NiO
élaboré a 950°C pendant 52h.
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FIG. E.1. Ecarts de module relatif (en %) représentatif de l’effet AE en fonction de
la température pour le systéeme Ni/NiO élaboré a 1100°C pendant 4h40 : du
composite NiO-Ni-NiO, du composite Ni-NiO et du substrat Ni. Epaisseur de la
couche NiO : 29 ym.
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FIG. E.2. Amortissements internes en température du systéme Ni/NiO élaboré a
1100°C pendant 4h40 : du composite NiO-Ni-NiO, du composite Ni-NiO et du
substrat Ni. Epaisseur de la couche NiO : 29 um.
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FIG. E.3. Ecarts de module relatif (en %) représentatif de l'effet AE en fonction de
la température pour le systéeme Ni/NiO élaboré a 950°C pendant 12h50 : du
composite NiO-Ni-NiO, du composite Ni-NiO, du substrat Ni. Epaisseur de la
couche NiO : 16 um.
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FIG. E.4. Ecarts de module relatif (en %) représentatif de leffet AE en fonction de
la température pour le systéme Ni/NiO élaboré a 950°C pendant 52h : du composite
NiO-Ni-NiO et du substrat Ni. Epaisseur de la couche NiO : 28 um.
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Influence de films fonctionnels sur les propriétés élastiques des
substrats associés : application au systéme Ni/NiO

Résumé : L'objet de ce travail est d’étudier 'influence des revétements natifs (oxydes) sur les
propriétés élastiques du substrat associé. L’étude a été effectuée sur du nickel pur
polycristallin, matériau modéle pour l'oxydation. Les couches d’oxyde de nickel ont été
élaborées a des températures et des durées différentes. Elles sont toutes caractérisées par une
microstructure duplex comprenant une couche interne & grains équiaxes et une couche externe
a grains colonnaires. Les propriétés élastiques du revétement ont été caractérisées a
température ambiante par indentation instrumentée. Si un effet de microstructure locale de la
couche d’oxyde est détecté sur la réponse élastique, il reste toutefois assez ténu. Les propriétés
élastiques macroscopiques des systémes Ni/NiO ont été examinées en fonction de la
température a 1’aide de la méthode dynamique résonante. L’évolution des modules d‘élasticité
en température du substrat de nickel est caractérisée par un comportement trés atypique. La
présence de couches d'oxyde, pourtant en trés faible proportion volumique, modifie
considérablement ce comportement. De plus, selon les conditions d’oxydation et la
configuration des couches, l'effet est plus ou moins marqué. Le comportement élastique
atypique du nickel en température est associé & un couplage de type multi-physique, lié & son
caractére ferromagnétique. Dans ce cadre, nous avons suggéré que les contraintes internes,
engendrées dans le substrat nickel par l'oxydation & haute température, limitent 1’effet
magnéto-élastique et tendent a induire un comportement classique purement élastique.

Mots-clés : Nickel, Métaux--Effets des hautes températures, Oxydation, Revétements,
Contraintes  mécaniques,  Spectroscopie = mécanique, Nanoindentation  instrumentée
Ferromagnétisme, Couplage magnéto-élastique

Effect of functional films on the elastic properties of the associated
substrate: application to the Ni/NiO system

Abstract: This work aims to study the effect of native coatings (oxides) on the elastic
properties of the associated substrate. It was performed on pure polycrystalline nickel, a model
material for oxidation. Oxide scales were obtained at various temperatures and for different
dwell times. All the scales exhibit a duplex microstructure, characterized by a layer of equiaxed
grains topped by a layer of columnar grains. The elastic properties of the scales were
characterized at room temperature using instrumented indentation tests. While an effect of the
local microstructure of the scale was observed on the elastic behavior, it remains subtle. The
macroscopic elastic properties of Ni/NiO systems were investigated in temperature using the
dynamical resonant method. The temperature dependence of nickel moduli of elasticity exhibits
a very atypical behavior. The presence of oxide scales, while representing a low volume
fraction, impacts significantly the elastic response. Actually, this latter effect depends on the
oxidation conditions and the structural configuration of coatings. The atypical elastic behavior
in temperature is associated with a multi-physics coupling, due to the Ni ferromagnetic
character. In this framework, we have suggested that the internal stresses generated in the
nickel substrate, resulting from the oxidation, reduce the magneto-elastic effect and tend to
result in a classic behavior purely elastic.

Keywords: Nickel, Metal--Effect of high temperatures on, Oxidation, Coatings, Strains and
stresses, Mechanical spectroscopy, Instrumented nanoindentation, Ferromagnetism, Magneto-
elastic coupling
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