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Résumé :

La formation d’une couche d’oxyde thermique sur un métal entraine I’apparition d’une déformation
spécifique liée a la croissance de 1’oxyde. Dans ce travail, nous considérons que cette déformation est
proportionnelle a I’épaisseur de la couche d’oxyde. Le coefficient de proportionnalité correspond a une
caractéristique intrinséque du systéme. Pour étudier cette déformation, nous avons choisi d’analyser les
contraintes dites de « croissance » qui lui sont associées, dans les oxydes se développant sur des substrats
de nickel, de fer et enfin de fer préalablement phosphaté. L’oxydation des deux premiers métaux est
classiquement parabolique. En revanche, I’oxydation du fer phosphaté montre plusieurs caractéristiques :
inversion des pourcentages de phases majoritaires dans la couche d’oxyde, transition cinétique. Des
analyses menées notamment par Diffraction des Rayons X (évolution des pourcentages de phases) ont
montré que le film de phosphate semblait se comporter comme une barriére de diffusion. La stabilité de la
couche de phosphate au cours de I’oxydation ainsi que I’évolution de la morphologie des couches d’oxyde
(présence de germes de magnétite dans les « vallées » des cloques de la premiére couche d’hématite) ont
permis de confirmer que I’accident cinétique est d’origine mécanique. La mesure des contraintes dans les
oxydes a été réalisée in-situ par thermodiffraction (méthode des « sin®y »), avec I’apport du Rayonnement
Synchrotron. Cette technique a été mise en ceuvre selon deux variantes : montage Q a incidence fixe et a
incidence variable. Ces deux méthodes présentent des avantages et des inconvénients jouant en sens inverse
I’un de I’autre : temps de mesure et incertitude associée. L’oxyde de nickel (NiO) présente une contrainte
de compression quasi constante au cours du temps, pour les deux températures étudi¢es (800°C et 900°C).
La mesure des contraintes dans les oxydes se formant sur le fer non traité, a 350° et a 400°C, a permis de
mettre clairement en évidence une phase de relaxation, dans la magnétite Fe;O,4. Le fer phosphaté présente
une courbe d’évolution de la contrainte dans I’hématite a-Fe,O;, caractérisée explicitement par une région
de croissance suivie d’une zone de la relaxation. Enfin, la modélisation de 1’évolution des contraintes dans
les systémes oxydes thermiques sur métal nous a permis dans un premier temps de reproduire
qualitativement les résultats expérimentaux. Ensuite, nous avons développé une méthode d’identification de
certains paramétres caractéristiques du systéme. Aprés comparaison des courbes simulées aux résultats
issus de I’expérience, il apparait que ce sont les paramétres déterminés par une méthode « inverse » qui
permettent de reproduire au mieux les mesures.

Abstract :

A metal oxidation leads to a specific strain link to the oxide growth. In this work, this growth strain is
supposed to be proportional to the oxide layer thickness. The proportionality coefficient corresponds to an
intrinsic characteristic of the system. To verify these hypotheses, we chose to study the « growth » stresses
in some metals : nickel, untreated iron and phosphated iron. The first two materials oxidation is classically
parabolic. On the other hand, the phosphated iron oxidation shows several features : phases inversion in the
oxide layer, kinetic transition. Complementary analyses led by X — Rays Diffraction showed that the layer
of phosphate seemed to play the role of a diffusion barrier. The stability of the phosphate layer during the
oxidation and the oxide layers morphology confirmed that the kinetic accident has a mechanical origin. The
measure of the stresses in the oxides has been achieved by XRD (« sin?y » method), with Synchrotron
Radiation. Two techniques have been performed : the Fixe Incidence Multiplane and the classical Q-tilting,
presenting opposite advantages and inconveniences : time of measure and error. The nickel oxide presents
an almost constant compression stress during the time, for the two studied temperatures (800°C and
900°C). The measure of the stresses on oxides growing on the untreated iron (350° and 400°C) emphasises
a clearly stress relaxation zone. The phosphated iron presents an explicitly curve, with an ascending zone
and a stress relaxation zone. In the first time, the stresses modelling in thermal oxides on metals allowed us
to reproduce experimental results. Finally, we develop an identification method of the system parameters.
After comparison of the simulated curves with the experimental ones, it appears that the parameters
obtained from the « inverse » method allowed to reproduce the measures.

Mots-clés : Mécanique des couches minces, Oxydation haute température, Déformation de croissance,
Nickel, Fer non traité, Fer phosphaté, Diffraction des Rayons X, Rayonnement Synchrotron, Contraintes
résiduelles, Contraintes thermiques, Modélisation, Relation asymptotique, Simulation numérique
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Introduction

Les systemes meétalliques sont d’usage courant dans les applications a hautes
températures. Dans ces environnements, une corrosion « séche » correspondant a la mise
en contact d’'un métal avec une atmosphere agressive (présence de substance oxydante
rendue réactive par la température) peut alors se produire. La dégradation du matériau se
traduit par la formation d’un produit de réaction adhérent au métal ou non. Cela peut
entrainer a plus ou moins long terme la perte d’intégrité du systéme. Dans ce travail, nous
avons essentiellement utilisé des atmospheres naturelles ou reconstituées dont 1’élément
réactif principal est le dioxygéne O,. Il se forme alors des couches d’oxyde, par réaction
chimique d’oxydo-réduction.

Outre les sollicitations chimiques (oxydation dans notre cas), le systéme subit
¢galement des sollicitations mécaniques. Ainsi, il n’est pas rare que la dégradation résulte
des contraintes thermiques induites au refroidissement par la différence des coefficients
de dilatation thermoélastiques entre le substrat métallique et 1’oxyde. Toutefois, lors de
I’oxydation en isotherme, I’interaction mécanique entre le substrat et la couche d’oxyde
en formation génére des contraintes résiduelles dites « de croissance », qui se doivent
d’étre estimées. En effet, lorsque le maintien a haute température ne permet pas une
relaxation suffisante de ces contraintes résiduelles avant le refroidissement (durée du
palier isotherme trop courte, vitesse de fluage faible), alors la mesure et/ou la
modélisation de ces contraintes est une étape nécessaire pour bien appréhender la totalité
du chargement mécanique du systeme. Notons qu’a ce jour, peu de données
expérimentales sont disponibles a la fois sur la cinétique d’évolution et le niveau des
contraintes « de croissance » a haute température. Elles sont cependant nécessaires pour
une comparaison avec les modélisations.

Dans ce travail, on privilégie I’étude des contraintes dans les oxydes thermiques
qui se développent sur le fer et le nickel. Ces métaux sont a la base de nombreux alliages
industriels utilisés @ moyennes températures. D’autre part, ces métaux et leurs oxydes
présentent également 1’avantage d’étre bien connus du point de vue de leurs propriétés

cinétiques et microstructurales. En outre, cette thése fait suite a des travaux antérieurs qui



ont montré D’apparition progressive de cloques a la surface d’échantillons de fer
préalablement phosphatés, puis oxydés a 400°C. Cette évolution de la morphologie de la
couche d’oxyde étant en relation avec des phénomenes mécaniques, il nous a semblé
opportun de suivre également 1’évolution des contraintes « de croissance » sur le fer
phosphaté.

C’est la Diffraction des Rayons X qui a été mise en ceuvre dans ce travail pour
mesurer les contraintes résiduelles, a la fois in-situ pendant la croissance des films
d’oxyde, ainsi qu’aprés retour a température ambiante. Nous avons eu 1’opportunité
d’utiliser le Rayonnement Synchrotron a travers trois projets d’expérience au LURE
(ligne de lumiére H10, dédiée aux études en environnement haute température) au cours
de cette these. Le fort flux de photons dont on dispose alors nous a permis de privilégier
I’étude des premiers stades de croissance des couches d’oxyde tant en ce qui concerne
I’évolution cinétique, que pour la mesure des contraintes. Les expérimentations en
température autorisent en effet le suivi en paralléle du développement des phases
cristallines et des déformations s’y produisent. L’arrivée au laboratoire au cours de cette
thése d’un diffractometre 4 cercles, équipé d’un détecteur courbe et d’un montage de
thermodiffraction nous a également permis d’obtenir un certain nombre de résultats

complémentaires.

Dans le premier chapitre, nous effectuerons des rappels de mécanique des couches
minces, en insistant sur les différentes descriptions possibles (état de contraintes planes
au sens strict, état de contraintes dans 1’approximation d’une flexion faible). La suite du
chapitre a pour but de rappeler les différents comportements d’un matériau a hautes
températures : thermoélasticité et viscoplasticité. Ce dernier aspect est abordé d’une part,
d’un point de vue microscopique pour justifier la forme de la loi utilisée par la suite (loi
de Norton avec N = 1) et d’autre part, macroscopiquement pour appréhender la nature
tensorielle de la loi de comportement.

Le deuxieme chapitre donne des éléments de corrosion seche : thermodynamique
chimique de Il’oxydation a hautes températures (diagramme d’Ellingham...),

thermodynamique des processus irréversibles aboutissant aux lois cinétiques (évolution



de I’épaisseur des couches d’oxydes thermiques). On présentera différents cas, ayant un
intérét pour la suite de ce travail : croissance d’un oxyde suivant la théorie de Wagner,
croissance en paralleéle de deux oxydes, puis influence d’un revétement sur 1’oxydation.
La suite de ce chapitre est une synthese bibliographique non exhaustive de différents
modeles existants, traitant des déformations de croissance. Celles-ci se développent au
sein de la couche d’oxyde, lors de I’oxydation d’un métal et sont responsables de
I’apparition des contraintes résiduelles (« de croissance ») dans le systéme. Enfin, nous
proposerons d’élargir un de ces modéles microstructuraux par une approche
thermodynamique.

Apres une bréve description de la préparation des échantillons, ainsi qu’un rappel
des principales techniques expérimentales utilisées (Microscopie Electronique a
Balayage, Analyse Enthalpique Différentielle, Spectroscopie d’Electons Auger et
Analyse Thermo-Gravimétrique), nous donnerons les résultats expérimentaux
concernant I’oxydation des matériaux retenus dans ce travail : le nickel, le fer non traité
et le fer phosphaté. Ces résultats seront comparés a ceux de la littérature. En ce qui
concerne le fer, I'influence d’un revétement mince de phosphate sur la cinétique
d’oxydation du systéme a déja été mise en évidence au laboratoire, au cours de travaux
antérieurs. Aprés une rapide synthése des principaux résultats obtenus, des analyses
complémentaires permettant d’expliquer plus précisément les mécanismes d’action du
film de phosphate seront présentées.

Le chapitre IV traite du principe de la mesure des contraintes par Diffraction des
Rayons X. Ce chapitre a caractére instrumental aborde dans un premier temps les
hypotheses liées aux conditions d’utilisation de la technique dans sa version simplifiée
(absence de cisaillement, de gradient de contrainte, de texture ; transition d’échelle...).
Ensuite une présentation des réglages est effectuée et I’influence de la température sur la
mesure est analysée. Ceci ameéne a considérer un ensemble de corrections qui sont
nécessaires dans le processus de traitement de 1’information expérimentale. Enfin, les
différents montages (incidence fixe et variable) utilis€s, ainsi que leurs caractéristiques
(incertitudes expérimentales sur la mesure...) sont présentées. Le montage € a incidence

fixe, couplé a un détecteur courbe, présente a priori ’avantage de pouvoir effectuer des



mesures aux temps courts de I’oxydation, ce qui est nécessaire pour étudier les systémes
dont la cinétique est rapide.

La premicre partie du chapitre V présente les résultats expérimentaux concernant
la mesure des contraintes résiduelles in-situ pendant 1’oxydation (c.-a-d. dans le four, en
atmosphere oxydante). Les mesures ont été réalisées sur différents goniomeétres
(Rayonnement Synchrotron de la ligne H10 du LURE avec détecteur ponctuel ;
diffractomeétre classique Inel avec détecteur courbe) et avec 2 montages Q différents,
autorisant une confrontation des résultats entre eux. Les résultats sur le nickel, le fer non
trait¢ et le fer phosphaté sont analysés et discutés par rapport a ceux donnés dans la
littérature sur des systémes similaires. La seconde partie de ce chapitre est consacrée a la
détermination des contraintes résiduelles aprés retour a température ambiante. Celle-ci
inclut la contrainte d’origine thermique dont la valeur est extraite avant d’effectuer une
comparaison avec les valeurs issues d’un simple mode¢le thermoélastique.

Le dernier chapitre est dédié a la modélisation des contraintes dans les oxydes
thermiques. Le but est d’essayer de prédire théoriquement 1’évolution temporelle des
contraintes résiduelles (dite de « croissance ») dans les couches d’oxydes en formation.
En utilisant les bases de la mécanique des couches minces (chapitre I), ainsi que 1’analyse
proposée pour décrire les déformations de croissance (chapitre II), on en déduit un
systéme d’équations permettant de rendre compte de 1’évolution de ces contraintes avec
le temps d’oxydation. L’application de ce modele aux matériaux étudiés au cours de ce
travail, prenant en compte les résultats expérimentaux des cinétiques d’oxydation
(chapitre III), conduit & un ensemble de courbes théoriques. La détermination des
coefficients du modele est réalisée par identification et comparaison avec les courbes

expérimentales obtenues au chapitre V.
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Chapitre I. Eléments de mécanique des couches minces

[.1. Introduction et généralités

Suivant la géométrie, on distingue deux sortes de matériaux : les matériaux massifs et
les couches. Les couches sont caractérisées par une dimension h beaucoup plus petite que les
deux autres L. On distingue également les couches trés minces ou nanocouches (de 0,1 a 100
nm), les couches minces (de 0,1 a 100 um) et les couches épaisses (de 0,1 a 100 mm). Le
travail réalisé dans cette these se limite a 1’étude des couches minces.

Celles-ci sont la plupart du temps en contact avec un substrat. Leur faible dimension
les rend particuliérement sujettes a des sollicitations extérieures ou pouvant provenir du
substrat lui-méme. Les systemes métaux/oxyde de métaux sont de cette catégorie. Les
contraintes mécaniques qui se développent dans ces systémes peuvent étre particuliérement
préjudiciables pour l'intégrité des structures. L'analyse de ces contraintes est donc une étape
nécessaire lors de 1'étude des oxydes thermiques. On peut en trouver une analyse approfondie
dans I’ouvrage de M. Schiitze [SCH91].

Ce travail s’inscrit dans un cadre pluridisciplinaire, a la fois mécanique et physico-
chimique (oxydation des métaux). Les notions mécaniques sont issues de la Mécanique des
Milieux Continus. En dehors de certaines relations spécifiques, les équations de base sont

données dans les rappels d’¢élasticité de I’annexe A.

sl}
v

A

Figure 1.1 : Repéres et notations utilisés

(Origine z = 0, au centre de la plaque)

Pour étudier 1’état mécanique du systéme, il faut se donner le champ de tenseur des
contraintes, en tout point et a tout instant. Or, 1’étude mécanique des couches minces peut étre

faite a partir de différentes hypotheses que nous allons détailler.
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[.2. Expression du tenseur des contraintes
Le comportement mécanique d’une couche mince est généralement décrit en
négligeant le gradient de contrainte suivant les dimensions x et y de la couche (figure I.1).
L’invariance du probléme par translation ne peut étre réalisée que si les longueurs suivant

u, etu, de cette couche sont infinies (en pratique trés grandes devant son ¢paisseur). C’est

effectivement le cas, par définition, dans une couche mince. La contrainte est donc supposée
constante dans le plan de la couche. La symétrie du probléme impose seulement une
dépendance du type cij(z). D’autre part, ce résultat est relié a une hypothése implicite : la
planéité de la couche (avant déformation). L’équation d’équilibre des forces donne alors
oi3(z) = cste = 0 (via les conditions aux limites). Les forces volumiques y sont négligées. Dans
le repere du laboratoire, le tenseur des contraintes s’écrit alors :
6, (2) ©6,(2) 0 o,(2) t(2) 0
= (Gij )(thﬂ) =0, o, 0 1(z) o,(2) O
0 0 0 0 0 0

(Riano ) (Riano )

all

L’utilisation de la relation de compatibilité de Beltrami sans forces volumiques (cf. annexe A)
d’o;

dz?

donne : Ao, = =0 ce qui donne cj(z) = Aj z +B;;. De facon générale, si les forces

volumiques sont constantes ou nulles, tout champ de contraintes constant ou linéaire par
rapport aux variables d’espace satisfait aux équations de Beltrami.
Remarque : Négliger le gradient de contrainte dans la couche revient a avoir A;; = 0, soit 6 =

Bj; = cstejj (uniformité de I’état mécanique dans la couche).

I.3. Etat de contraintes planes (au sens strict)

Cependant, il est possible de définir différemment 1’état mécanique dans les couches
minces. Ainsi, on peut considérer a cause de la géométrie qu'on a un état de « contraintes
planes ». Rigoureusement, cet état se définit de la fagcon suivante [COIO1] : dans le tenseur
des contraintes, exprimé dans le repere principal (u,,u,,u,,), la composante o, liée a la
dimension h la plus petite, est nulle. On parle alors de biaxialité. Ceci suppose que la couche
soit plane (avant et aprés déformation). Dans le repére principal (ou « propre »), le tenseur des

contraintes s’exprime donc ainsi :

s, 0 O
g = (Gij )(Rpmpre) = 0 GII 0
0O 0 O

(R propre)
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L’état de contrainte est effectivement biaxial. Dans le repére du laboratoire (qui est

aussi celui de I’échantillon, tant qu’il reste fixe) et pourvu que u,, =u,, on aura :

0 (Xy) o,y 0 o, (xy) 1(xy) 0
5=(0,),  =[og@y o,&y 0] =[xy &y 0
0 0 0 0 0 0

(Ripo) (Rigo)
Par définition d’un état de contraintes planes, on voit que les composantes dans le plan
ne dépendent que des coordonnées suivant x et y (champ de tenseur bidimensionnel), mais pas
de la coordonnée z [DUV9S8]. Dans cette hypothése, il ne peut exister de gradient de

contrainte suivant z.

[.4. Synthése des différents états mécaniques
On peut donc synthétiser les deux paragraphes précédents de la fagon suivante :

e Aspect géométrique : couche mince (h<<L) et plane (avant)
= Gij(z) = Ajjz+Bjjavecij=12etocz=0aveck=1..3

+ pas de gradient de contrainte /z = oj;=Bjjavec1,j=1,2etcz=0aveck=1..3

e [Etat de contraintes planes (stricto sensu) :
= cjj(x,y)aveci,j=12etois=0aveck=1.3
= pas de gradient de contrainte suivant u,

+ invariance par translation < { couche mince (h<<L) et plane (aprées) }
= ojj=Bjavecij=1,2etoz=0aveck=1..3

Ces deux systemes d’hypothéses ne sont donc pas tout a fait équivalents. En effet,
dans un cas la nullité du gradient de contrainte est une des hypothéses elle-méme, et dans
Iautre cas, elle découle des hypotheses de départ. La forme du tenseur des contraintes est la
méme si, et seulement si, la couche est mince, plane (avant) et qu’il n’y a pas de gradient de
contrainte (<= plane apres, comme on le verra par la suite).

Pour une couche mince plane, on pourra donc, a priori, considérer 2 états mécaniques
distincts. Le premier, dénommé par la suite état de contraintes planes « au sens large »,
conduit a un tenseur linéaire en z. Le second, dénommé par la suite état de contraintes planes
«au sens strict », conduit a un tenseur des contraintes constant. L’hypothése principale

nécessaire dans les deux cas est la planéité de la couche (avant déformation). Cet aspect sera

revu quand on s’intéressera au vecteur déplacement U .
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L.5. Isotropie des contraintes
Une hypothése supplémentaire peut €tre faite en supposant I’isotropie des contraintes
dans le plan parall¢le a la surface. Si on part d’un état de contraintes planes (au sens large ou
au sens strict), I’hypothése d’isotropie équivaut a 6y = oy = o et T = 0. Le tenseur des

contraintes n’a plus que 2 composantes non nulles et égales entre elles. Ce que ’on peut

symboliser par :
c, 1 O c 00
0= (Gij )(Rlabo) =l T% 0 — > o= (Gij )(Rlabu) =|0 ¢ 0
0 O 0 00

(Rigo) Rigpo)
Un tel tenseur est invariant par rotation autour de 1’axe u,. Une telle hypothése est
licite si la géométrie des échantillons posseéde cette invariance. En théorie, par définition
d’une couche mince, les effets de bords sont négligeables et la géométrie de 1’échantillon

importe peu. En pratique, on utilisera si possible des échantillons finis a géométrie circulaire.

1.6. Expression du tenseur des déformations
La loi de Hooke de 1’¢lasticité dans le cas d’un matériau isotrope, est rappelée dans
I’annexe A. Pour un état de contraintes planes au sens strict, le tenseur de déformation

correspondant s’écrira donc de la fagon suivante :

e (Xy) &,(Xy) 0 e, (Xy) v(Xy)2 0
T=ey), =| Eu oY) Ey0y) 0 =l vxy2 ey 0
O 0 8Zz (X’ y) (Rlabn) O O Sz (X’ Y) (Rlabn)
avec : Equation .1 & =- s (e, +€ )——L(s +ge,,)
. q * 7z 7\( + 2“ XX yy 1 —v XX yy

Cette relation est valable seulement en élasticité.

Pour un état de contraintes planes au sens large, le tenseur de déformation
correspondant s’écrit de la fagon suivante :
£.(2) 8,2 0 () 122 0
G Jo =|2s@ @ 0 Y@2 €,z 0
0 0 e, (2) R 0 0 ¢,(2) Ry

dont la forme est du type : €i(z) = A*jxz +B*;; ou A* et B* sont des constantes ; les &;(z)

vérifiant toujours I’équation I.1.
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Remarque : Méme si ces expressions sont obtenues en considérant un comportement
purement ¢€lastique et isotrope, on suppose qu’on obtiendrait les mémes formes du tenseur et
de dépendance en z, quel que soit le comportement du matériau. La notion de déformation
¢lastique sera revue par la suite.

Sous la condition d’isotropie dans le plan parallele a la surface, le tenseur des

déformations (au sens strict ou au sens large) s’écrit :

e, v2 O e 0 0
&= (gij )(le) =12 ¢, 0 S B = (gii )(R.aw =10e 0
0 0 &, (Riapo) 00 &, Rigno )

Il posseéde 3 composantes non nulles. Dans le cas de I’¢lasticité, elles sont non indépendantes

st 2V i
1 I e .
et telles que: & """ =— g“*1% Pour des comportements différents, on verra qu’il

’ 1—v

existe toujours un lien entre ces deux grandeurs.

1.7. Vecteur déplacement U
De facon générale, pour une couche mince, plane (avant déformation) et présentant
une isotropie dans son plan, le vecteur déplacement satisfaisant au tenseur des déformations,

lié a un état de contraintes planes au sens large, est du type [LAN9O], [TIM61] :

U, =(A*xz+B*)x+G,z-G,y+C,
U, =(A*xz+B*)y+G,x-G, z+C,

ch
I

ZZ

~ ~ %
U, :—(A"‘><7+B*><z)—A7(x2 +y)+G, y—-G,x+C,

A* et B* sont des constantes définies a la fin de ce paragraphe, et C; et Gj sont des
constantes d’intégration reliées a un déplacement rigide de la couche (translations et rotations
globales), déterminées par les conditions aux limites (présence d’appuis qui limitent les
degrés de liberté). U, permet d’obtenir 1’équation de la déformée, aprés transformation. Pour
I’altitude z = 0 (origine au centre de la plaque), on obtientla déformée de la fibre

« moyenne » que 1’on note (X, y), ce qui donne :
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%
C(x,y):—AT(x2+y2)+Gxy—ny+CZ, qui est D’équation d’un paraboloide de

révolution (pas nécessairement autour de u,). A partir de ce choix du vecteur déplacement,

e—B*

on obtient la relation : A, {(X,y)=-2A%*= —2( j, valable seulement pour une plaque

V4

mince faiblement fléchie [LAN90]. Cette relation redonne, pour une dépendance
unidimensionnelle, 1’équation classique de la déformée d’une poutre soumise a de la flexion
faible.

Si la couche reste plane aprés déformation, cela implique que A* soit nulle (courbure
nulle). Dans ce cas, on en déduit que le tenseur des déformations et des contraintes (pour un
matériau €lastique et isotrope) est constant. La condition de planéité aprés déformation a donc
méme conséquence que la condition d’absence d’un gradient de contrainte selon z (cf.
paragraphe 1.2). Ceci permet finalement de raccorder plus logiquement les hypotheses
associées aux 2 types de contraintes planes, a la limite ou leur tenseur des contraintes est
constant.

La prise en compte d’une dépendance par rapport a z doit étre vue comme une
approximation a un ordre supérieur. Néanmoins, le déplacement doit rester suffisamment petit
(écart faible a la planéité apres déformation, soit A* relativement petit). Un état de contraintes
planes au sens large correspondra donc a une flexion faible du systéme.

Dans le cas d’un comportement purement élastique, on peut vérifier que le vecteur
déplacement satisfait effectivement I’équation de Lamé-Clapeyron-Navier donnée dans

I’annexe A, pourvu que : A* = liA* et B* = 12—VB *,
-V -V

I.8. Conditions sur U et & entre une couche mince et un substrat
Les couches minces peuvent se présenter de deux fagons : soit on les trouve seules,
soit la plupart du temps, elles sont associées a un substrat. C’est le cas présenté sur la figure

I.2, qui nous intéressera plus particulierement dans ce travail.

Couche mince

Substrat

Figure 1.2 : Couche mince + substrat
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Dans ce dernier cas, on a 2 couches en présence : le substrat et la couche mince. A
nouveau, on fait ici I’hypothese implicite de la planéité de la couche. L’adhésion de la couche
sur le substrat induit un comportement mécanique différent d’un matériau seul. Tant qu’il n’y
pas de décollement au niveau de I’interface, les 2 phases vont s’influencer mutuellement d’un
point de vue mécanique. Pour prendre en compte ce lien, on est amené a ajouter les conditions
de continuité a I’interface qui perdurent tant que I’énergie d’adhésion est suffisante.

Mathématiquement, la continuité¢ du déplacement se traduit par 1’égalité du vecteur
déplacement a I’interface, soit : ﬁc(x, YV, Z=2,t) = ﬁs(x, y,Zz=12,t) VX,y,t

(avec indices C : couche mince ; S : substrat ; I : interface)

Dans I’hypothése d’un état de contraintes planes (on néglige ici Gj, ce qui n’affecte pas les
résultats finaux), cela conduit a :

Uece=A*xz; +B* ) xx+C, = (A*sxz, + B¥*)xx+C = U4
Ue=A*xz, +B*)xy+C =(A*;xz, + B*)xy+C ¢ =Ug

2 *
c

~ ~ A
U, =—(A*, x%+B*C xz) =

(X2 + yz) + CZC

2 *
s

:_(‘Z‘*s X%"’ﬁ*s XZ;)— > (Xz +y2)+CzS =U,

Ces équations étant vraies quel que soit x et y, et notamment pour x =y = 0, on obtient :

2 2
Che=Cy 3 Co=Cyg ;s —(A%, x%+1~3*c xz,)+C . = (A% ><%+1§*s x7,)+C

En introduisant ces relations dans le cas quelconque, on aura :

(A*.xz, +B* )xx=(A*;xz, + B*{)xx A* . xz, +B*. = A* xz, +B*
(A*.xz, +B*.)xy=(A* xz, + B*)xy =
*

A A* —
SOy = 4y Atc =A%

La premiére équation du second systeme peut également s’obtenir en considérant
directement la continuité de la déformation a tout instant, soit €.(z = z,,t) = £(z = z,, 1), Vt.
On exprimera cette condition en utilisant la dérivée temporelle de cette expression, soit :

) Ec(z=2z,t)=¢4(z=12,1)
Equation 1.2 ¢ ! ° :

& A* xz, + A* xz, +B*. = A¥ xz, + A* xz, + B

ou z, est la vitesse de déplacement de I’interface.
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[.9. Phénomeénes conduisant a une déformation
Ce paragraphe s’applique aussi bien aux couches minces qu’aux systémes massifs. On
fait I’hypothese de la séparation des différents phénomeénes de déformation (partition de la

déformation totale) ce qui nous donne de fagon trés générale [RAPIS], [HENS&2]:

totale
n =& n

viscoélastique = plastique = viscoplastique = thermique =autre

+ &, + &, + &, +E&,

m

Equation 1.3 _
g, désigne le tenseur des déformations de la phase n

= viscoélastique
n

comprend deux termes : une déformation ¢€lastique (réversible et instantanée) et

une déformation anélastique (réversible et retardée). Cette derniére que 1’on rencontre
seulement dans les polymeres, caoutchouc et composites ne sera pas prise en compte, car
on s’intéresse a des matériaux métalliques ou a des céramiques.

= plastique

o ¢ représente la déformation plastique (irréversible et instantanée), intervenant

seulement a partir d’un certain seuil de contrainte. Sa présence et celle du terme de

= viscoplastique

viscoplasticité € (déformation irréversible et retardée) correspond a des matériaux

possédant 2 régimes de déformation, I’un rapide et I’autre lent [FRA95-2], [LEMO1]. Dans
le cas des systémes oxydes sur métaux, la modélisation par déformation viscoplastique
seule est suffisante. En effet, les diagrammes d’Ashby [SCH91] des oxydes de métaux
justifient cette hypothése. Les métaux seront supposés également posséder le méme
comportement. C’est en particulier cette hypothése qui est utilisée par S. Daghigh

[DAGI6], et par de nombreux autres auteurs.

= thermique

e g est liée a une dilatation thermique.

o gM™désigne la déformation liée aux variations intrinséques de volume (précipitation,

changement d’état, transformation de phase, réaction chimique s’accompagnant d’une
dilatation, incompatibilit¢ mécanique aux interfaces...). Dans le cas des systémes oxydes

sur métaux, ce terme correspond a la déformation associée a la croissance de la couche sur

= croiss

le substrat. Nous la désignerons alors par &“**.

— totale — ¢lastique

— eonlasiote = themice . —eror
On aura donc finalement: g°*° =¢€; + g eopstiaue 4 g emmique 4 g0 Chacun de

n n n ‘

ces termes va maintenant étre précisé.

[.9.1. Déformation totale

C’est la déformation totale que subit le matériau mais suivant la technique
expérimentale utilisée, ce n’est pas toujours celle qui est mesurée. Pour visualiser cette
déformation, on peut imaginer la « trajectoire » virtuelle (au sens des travaux virtuels)

suivante, appliquée a un précipité dans une matrice infinie (méthode d’Eschelby [FRA95-1]).
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Dans la suite, U, représente la composante radiale du vecteur déplacement, X; et x;
sont les composantes radiales du vecteur position respectivement initiale et finale apres
transformation dans 1’étape j.

e Etape 0 : matrice de rayon Ry + précipité de rayon Rpg
= matrice xro =X, =Rymo=>U;=0 etc;=0

précipité x'=X;=Rpp = U, =0 et G; =0

e Etape 1 : Déplacement de I’interface interne de la matrice d’une distance D = Rpj —

Rmo en appliquant des forces (contraintes) adaptées sur cette surface.
=  matrice X' =Rpo= Uy =%, —X; =Rpg— Ryo=D eto;j#0="f(D)

précipité Xr1 =Rpo = Ur1 =0 eto;=0

e Etape 2 : Insertion du précipité dans la matrice et relaxation des contraintes

jusqu’a un rayon d’équilibre Rginy

= matrice X = Rt = U = %7 — X' = Rt — Rpo = 8t eto;#0
pI‘éCipité sz = Rﬁnal = [Jr2 = Rﬁnal - RPO = 61' et Gij # 0

Finalement, on peut exprimer le déplacement U, total, comme la somme des
déplacements dus a chacune des étapes du processus :
=  matrice U =U/'4+U = X" =X, =Rpjna — Ryp=0r+D etc;#0

précipité U, =U + U= x° — X; = Rinat — Rpp = dr eto;j#0
L’examen du résultat final permet clairement de distinguer différents termes pour le

déplacement dans la matrice. L’étape 2 correspond a la relaxation et est donc associée au or
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(déformation ¢lastique, par exemple). Le terme D correspond, dans ce cas, a la déformation

propre au changement de volume induit par la précipitation (sans insertion dans la matrice).

[.9.2. Déformation élastique isotherme

On fait I’hypothése de ’¢lasticité linéaire parfaite en petites transformations, pour une
transformation isotherme. L’explication de ces différentes approximations est donnée en
annexe A. On considére de plus un matériau homogene et isotrope macroscopiquement dont
les coefficients mécaniques moyens sont obtenus par transitions d’échelles (Reuss, Voigt ou
Neerfeld-Hill) (cf. annexe C). L’expression de la déformation élastique en fonction de la
contrainte appliquée est alors donnée par la loi de Hooke généralisée :

élastique 1 +Vv v
i _TGU _EGHSU

Dans le cas particulier d’un état de contraintes planes (au sens large ou au sens strict),
dans lequel nous nous placerons la plupart du temps, cette relation n’est vraie que pour des

indices 1,j variant de 1 & 2, et on aura pour les autres composantes :

élastique __ A% élastique élastique
- ( XX )

74 yy

1-v

élastique élastique 0

XZ yz
Dans le cas ou on postule en plus I’isotropie dans le plan, la loi de Hooke prend une
forme particulierement simple. Toutes les composantes non diagonales du tenseur des

déformations élastiques sont nulles, comme on 1’a vu dans le paragraphe 1.6.

élastique élastique ___ élastique l-v
X y E

élastique __ 2v Sélastique — _2_VG
1-v E

c
Il reste :

z

Par la suite, dans la mesure ou on se placera dans I’hypothése des contraintes planes avec

isotropie dans le plan, pour simplifier I’écriture des relations, on peut définir un module

d’Young effectif : E* = 11, ce qui permet d’écrire la loi de Hooke :
-V

. s "
Equation 1.4 gllastique _ o/pak oy o oelastique o Pk

D’autre part, le module d’Young E et le coefficient de Poisson v dépendent a priori de
la température. Ils peuvent également différer suivant qu’on consideére un matériau massif ou

une couche mince. C’est un effet de taille.
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Chapitre I : Eléments de mécanique des couches minces

1.9.3. Déformation viscoplastique

La déformation viscoplastique permet de rendre compte de 1’écoulement de la maticre
par fluage [LEMO1], [FRA95-2], [COUO0O0]. L’ application de la viscoplasticité aux oxydes
thermiques est décrite plus particulierement dans [SCH91], [HUNO3], [DAG96] ou [TOL9S].
Comme nous ’avons dit plus haut, cette déformation est irréversible et retardée : aprés arrét
des sollicitations, il reste des déformations permanentes (irréversibilité), mais I’équilibre est
impossible et le solide continue a « fluer » (retard ou déphasage). Elle fait donc intervenir la
variable «temps». Elle est particuliecrement bien adaptée a la modélisation des
comportements des matériaux a hautes températures. En effet, la température active des
processus hors équilibre responsables de ce fluage. Par exemple, le fluage peut étre contrélé
soit par le déplacement des dislocations, soit par la diffusion des défauts ponctuels.

e Fluage par mouvement des dislocations

Plusieurs modeles microscopiques existent pour prendre en compte ce phénoméne. La
plupart sont basée sur la relation d’Orowan. Les différents modeles, dont les détails ne sont
pas présentés ici, s’expriment tous suivant une loi du type [FRA95-2] :

Db o™

A, =constante
D, =D, exp(—Q,/kT) = coefficient de diffusion en volume

- viscoplastique

oS =

D,, =coefficient pré - exponentiel

Qp, =¢énergie d'activation

b = vecteur de Burgers

N, =entier de valeur 3 a 5 suivant le modele
k, = constante statistique de Boltzmann

u = coefficient de Lamé
e Fluage par diffusion intragranulaire (Herring — Nabarro)
On peut expliquer ce phénomene de la fagon suivante : la présence d’une contrainte au
niveau d’un grain induit une probabilit¢ plus grande de formation des défauts ponctuels
(lacunes...). Ceci conduit & un flux de diffusion a Dlintérieur du grain des faces en

compression vers les faces en tension [FRA95-2], [PHI9O0] :

-, viscoplastique __ DVQ
€ =AnNT— 50
k,Td
A\ =constante de Herring - Nabarro = 15
Q = volume molaire

d = taille de grains

11



Chapitre I : Eléments de mécanique des couches minces

Ce modele est adapté aux faibles contraintes et aux hautes températures. On y observe
une forte dépendance des coefficients avec la microstructure (taille de grains, par exemple).
e Fluage par diffusion intergranulaire (Coble)
Le fluage de Coble se déroule aux joints de grains. L’expression de la vitesse de
déformation est donnée par [FRA95-2], [PHIOO0] :
D.3.Q
=A.——=o0
k,Td

A =constante de Coble

-, viscoplastique
& plastiq

D; = Dexp(—Q,/k s T) = coefficient de diffusion aux joints
D; = coefficient pré - exponentiel
Qp,; = ¢énergie d'activation
9, = largeur des joints de grains
Ce modele est adapté aux faibles contraintes, mais aux basses températures. A
nouveau, on y observe une forte dépendance des coefficients avec la microstructure.
Les processus diffusionnels (Herring — Nabarro et Coble) ne sont pas incompatibles et
peuvent étre regroupés dans un seul modele mixte :
A.D3, J Q
A, D.d)kTd?

-, viscoplastique __
€ =A,D, (1 +

Les détails du modele microscopique conduisant a ces relations sont encore donnés

dans [FRA95-2] et [PHI90].

Dans tous les cas (processus par diffusion des défauts ou par mouvement des

dislocations), on obtient une expression du type :

viscoplastique

=JxoN

éviscoplastique —
dt
Equation L.5 J=1% coefficient de fluage

N = exposant de Norton

avec N =1 a5 (voire = 10) suivant le mécanisme. C’est la loi de Norton [RAP9S8], [COUO00].

On peut obtenir cette loi de comportement, plus formellement, en reprenant une
démarche thermodynamique, appliquée a la viscoplasticit¢ [LEMO1]. On ne donne ici que les
résultats obtenus. Pour un solide parfaitement viscoplastique (sans seuil) en 3 dimensions (loi

d’Odqvist), on a :

12



Chapitre I : Eléments de mécanique des couches minces

N —

. =
Evisooplastique _ g Géq Y
20 A o,

éq
3

_ ==
Oy =4/50:0

L =2 coefficient de fluage
o' = tenseur déviateur des contraintes

: produit doublement contracté (cf. annexe C)

Pour un état de contraintes biaxiales (état de contraintes planes au sens strict ou au
sens large) et isotrope dans le plan, on aura alors un tenseur déviateur (tenseur d’ordre 2,
1 0 O
01 O ;
00

symétrique et irréductible) de la forme : ?:%

(Rigno)

D’ou la loi de comportement suivante, avec o, =c, pour les solides

(05 0 0
viscoplastiques : g P = (%j 0 05 0
0O 0 -1

viscoplastique et 8 viscoplastique

viscoplastique __ -, viscoplastique
, =-2¢

Entre € ,on a la relation €, , qui montre,

comme en élasticité, que les composantes du tenseur des déformations ne sont pas
indépendantes.

De facon trés rigoureuse, on devrait ensuite effectuer une transition d’échelles pour
obtenir une loi de comportement macroscopique. Techniquement, cette étape est difficile a
réaliser. De plus, la démarche énergétique, permettant d’obtenir les résultats précédents,
suppose que le comportement microscopique du matériau est isotrope. Si le comportement

macroscopique est également isotrope, alors les coefficients des deux échelles s’identifient.

Remarque : Entre les 2 coefficients de fluage, on a la relation : J = o

De facon générale, I’expérience montre qu’une courbe de fluage se décompose en 3
parties : le fluage primaire, régi par la loi d’Andrade ; le fluage secondaire, correctement
décrit par la loi précédente de Norton ; et le fluage tertiaire, qui nécessite de prendre en
compte un couplage entre la viscoplasticité et I’endommagement [COUO00], [LEMO1]. Pour
des raisons de simplicité dans les calculs, on retiendra la loi de Norton pour modéliser la

viscoplasticité a tout instant [DAG96].

13



Chapitre I : Eléments de mécanique des couches minces

Comme pour 1’¢lasticité, les propriétés du matériau dépendent de la température, de la
pression partielle d’oxygene (dans le cas du fluage — diffusion), de la microstructure (taille de

grains, densité de dislocations, concentrations des défauts ponctuels, insertion d’éléments
étrangers, porosité...).

1.9.4. Déformation thermique

La déformation thermique est liée a une variation de la température. La loi de
comportement de la thermoélasticité linéaire parfaite est donnée en annexe A. La déformation

— . T =
s N J r =th
associée a ce changement de température est donnée par : g "™ = I a(THdT'I
0

T,

o(T) : coefficient de dilatation linéaire thermique dépendant de la température T ;
I : tenseur identité.

Lorsque a est indépendant de T, cette expression se réduit a :

Equation L6 ghemiae — o (T-T,)I=0aAT1

1.9.5. Autre déformation

Dans le cas des couches d’oxydes sur des métaux, le dernier terme

£ qui intervient
dans I’expression de la déformation totale (équation I.3) est justement 1i¢ a la croissance de

cette couche. Sa particularité qui nous intéresse fortement dans le cadre de ce travail, sera
discutée a la fin du prochain chapitre.
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Chapitre II : Oxydation a haute température et déformation de croissance

Chapitre II. Oxydation a haute température et déformation de croissance

I1.1. Introduction a la corrosion seche

La corrosion séche correspond a la mise en contact d’un métal avec une atmosphere
agressive (présence de substance oxydante rendue réactive par la température). La
dégradation du matériau se traduit par la formation d’un produit de réaction adhérent au métal
ou non. Cela aboutit immanquablement a la perte d’intégrité du systeme. En d’autres termes,
les propriétés du métal sont affectées et la fonctionnalité premiére de la structure peut s’en
trouver altérée. Dans ce travail, nous avons essentiellement travaillé dans des atmospheres
naturelles ou reconstituées dont I’élément réactif principal est le dioxygene O,. Les produits
formés sont supposés rester adhérents au substrat et ne se volatilisent pas. Les couches
formées sont alors des oxydes métalliques. Dans les paragraphes qui suivent, nous allons
rappeler briévement certains €léments volontairement choisis de la théorie associée a

I’oxydation des métaux.

I1.2. Thermodynamique de la corrosion séche

La thermodynamique est 1’é¢tude des ¢tats d’équilibre (thermiques, mécaniques,
chimiques...). Son intérét est donc de prévoir a long terme I’évolution d’un systéme
(température, pression, concentration...).

Dans le cadre de la corrosion a haute température, on cherche a connaitre les
caractéristiques de 1’équilibre mettant en jeu un métal, un corps pur ¢lémentaire gazeux et un
solide formé. L’approche du comportement, a I’équilibre thermodynamique, d’un métal mis
au contact d’une atmosphére gazeuse réactive simple (O,) avec formation d’un solide peut
étre traitée complétement de fagon analytique. Cependant, 1’'usage de diagrammes lui confére
un caractére a la fois synthétique et concret qui présente beaucoup d’intérét. Les diagrammes
couramment utilisés en corrosion séche peuvent étre classés en deux catégories [SARO00] :

- les diagrammes d’enthalpie libre (diagrammes d’Ellingham)

- les diagrammes a domaines d’existence (diagrammes binaires)

Les courbes d’Ellingham donnent les variations en fonction de la température des
enthalpies libres standards des réactions d’oxydation des métaux M selon la réaction mettant
en ceuvre une mole d’oxydant X, (x et m sont des coefficients stoeechiométriques) :

2m

—M+[X2]@3mex
X X
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Chapitre II : Oxydation a haute température et déformation de croissance

L’approximation d’Ellingham conduit a négliger I’enthalpie standard (AH°) et
I’entropie standard (A,S°) de la réaction chimique avec la température T. Les courbes A,G°
(T) (enthalpie libre standard) sont donc des droites et on a :

AG'(T)=AH"-TxA,S’

En utilisant le diagramme a la température a laquelle se fait 1’oxydation, on peut
déterminer 1’enthalpie libre standard de la réaction du métal que 1’on étudie.

Lorsque I’équilibre est réalisé a la température T, on a la relation :

A,G* =RTIn(p, )

Cette formule relie 1’enthalpie libre standard a la pression partielle d’équilibre du gaz

oxydant Py * Connaissant ’enthalpie libre standard a partir du diagramme d’Ellingham, on

peut remonter a la pression partielle, a I’équilibre thermodynamique. Si la pression partielle
initiale sous laquelle est réalisée 1’expérience d’oxydation est différente de la pression
partielle a 1’équilibre, on peut prévoir qualitativement si il y aura oxydation ou non. En effet
un systéme, a température et pression constantes, tend a minimiser son enthalpie libre.
D’aprés la relation précédente, 1’enthalpie ne décroit que si la pression partielle décroit. Cela
signifie que la réaction chimique considérée a lieu si P > P*% Inversement, si P < P, la
réaction chimique est « inhibée ». De tels diagrammes seront utilisés ultérieurement pour

aider a I’analyse de certains de nos résultats.

La théorie thermodynamique présente plusieurs inconvénients notables. Premi¢rement,
les grandeurs thermodynamiques sont des grandeurs que prend le systéme au bout d’un temps
infini. Il faut pouvoir se donner ces grandeurs physiques pour des temps finis quelconques.

Ensuite, le systéme est soumis a un gradient de concentration (o AP, ). Il est donc finalement

hors équilibre pour les temps finis. En outre, le systéme est considéré dans sa globalité ; il est
impossible dans ce contexte de localiser spatialement les phénomeénes. On fait donc appel a la
thermodynamique des processus irréversibles, associée a un milieu continu [PHI90], [VID94].
Pour la croissance des couches d’oxydes, par opposition a I’approche thermodynamique, on

se place ainsi dans la théorie « cinétique » de la corrosion s¢che.
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I1.3. La croissance des couches d’oxydes

L’oxydation d’un métal est produit par une réaction chimique d’interface pouvant se

dérouler a I’interface externe ou interne. Cette réaction chimique nécessite I’apport de réactifs

par transport de matiere au travers de la couche en formation. L’ensemble des phénomenes

d’oxydation est décrit dans les références suivantes : [HUNO3], [SAR00], [KOF88], [PHIO0].

La premiere étape consiste a formuler les processus €lémentaires. Sans étre exhaustif, on peut

énumérer les processus suivants :

diffusion des molécules de O, en phase gazeuse libre et dans les pores de 1’oxyde si la
couche formée est poreuse, avec un dégagement gazeux éventuel ;

adsorption (en surface) des molécules de O, du gaz sur la couche compacte et dissociation
en atomes ;

demi-réaction a I’interface externe avec création ou consommation de particules
diffusantes et incorporation de I’oxygéne au réseau de I’oxyde (formation d’oxyde) ;
demi-réaction a [D’interface interne avec création ou consommation de particules
diffusantes et incorporation du métal au réseau de I’oxyde (formation d’oxyde) ;

diffusion dans 1’oxyde solide des particules cationiques (métal) ou anioniques (oxygene
O) par 'intermédiaire de défauts ponctuels ou de courts-circuits de diffusion ;

dissolution du gaz dans le métal (éventuellement) ;

diffusion de défauts dans le métal (pour approvisionner la réaction interne), transport du

gaz (éventuellement) et annihilation des lacunes métalliques ainsi créées au cceur de

I’échantillon.

Dans une premicre analyse, on peut négliger les deux premiers et les deux derniers

mécanismes. On a alors trois mécanismes principaux. Par exemple, si on suppose que le

processus limitant est le transport de matiere dans la couche d’oxyde, on parle alors de régime

diffusionnel [WAG33]. Celui-ci est relié 1’équation de conservation de I’espéce diffusante

(défaut chargé de type lacunaire et/ou interstitiel, appartenant au sous-réseau cationique et/ou

anionique).

Cette équation est obtenue en utilisant le formalisme de la thermodynamique des

processus irréversibles [PHI90], [VID94] et en supposant que le systéme est :

isotherme = pas de thermotransport (effet Soret) ;
sans réaction chimique de volume ;

sans écoulement (ce qui est le cas dans les solides) ;
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- sans barodiffusion (influence de la pression sur la diffusion), ni force de migration
d’origine magnétique ;

- un milieu homogene et isotrope a géométrie unidimensionnelle et plane ;

La relation recherchée s’écrit :

% — ﬁ (D . % + E@j

ot oz\ ' oz RT oz

n; = concentration molaire de I'espece |

D, = coefficient de diffusion de I'espéce j

Z, = charge électique effective de I'espéce j

F = constante de Faraday

R = constante des gaz parfaits

T = température

® = potentiel électique agissant sur I'espéce |

I1 s’agit de la seconde loi de Fick généralisée sans terme de source, mais avec terme
d’¢lectromigration. Pour résoudre cette équation, des hypotheéses supplémentaires ont été
proposées a l’origine par Wagner [WAG33] : en particulier, on suppose que la couche
d’oxyde formée est suffisamment épaisse pour étre électriquement neutre en volume. Mais les
charges de surface ne sont pas forcément nulles : le potentiel électrique n’est donc pas nul
dans la couche. De plus, on effectue I’hypothése de quasistationnarité qui consiste a négliger
les variations temporelles des concentrations. Les flux sont alors constants. Bien que non
entierement compatible [SAR72], les hypotheses d’électroneutralité et de quasistationnarité

permettent d’obtenir un résultat analytique simple, et d’en déduire les lois cinétiques.

I1.4. Les lois cinétiques
Les lois cinétiques permettent de prédire 1’évolution de 1’épaisseur de la couche
d’oxyde en fonction du temps d’oxydation. Pour cela, il est nécessaire de relier la vitesse de
I’interface ou se produit la croissance de 1’oxyde, aux flux de maticre a travers la couche.
On raisonne simplement en disant que pour chaque mole d’oxygeéne réagissant, il se
forme un volume molaire Q d’oxyde, durant un temps dt. L’accroissement de volume vaut
QxJ’xdt par unité d’aire, ce qui correspond a un accroissement d’épaisseur dz = QxJ’xdt

[SAROO].

Equation II.1 % =Qx]J
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J> correspond ici au flux de I’espéce j arrivant a I’interface. Or d’aprés la
quasistationarité, tous les flux sont égaux. Par exemple, en régime diffusionnel, c’est au flux

de diffusion (processus limitant) que doit s’identifier J.

I1.4.1. M¢étaux formant une seule phase d’oxyde
Pour les métaux qui s’oxydent en ne formant qu’une seule phase compacte d’oxyde,

les différents éléments présentés ci-dessus, conduisent, pour 1’équation d’évolution de la

couche, a :

dz An;

—=(Z,+1)D,.—Q

5 . +DD,

D; designe le coefficient de diffusion intrinseque des défauts
Equation II1.2 del'espece j, associé a la croissance de la couche

An; estla différence de concentration de I'espéce j,

entre les deux interfaces, dans la couche d'oxyde

Cette équation est valable quel que soit le type de défaut qui diffuse, donc aussi bien pour une
croissance interne (type anionique), qu’externe (cationique). L’intégration de cette relation
donne la relation cinétique parabolique a laquelle est soumise la plupart des couches
d’oxydes: z° =hl (t) =k, xt+2z;, avec kg =2(Z, +1)D; An; Q. Dans le cas d’une
croissance mixte, on ne peut plus utiliser I’Equation I1.2.

La différence de concentration An; est proportionnelle a la différence de pression
partielle entre 1’état d’équilibre global du systéme et celle imposée a 1’extérieur par
I’atmosphere oxydante. C’est donc cet écart qui est le moteur de 1’oxydation a haute
température des métaux.

Le coefficient de diffusion considéré ici bien qu’associ¢ a un milieu homogene et
isotrope correspond a une diffusion en volume et néglige la diffusion par les courts-circuits de
diffusion que constituent principalement les joints de grains et les dislocations d’un

polycristal. Pour les prendre en compte, il faut considérer D; comme un coefficient de

diffusion effectif, en suivant la loi de Hart [PHI90], [SARO0O0] :

Deff = (1_f)XDvol +fchc
) D, =coefficient de diffusion en volume dans le grain
Equation I1.3 ) o o ]
D, =coefticient de diffusion dans les joints de grain

f = fraction volumique des joints de grains
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Rappelons que 1’équation cinétique parabolique ci — dessus a été obtenue a partir d’un
nombre important d’hypothéses [HUNO3]. C’est pourquoi, elle ne rend pas compte de toutes
les situations. Notamment, on observe souvent des lois de types linéaires caractéristiques d’un
processus limitant de type chimique (réactions aux interfaces). Parfois, on obtient également

des régimes mixtes. On parle alors de lois paralinéaires [HUN99].

I1.4.2. M¢étaux formant deux phases d’oxydes

De nombreux métaux développent une couche d’oxyde formée de plusieurs phases.
Plusieurs cas sont alors possibles [SAR00], [KOF88]. Toutefois, on ne considérera ici que les
multicouches compactes se formant au cours de deux séquences réactionnelles en paralléle en
régime pur de diffusion, avec limitation dans la couche générée par chaque séquence. En
effet, on verra ultérieurement que ce cas s’apparente bien a ’'un de nos systémes d’études. 11
n’y a qu'un seul type de défaut diffusant par type d’oxyde formé. On considérera que ces
défauts dans chaque oxyde sont d’une nature différente. Ceci exclut les croissances de
couches au détriment d’une autre au cours du temps. On suppose ainsi que les couches
croissent donc de fagon indépendante.

Chaque couche se développe suivant une cinétique du type parabolique et on obtient

alors :

Equation I1.4 2=7,+7, = (Keps +fKem Jx ¥t = ke x4t
Le rapport des épaisseurs est constant quel que soit t et vaut :

Z, \/kcpl

Equation II.5 —=

Z3 \/kCPz

La proportion d’oxyde n°1 dans la couche d’oxyde totale est donc :

Z, _ \/kcm
Z, 7y \Kep Hakep

Ce cas est bien adapté a I’oxydation du fer massif qui constituera I’'un de nos systémes

Equation I1.6

d’étude.
I1.4.3. Influence d’un revétement sur 1’oxydation

Dans la pratique, la surface du métal est souvent munie d’un revétement destiné a

améliorer son comportement a [’oxydation. C’est pourquoi, il est utile d’analyser les
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conséquences de cette configuration sur les lois cinétiques. En particulier, on ne consideére a
nouveau que les cas d’un oxyde monocouche, puis d’une bicouche. De plus, les hypothéses
suivantes sont considérées :
- I’oxyde se forme au dessus du revétement a I’interphase atmosphére/revétement ;
- la formation d’oxyde nécessite donc désormais un transfert de cations métalliques a
travers ce revétement. Ce nouveau processus est supposé limitant ;
- le revétement n’évolue ni avec le temps, ni avec la température : son €paisseur reste

constante au cours de I’oxydation.

€
<>
Métal
Oxyde
Revétement

Figure I1.1 : Présence d’un revétement lors de 1’oxydation

En appliquant ces hypothéses dans le calcul de la vitesse d’évolution de I’interface, on

obtient, dans le cas d’une couche monophasée, 1’équation :

dz An;
—=(Z,+1)D,—Q
” (Z.+1)D;
Equation I1.7 D; = coefficient de diffusion du défaut j, a travers le revétement

An; estla différence de concentration sur I'épaisseur du revetement

e est I'épaisseur de ce revétement

La loi cinétique est linéaire par rapport au temps, du type: z=—xt+z, avec
€

K=(Z,+1)D; An; Q. Elle est inversement proportionnelle a I’épaisseur du revétement. Plus

le revétement est épais, et plus la cinétique d’oxydation est faible. Le revétement joue donc le
role d’une barriére de diffusion.

Si maintenant, deux phases apparaissent au sein de la couche d’oxyde, suivant les
conditions définies au paragraphe 11.4.2 (notamment ’ordre spatial de formation des deux
phases d’oxydes reste inchangé, en présence du revétement), on a une loi

d’évolution cinétique donnée par :
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Equation II.8 z2=2,t2, :(E\E"’\/kcpzjx\ﬁ
c

Cette loi est du type paralinéaire. Le rapport des épaisseurs est variable avec t et vaut :

: K
Equation I1.9 2 —— i

Zy  eykep
La proportion d’oxyde n°1 dans la couche totale d’oxyde est donc :

z,  _ I%\/? _ 1 _ 1
z,+z, I%\/;-q- K cp, 1+e*/kcpz 1+Bxt™’
Kt

Equation II.10

B:e—\‘kcpz_

K

avece

Si la loi d’évolution de la phase 2 prédomine (z, >>z,), la loi cinétique est

globalement du type parabolique. Mais ’épaisseur du revétement influe néanmoins sur les
proportions respectives des 2 phases présentes. Signalons que si I’oxyde se forme au dessous
du revétement, les équations précédentes sont différentes, et notamment la proportion d’oxyde

n°l varie avec I’épaisseur, a I’inverse de I’Equation I1.10.

I1.4.4. Influence des contraintes sur la diffusion

Comme les couches minces sont soumises a des contraintes relativement importantes
(qq. MPa a qq. GPa), on peut finalement se demander si la présence de ces contraintes au sein
des couches d’oxydes thermiques influe ou non sur la diffusion des défauts. Le flux de
particule peut en toute rigueur dépendre du gradient de contraintes microscopiques (ordre II
ou IIT). Ce couplage peut exister et prédominer dans certains phénomeénes tel que 1’irradiation
[BRIO2], et certains auteurs en tiennent parfois compte lors de 1’oxydation a haute
température [CHIOO0], [KRIO3], [SUOO3]. En premicre approximation, nous négligerons ce

phénomeéne. C’est ce que nous avions déja fait en ne tenant pas compte de la barodiffusion.

I1.5. Les déformations de croissance dans les oxydes thermiques
L’oxydation d’un métal entraine la croissance d’un film d’oxyde qui peut étre soumis
a un état de contrainte, comme il a été expliqué au chapitre I. L’origine de ces contraintes
provient de la croissance de 1’oxyde lui-méme, qui est donc le moteur de cette sollicitation

mécanique. Nous présentons maintenant une synthese et analyse de différents travaux traitant
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de ce sujet. Aprés quoi, nous proposerons une forme plus générale, basée sur une approche
thermodynamique.
Huntz et al. indiquent qu’il existe trois origines principales aux déformations de
croissance [HUNO3] :
- D’épitaxie (incompatibilité des réseaux cristallins)
- T’approche de Pilling et Bedworth (incompatibilité¢ des volumes molaires)
- la possibilité que « la croissance d’oxyde aux joints de grains de I’oxyde
entraine une mise en compression de celui-ci, et ce quelle que soit la valeur

du RPB ».

I1.5.1. L’¢épitaxie

La croissance d’une couche sur un substrat s’accompagne d’une incompatibilité¢ des
deux réseaux cristallins [ERN95], [KOF88], [SCHI1]. Il en résulte une déformation résiduelle
nécessaire pour accommoder la différence des paramétres de maille, a I’interface métal/oxyde.
La contrainte associée est d’autant plus importante que 1I’épaisseur du film est mince [PIESS].
Pour les couches relativement épaisses et a hautes températures, cette contribution devient
négligeable [ERN95], [KOF88]. L’analyse de Huntz et al. [HUNO3] semble montrer
cependant que cette affirmation ne s’applique pas a tous les systémes, notamment Ni/NiO et
Ti/TiO; ou les contraintes d’épitaxie peuvent demeurer importantes sur des couches épaisses.

En définitive, I’épitaxie est un phénomene d’interface dont I’interprétation est
relativement bien connue dans le cas des réseaux atomiques parfaitement monocristallins
[VALOO]. Bien qu’il soit possible de généraliser a des matériaux polycristallins présentants
différentes orientations relatives possibles [MON97], [SALOO], I’interface n’est en pratique
jamais aussi simple que celle proposée dans les modéles. De plus, la contrainte
correspondante est microscopique (ordre II ou III). C’est pourquoi, dans notre cas, nous
considérerons qu’elle ne constitue pas la source principale de la contrainte macroscopique

(ordre I) qui régne dans la couche d’oxyde.

I1.5.2. Mode¢les de Pilling et Bedworth, et de Rhines et Wolf

L’explication la plus ancienne (et encore souvent citée) pour justifier la déformation
liée a la croissance d’un oxyde est celle traitée par le modele de Pilling et Bedworth [PIL23],
[HUNO3], [SCHO1]. Le produit de la réaction d’oxydation (c.-a-d. I’oxyde) posséde un
volume molaire différent de celui du métal. Par conséquent, cette différence de volume induit

une déformation de croissance donnée par :
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RPB = VM dans oxyde

M dans métal
g™ =3RPB-l=¢, =g, =¢,
(déformation isotrope)

Cette analyse fournit des résultats qualitatifs probants. En particulier, le signe du RPB
indique bien si les contraintes dans la couche d’oxyde sont en traction ou en compression.
Cependant, I’ordre de grandeur des contraintes associées est souvent trop élevé. On peut alors
ajouter un coefficient de relaxation empirique. De plus, ce modele suppose que la déformation
ne se produit qu’a l’interface interne métal/oxyde. En effet, a la surface de 1’échantillon,
I’oxyde qui se forme est libre de déformation. Donc, d’aprés ce modele, seule une oxydation
anionique de type interne peut développer des contraintes dans la couche. Or, il a été établi
que des oxydes a croissance cationiques peuvent également présenter des niveaux de
contraintes significatifs [HUNO3].

Une autre approche a été proposée par Rhines et Wolf [RHI70]. Ces auteurs ont établi
que sous certaines conditions (systéme plan), les contraintes associées a la formation de
I’oxyde ne peuvent pas étre dues a des incompatibilités de déformation se produisant au
niveau des interfaces air/oxyde, métal/oxyde, oxyde/oxyde ou bien le long des joints de grains
paralleles a ces interfaces, mais au contraire seulement suivant les joints de grains
perpendiculaires a ces interfaces. Ainsi, Rhines et Wolf indiquaient qu’il fallait également

prendre en compte explicitement les éléments de la microstructure.

I1.5.3. Autres modeles microstructuraux

Il existe d’autres modeles dont 1’origine est microstructurale. Notamment, Estrin et al.
suggerent que la déformation associée a la croissance est reliée a 1’évolution de la taille de
grains [ESTO1]. Kamminga et al. proposent un modele pour les déformations de croissance,
basé sur la présence de défauts sphériques dans une couche considérée comme une matrice
infinie [KAMO98]. D’autres auteurs ont également proposés une explication a 1’origine de ces
déformations de croissance [EVA95], [BUL98], [PIESS].

Dans un article plus ancien [STO94], Stott et al., se basant sur I’analyse de Rhines et
Wolf ainsi que sur les travaux de D.J. Slorovitz et H.E. Evans, proposent de décrire les
contraintes « de croissance » de la facon suivante : les sources de contrainte se trouvent a
I’intersection des joints de grains perpendiculaires a I’interface et de I’interface interne
métal/oxyde. Ce modele respecte a la fois les propositions de Pilling et Bedworth, ainsi que

les objections de Rhines et Wolf. C’est Evans le premier qui a reconnu la possibilité¢ d’une
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oxydation en ces lieux via les courts circuits de diffusion dans les joints de grains. Les sources
de contraintes se retrouvent alors distribuées périodiquement (par hypothése) a I’interface
métal/oxyde. Ce systétme peut faire 1’objet d’un calcul en utilisant la technique des
distributions de dislocations d’accommodations géométriques a l’interface, déja appliquée
par Slorovitz. Ce mod¢le donne acces a la distribution spatiale des contraintes d’ordre II, ainsi
qu’a son évolution temporelle. Le modele de Stott posséde un caractére global ; mais, il est
restreint par la localisation spatiale du terme de source. Ceci signifie comme dans le modele
de Pilling et Bedworth qu’un oxyde croissant par diffusion externe ne développe aucune
contrainte. De plus, ce modéle n’est pas directement comparable aux résultats expérimentaux
issus d’une mesure de contraintes macroscopiques (ordre I).

Nous allons maintenant nous intéresser, de fagon détaillée, a des travaux plus récents

de Tolpygo et Clarke.

I1.5.4. Mod¢le de Tolpygo [TOL98]
Dans une analyse différente, Tolpygo et al. proposent une approche nouvelle pour
prendre en compte I’évolution de la taille des grains ainsi que la largeur des joints de grains

sur lesquels prennent naissance cette déformation.

2R(t)
Ce modele définit la déformation de <+“—>
croissance, a un instant t, comme le tiers du hox(tt I I Oxyde
rapport du volume d’oxyde formé le long d’un 21_; (t)
joint de grain sur le volume d’un grain supposé Métal
cylindrique, soit :
o AX(D) (2n) R(O)xh, () 2 (AX)(t) Figure 11.2 : Modéle de Tolpygo

(37)R 2(t)x h, (1) 3R(1)

Ax(t) est la demi-largeur d’un joint de grain, dans lequel pousse 1’oxyde. Ceci signifie,
par hypothese, qu’il existe au niveau des joints de grains un flux mixte cationique et
anionique, nécessaire a la formation de 1’oxyde. Le rayon du grain est soumis a une évolution
potentielle au cours du temps causée par sa croissance et éventuellement sa coalescence,

suivant une équation du type [TOL9S], [FRA95-1]:

Equation I1.11 R(t) =Ry +pxt)'™

ou m est un exposant variant entre 1 et 4 ;
[ est une constante caractéristique du matériau ;
Ry est le rayon initial du grain d’oxyde.
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Toutefois, on peut souligner que ce modele ne prend pas explicitement en compte

I’influence de la croissance de la couche d’oxyde en épaisseur.

I1.5.5. Modele de Clarke [CLAO03]

Le modele proposé récemment par Clarke est également basé sur une approche
microstructurale. Il y est supposé¢ a nouveau un flux mixte au niveau des courts circuits de
diffusion que sont les joints de grains, comme le montre la Figure I1.3. Cette hypothése
autorise la réaction des especes dans la couche le long des joints de grains. Clarke suppose
que cette proportion d’oxyde qui se forme aux joints de grains (dans le volume de la couche)
est faible par rapport a celle qui se forme aux interphases interne et externe (ce qui est vrai
tant que 1’épaisseur de la couche d’oxyde est petite devant la largeur de I’échantillon). La
cinétique reste classiquement limitée par la diffusion en volume ou dans les courts-circuits ; et
I’oxyde se forme majoritairement aux interfaces. Mais la faible proportion d’oxyde qui s’est
formée au cceur (c.-a-d. aux joints de grain perpendiculaires) est suffisante pour expliquer
I’apparition de contraintes. En effet, des cations et des anions restent piégés dans le joint de

grain et forment un germe d’oxyde.

Flux mixte n
A E ‘\\
NS i~
NS NS
‘\% ta ! NS
X %
<> v E \'\
2Ax = N
0

Figure I1.3 : Modé¢le de Clarke

Ce processus peut étre vu d’apres Clarke comme le piégeage des ions dans le cceur
d’une dislocation. Les joints de grains sont alors équivalents a des distributions de
dislocations d’accommodation géométrique. La déformation de croissance est supposée étre
reliée a la montée de ces dislocations, provoquée par la formation d’oxyde a cet endroit. Or, a
cette montée va correspondre une vitesse de déformation latérale de™/dt liée a la croissance

de I’oxyde. La démonstration proposée par Clarke méne a la relation :
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d € crois

Ar0

dh oxX __

k() dh,,

dt _ab2(AX)X

= X
dt  Ax(t)  dt

crois

€

= déformation latérale de croissance

A =section efficace de collision cation / coeur de la dislocation

r =rapport des flux cationiques sortants sur les flux anioniques entrants

0 = angle d'orientation joint de grain / surface

a = espacement moyen entre les "picges" le long d'une ligne de dislocation

b = vecteur de Burgers de la dislocation (coin) équivalente

2 (Ax) = largeur moyenne des joints de grain de hauteur h _
La détermination des différents coefficients ci-dessus n’étant pas simple a priori, on ne pourra
que tenter de les extraire expérimentalement. On notera que si les joints de grains sont

orientés strictement perpendiculairement a I’interface, alors 1’angle 0 est nul (cf. Figure I1.3)

et la déformation associée est nulle.

Les deux mode¢les présentés ci-dessus posseédent des sources de contraintes localisées
tout au long des joints de grains perpendiculaires aux interfaces, conformément a I’analyse de
Rhines et Wolf. Tolpygo et al. proposent une approche microstructurale basée sur un rapport
de volume, comme dans 1’analyse de Pilling et Bedworth, mais ce nouveau ratio dépend de
parametres évoluant dans le temps. Le modele de Clarke est lui une extension de I’approche
de Stott dans un cas beaucoup plus général (prise en compte de la croissance anionique). Ces
deux mode¢les, reposant sur 1’évolution structurale du matériau, seront ceux qui nous serviront

de base.

[1.5.6. Analyse des modeles de Tolpygo et Clarke
Il est clair que les modeles précédents possedent un ensemble de caractéristiques

communes. IIs sont donc analysés dans le tableau 2.1 suivant :

Modele de Tolpygo

Modéele de Clarke

de™ 2 d(Ax)n  2(Ax)®) dR(1)

dt  3R(t) dt 3R2(t)  dt
sim=2,Ry=0et Ax = Cste /t,

d € crois AX
alors =

dt 3 fpxi

de”  w(t) dh,, (1)
dt  Ax(t) dt

si k et Ax = Cste /t,
et si on a une cinétique parabolique

(régime diffusionnel) tel que :

27



Chapitre II : Oxydation a haute température et déformation de croissance

Ax est la largeur du joint de grain dh, () ke
B est li¢ a la croissance d’un grain et dépend d 2h,, (1)
du coefficient de diffusion en volume dans dgerois K ke K X \/g
ces grains d’oxyde alors a (AX) 2h (V) - 2( Ax)x t%

Ax est la largeur du joint de grain
K est lié a la microstructure
kcp est la constante cinétique définie

précédemment

Tableau II.1 : Analyse des modeles de Tolpygo et Clarke

On cherche la dépendance microstructurale du modele de Clarke. Pour une cinétique
d’oxydation parabolique, le coefficient de cette cinétique dépend d’un coefficient de diffusion
efficace fonction de la diffusion dans les joints de grains, dans les grains ainsi que de la
fraction de ces grains (Equation II.3, paragraphe II1.4.1). On a alors, a priori:

kCP(t) ocDeff(D Dcc)'

vol »

Le Tableau II.2 résume la dépendance des différents modeles en fonction des

parameétres microstructuraux et du temps.

Mode¢le de Tolpygo Modg¢le de Clarke
dscrois . AX dgcmis K X ’kCP

dt 3 BXt% dt 2(Ax)><t%
o (Ax) xD /2 xt 72 o (Ax)" xD/2(D,,,D, ) xt 2

Tableau I1.2 : Analyse des modeles de Tolpygo et Clarke

Dans les deux cas, la vitesse de déformation de croissance est donc une expression du

crois

dt

type : =f° (AX, D,X)xt*n ; n est un rationnel positif et X regroupe ’ensemble des

autres paramétres microstructuraux propres au modele considéré.
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I1.5.7. Approche « thermodynamique »
Dans la continuité de 1’analyse proposée par Clarke, on peut chercher a justifier la
fagon dont varie ce modele, d’un point de vue thermodynamique. En effet, Clarke propose

une expression du type :

crois dh
Equation I1.12 ds =Dx—= (avec D = L).
dt dt Ax

Cette expression fait intervenir explicitement 1’évolution de I’épaisseur de la couche d’oxyde.
Or ce paramétre est celui qui porte le plus d’informations (macroscopiques) dans le cadre de
la cinétique d’oxydation d’un métal. On peut donc se poser la question de savoir si,
indépendamment du type d’oxydation (interne ou externe), avec ou sans croissance de germes

d’oxyde aux niveau des joints de grain perpendiculaires, la déformation de croissance ne peut

pas s’exprimer comme £ =f(h_,X) ou X regroupe les paramétres microscopiques

d’origine cinétique ou microstructurale.

Tout d’abord, on a vu que le fluage (cf. paragraphe 1.9.3) dans un grain était le résultat
d’un flux de particules. En effet, celui ci est induit par la différence d’énergie élastique entre 2
faces perpendiculaires. Ce flux entraine a son tour une déformation qui s’oppose a la cause
qui lui a donné naissance. C’est la relaxation par fluage [FRA95-2]. Ce couplage entre vitesse
de déformation et flux particulaire peut €tre obtenu a partir du formalisme de la théorie
linéaire des processus irréversibles.

En se basant sur une analogie avec ces lois de fluage, on peut émettre 1’hypothese
qu’un flux particulaire engendré par une autre cause puisse également créer une (vitesse de)
déformation résiduelle. Le signe de cette déformation (motrice ou relaxante) dépend alors de
I’origine de ce flux.

Si on suppose qu’un tel flux se produit aux joints de grain perpendiculaires aux
interfaces (pour respecter les remarques de Rhines et Wolf), ’application du raisonnement
précédent conduit a la conclusion suivante : les flux dans les joints de grains induisent une
vitesse de déformation dont ’origine est purement thermodynamique. On peut remarquer
qu’un tel processus ne nécessite plus la présence d’un flux mixte dans les courts circuits de
diffusion, car I’origine de la contrainte n’est plus liée comme dans les travaux de Clarke a une
oxydation (réaction chimique aux joints de grains).

A priori, ce raisonnement semble violer le principe de Curie qui stipule que flux et
« forces » thermodynamiques posseédent le méme ordre tensoriel (c.-a-d. la méme symétrie).

Cependant, ce principe n’est pas valable lorsque certaines symétries sont brisées [VID94].
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C’est le cas sur les surfaces bidimensionnelles (joints de grains) ou I’invariance par rotation

est brisée (milieu intrinséquement anisotrope). Cette remarque permet d’accréditer la
localisation spatiale de la déformation résiduelle aux joints de grains.

On aurait alors une relation de proportionnalité entre vitesse de déformation et flux

de

E:?j’ par analogie avec le mécanisme de fluage. Dans 1’hypothése de

particulaire :

I’équilibre quasi stationnaire, le flux de diffusion dans les joints de grains (régime
diffusionnel supposé prédominant dans les courts circuits de diffusion et non en volume,

comme [’hypotheése implicite de Clarke) va s’identifier avec la vitesse de formation de

-1 dhox (t) =
—1Uu

’oxyde (cf. Clarke), ce qui donne (Equation IL1): J=Q "

. (€ est le volume

molaire). Dans ce cas, 1’origine du flux est associée a la croissance de la couche d’oxyde.

C’est pourquoi la déformation associée doit étre vue comme une déformation de croissance,

= crois

désormais notée €“°° .

Pour avoir un état de contrainte plane et isotrope, le tenseur y-i, = D Q d’ordre 2,

doit étre du type cylindrique et la vitesse de déformation de croissance associée s’écrit :

dE crois
dt

0
0 dh 0oX (t) = E dh oxX (t) .
dt dt

Equation II.13 =Q"

oS O <
(R ]

Y.
La proposition ci-dessus montre que sous la seule hypothése du flux d’un seul type de
défauts, dans les joints de grains perpendiculaires aux interfaces (flux de diffusion

prédominant dans les joints de grain et controlant la croissance de I’oxyde, soit D >>D _ ),
la forme générale du tenseur des déformations de croissance serait alors nécessairement

donnée par 1’expression I1.13 ci-dessus. Le tenseur D de proportionnalité dépend a priori de
paramétres microstructuraux. Ceci ne remet pas en question le modéle de Clarke, reposant sur
un flux mixte ; I’oxydation « résiduelle » associée entrainant une déformation de croissance

supplémentaire.

On a vu (paragraphe 11.4.1) que si le régime limitant correspond a la diffusion des
défauts au travers la couche, la cinétique est parabolique, et 1’équation d’évolution de la

couche d’oxyde est alors donnée par :

Equation II.14 z’=hl ()=kgt
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Dans ce cas (cinétique diffusionnelle), la vitesse de déformation de croissance aura

dgcrois — ’kCP
=Dx
dt 24/t

D x k., comme constant, cela signifie que la déformation de croissance correspondante est

pour expression, , et varie au cours du temps. Si on considére le produit

une loi variant paraboliquement avec le temps. La déformation initiale est prise nulle car on
suppose qu’il n’existe pas d’oxyde a I’instant initial. La déformation croit mais tend a se

stabiliser pour les temps longs.

De facon générale si D est constant, I’intégration directe de I’Equation I1.13 montre
que la déformation de croissance suit 1’évolution cinétique de 1’épaisseur de la couche

d’oxyde, comme dans le modele de Clarke.

I1.5.8. Synthése générale
Nous allons comparer les différents modéles retenus, pour la déformation de
croissance. Dans la suite, on notera :
- modéle 1 : Tolpygo ;
- modeéle 2 : Clarke ;

- modele 3 : approche « thermodynamique ».

Les différents modeles proposés font apparaitre une dépendance différente avec les
paramétres microstructuraux (lois de puissance différentes) : largeur des joints de grains, taille
de grain, coefficient de diffusion dans les grains Dy, et dans les joints D.. Ceci devrait
permettre de confirmer ou d’infirmer leur validit¢ en les comparant avec les résultats
expérimentaux. Cette comparaison pourrait également s’effectuer en étudiant la dépendance
temporelle de ces lois, dont les évolutions dans le temps sont également différentes.

Parmi ces 3 mode¢les, les deux derniers bien que d’origines différentes peuvent s’écrire
de la méme manicere (Equation II.12). La déformation de croissance dépend alors de
I’évolution de I’épaisseur de la couche d’oxyde avec le temps. Ces deux approches sont
basées quasiment sur les mémes hypothéses : importance des joints de grain perpendiculaires
aux interfaces, diffusion dans ces joints d’une ou de plusieurs especes. Par contre, le modéle 1
ne dépend pas explicitement de cette cinétique ; ¢’est pourquoi on ne la retiendra finalement
pas.

La différence entre les modeles 2 et 3 se situe principalement dans les particularités du

modele de Clarke (présence d’un flux mixte pour assurer la croissance d’une quantité
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minimum d’oxyde dans les joints, angle 6 pouvant annuler la déformation de croissance). Par
contre, I’approche thermodynamique revét un caractére plus élargi, bien que moins explicatif
des mécanismes sous-jacents. L’expression finale étant identique, on se contentera de
I’utiliser, en ayant a ’esprit qu’elle s’applique finalement dans un cadre un peu plus général
que dans celui proposé par Clarke.

Pour décrire 1’état mécanique d’un systéme lors de la croissance d’un oxyde, outre les

coefficients mécaniques (€lastique et viscoplastique) de cette couche et du substrat, il est alors

nécessaire de se donner un nouveau parametre D . Celui-ci décrit en définitive le couplage

entre cinétique d’oxydation et déformation dans 1’oxyde.
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Chapitre III.  Oxydation des différents systemes: éléments cinétiques et

microstructuraux

Ce chapitre a pour but de présenter les différents systemes étudiés et, aprés avoir
rappelé brievement les techniques expérimentales utilisées, d’analyser plus en détails les
cinétiques d’oxydation obtenues, de caractériser la microstructure des films d’oxydes et de

proposer un mécanisme de croissance de ces oxydes.

III.1. Systémes d’études : le fer (Fe) et le nickel (Ni)

Comme cela a déja été signalé dans I’introduction de cette these, le fer et le nickel sont
les matériaux retenus dans ce travail pour I’étude des contraintes qui apparaissent dans les
couches d'oxydes qu'ils développent. Dans un premier temps, on s’intéresse a I’oxydation de
ces deux métaux, la littérature fournissant un grand nombre de données les concernant. On ne
rappellera ici que les éléments utiles ultérieurement. En ce qui concerne le fer, I’influence
d’un film mince de phosphate sur la cinétique d’oxydation du systéme a été mise en évidence
au cours de travaux antérieurs [REB02]. Aprés une rapide synthése de ces derniers, des
résultats complémentaires permettant de préciser les mécanismes d’actions du film de

phosphate seront abordés dans le paragraphe II1.7.

II1.2. Préparation des échantillons

Le fer n’est obtenu que difficilement sous forme pure et il contient de maniere plus ou
moins volontaire, des impuretés. Le détail de la composition du fer « brut », utilisé¢ pour notre
¢tude, est donné dans le tableau III.1. Le matériau est découpé en plaquettes rectangulaires
dont les dimensions sont voisines de 26mmx12mmx1mm. Chaque échantillon subit ensuite
un polissage mécanique par étape pour finir avec un « stick » diamant dont les grains sont de
3 pm. Ce polissage est réalisé sur les deux faces et sur les tranches. Les dimensions de chaque
¢chantillon sont alors mesurées avec un pied a coulisse numérique. En effet, la surface exacte
de la plaquette sera nécessaire par la suite, le comportement de la surface étant ramené par
unité d’aire. Apres avoir assuré un état métallurgique contrélé et reproductible (taille de
grains, absence de texture et de contraintes résiduelles controlée par DRX), le polissage a
pour objectif principal d’obtenir pour tous les échantillons polycristallins un état de surface

identique afin de permettre les comparaisons entre ces différents échantillons.
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Eléments

Fer (Fe)

Manganése (Mn)

Silicium (Si)

Carbone (C)

Phosphore (P)

Soufre (S)

Teneur

Pureté : 99.5 %

0.3%

0.1 %

<0.08 %

<0.04 %

<0.05%

Tableau II1.1 : Composition chimique des échantillons de Fer

Les échantillons de nickel polycristallin ont subi une préparation analogue. Leur

composition est présentée sur le tableau I11.2 :

Eléments | Nickel (Ni) Cuivre (Cu) Fer (Fe) Magnésium (Mg) | Manganeése (Mn) Silicium (Si)
Teneur | Pureté: 99.0% <0.03 % <0.04 % <0.02 % <0.04 % <0.02 %
Eléments Titane (T1) Carbone (C) Soufre (S)
Teneur <0.01 % <0.02 % <0.01 %

Tableau I11.2 : Composition chimique des échantillons de Nickel

II1.3. Fer phosphaté (influence d’un revétement)

A la suite de la thése de S. Rebeyrat sur ’influence de la phosphatation sur les

cinétiques d’oxydation du fer, il a été jugé intéressant d’approfondir cette étude, et d’identifier

les mécanismes a ’origine de 1’évolution des cinétiques d’oxydation de ce matériau revétu.

Dans un premier temps, nous rappellerons le principe de la phosphatation dont on pourra

trouver plus de détails dans [REB02] et [LOR73].

[I1.3.1. La phosphatation du fer

La phosphatation des métaux date de 1869. Cette année la, William Alexander Ross

dépose un brevet qui a pour objet la protection des matériaux métalliques contre la rouille. La

méme année Thomas Watts Coslett développe ce procédé pour des applications industrielles.

La phosphatation des métaux consiste en une immersion dans une solution aqueuse d’acide

phosphorique. Une attaque électrochimique du métal se produit d’abord puis le dépot de

phosphate pourra se faire suivant une réaction du type :

3 Fe*™ + 2 PO, — Fes(PO4),

Le dépot que nous réalisons est moins courant, puisqu’il utilise un solvant organique :

I’acétone. Dans ce milieu, le processus de formation du dépdt n’est pas aussi bien connu

qu’en solution aqueuse mais on pourra supposer que le méme mécanisme s’applique
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¢galement dans ce cas [LOR73]. Au fur et a mesure que se forme le précipité de phosphate de
fer sur I’interface métal/liquide, la surface accessible a la réaction chimique diminue. Cette
réaction devient de moins en moins importante et fini par s’atténuer. La couche qui se forme

est donc auto-limitante et on parle alors de couche de conversion.

I11.3.2. Réle du solvant et conditions de préparation du dépot

Les avantages des solvants organiques sont nombreux : Les travaux de Gang et al.
[GANO97] ainsi que de Ptacek et al. [PTA96] montrent une accélération de la formation de la
couche de phosphate. L utilisation d’un solvant organique permet principalement de diminuer
le temps de nucléation du phosphate. De plus, I’acétone utilis¢é comme solvant fait ¢galement
office de bain de rincage. En accord avec les observations expérimentales de Kir’yanov
[KIR78] et al. ou Garreau et al. [GAR96], et afin d’optimiser la cinétique de formation du
phosphate, nous plongerons les échantillons dans une solution de concentration de 0,01 g/ml
d’acide orthophosphorique (soit 0,102 mol/l). Une solution de 250 ml est préparée afin de
pouvoir y immerger complétement les échantillons dans un bécher. Ceci correspond a une
quantité¢ d’acide a prélever de 2,5 g. L’acide orthophosphorique dont nous disposons au
laboratoire est concentré a 84,6% en masse. Il faut donc prélever 2,9551 g. Nous complétons
la fiole avec de I’acétone. Une fois la solution préparée, nous immergeons les échantillons
pendant une durée d’approximativement 2 heures, afin de disposer d’une couche protectrice

suffisamment épaisse.

I11.3.3. Caractérisation du dépot formé
S. Rebeyrat a ¢étudi¢ le revétement de phosphate ainsi produit lors de sa theése
[REBO02]. Les conclusions principales auxquelles il arrive peuvent se résumer ainsi :
- la caractérisation fine du revétement par XPS (spectroscopie de photoélectrons) a permis
de révéler la présence de chaines de polyphosphates sous une forme pouvant s'apparenter
a une structure de type verre de phosphate. Cette structure n'offre pas d’ordre a longue
distance contrairement aux procédés de phosphatation classiques: « dications ou
trications », dont les couches déposées sont la plupart du temps bien cristallisées
[LOR73].
- D’observation de coupes transverses de microscope ¢€lectronique en transmission montre
que l’interface entre le revétement et le substrat est graduelle, comme prévu pour un

processus de conversion.
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l'observation directe par MET du revétement formé par le traitement montre qu’il est trés
mince. Son épaisseur peut étre estimée entre 0,3 et 0,5 um. Les clichés de diffraction

associés montrent un anneau large et diffus caractéristique d'une structure amorphe.
[I1.4. Techniques de caractérisation

[11.4.1. Microscopie Electronique a Balayage (M.E.B.)
L’interaction entre les électrons et la matiére fournit des informations qui ne sont pas

accessibles par microscopie optique (Figure I11.1).
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Figure II.1 : Microscopie a balayage : rayonnements utiles

Le microscope électronique a balayage JEOL 5410 LV SEM du Centre Commun d’Analyse
de I’Université de La Rochelle donne acces a trois types de rayonnements :
- Les ¢lectrons secondaires donnent des informations sur la topographie de surface du
matériau.
- Les ¢électrons rétrodiffusés permettent la construction d’une image sensible aux
espéces chimiques.
- La sonde EDS (« Energy Dispersive System ») récupére les photons X émis lors de
l'irradiation de la surface par les électrons. Couplée au logiciel LinklIsis 300 d'Oxford
elle permet I’identification des ¢léments chimiques et leur quantification.
La préparation nécessaire a 1’analyse des échantillons est réduite au minimum, mais pour
affiner certaines images et obtenir une meilleure résolution, certains échantillons sont

métallisés a I’or rendant ainsi la surface plus conductrice.
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[11.4.2. Analyse Enthalpique Différentielle (A.E.D. ou D.S.C.)

L’analyse enthalpique différentielle (A.E.D.), couramment désignée par D.S.C.
(« Differential Scanning Calorimetry »), est particuliecrement adaptée pour déceler les
transformations thermiques (cristallisation, fusion...), quantifier (si les données
thermodynamiques sont disponibles) les réactions de déshydratation ou calculer la capacité
calorifique d’un composé.

L’appareil est constitué de deux compartiments (un pour 1’échantillon et 1’autre pour
la référence). Le produit de référence utilisé est insensible dans la gamme de températures
considérées entre 20°C et 600°C. L’ appareil est préalablement étalonné a 1’aide de produits
connus. L’échantillon en poudre (10 a 20 mg) est placé dans un creuset, scellé, en alliage
d’aluminium. Théoriquement le principe de I’A.E.D consiste a chauffer séparément les deux
creusets et a maintenir nulle la différence de température entre les deux fours (+/- 0,1°C),
grace a une circulation d’azote liquide dans le compartiment ou se trouve 1’échantillon. La
puissance ¢électrique apportée par effet Joule pour maintenir la différence de température nulle
entre les deux creusets est alors mesurée. Ce principe de compensation de puissance permet
de connaitre la quantité¢ d’énergie (exothermique ou endothermique) dégagée par une réaction
indépendamment de 1’énergie nécessaire pour atteindre la température de réaction.

Dans la pratique il est trés difficile de maintenir nulle cette différence de température
entre les deux creusets. La température du four (Ty), mesurée entre 1’échantillon a analyser et
le témoin, est donc régulée grace a un dispositif de chauffage unique. La variation du flux de
chaleur principal s’exprime directement en fonction de la variation de température corrigée
par 3 termes : la différence de capacité calorifique et de la différence en résistance thermique
et la différence en vitesse de chauffage dans les transitions entre la référence et I’échantillon.

Le flux de chaleur, correspondant a la puissance transmise, se mesure en Watts ou
mW. L’A.E.D mesure le flux de chaleur total transmis constitu¢ d’une composante
proportionnelle a la variation de chaleur spécifique relative C’;, (chauffage de 1’échantillon) et

une composante liée aux événements cinétiques (flux endothermiques ou exothermiques).
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I11.4.3. Spectroscopie d’Electrons Auger (AES)

La spectroscopie d’électrons Auger (AES) consiste a analyser en énergie les ¢électrons
émis par une surface soumise & un faisceau d’électrons monoénergétiques. La transition
Auger est basée sur le principe suivant: un électron incident provoque par collision
inélastique 1’éjection d’un électron appartenant a un niveau de cceur, provoquant I’apparition
d’un trou. L’atome ionisé se relaxe alors par le passage d’un niveau d’énergie a un autre.
L’¢énergie libérée peut se dissiper suivant deux voies compétitives: émission d’un
photoélectron ou émission d’un électron Auger (Figure II1.2).

Electron Auger
Electron E-=E,-E,-E;

secondaire
Niveau du vide 4

E 7% Photon
’ oy hv=(E,-E))
O -

e 4

Figure I11.2 : Principe de la spectroscopie d’électrons Auger

L’énergie cinétique de 1’électron est alors en premiére approximation uniquement
fonction des niveaux d’énergie qui ont participé a la transition. Elle est donc caractéristique de
I’¢lément émetteur. Pour les électrons Auger ou les photoélectrons, le libre parcours moyen
entre deux chocs est de I’ordre d’une dizaine d’angstroms. C’est cette faible valeur qui fait de
I’AES une technique de surface permettant d’obtenir des renseignements sur les premicres
couches atomiques. Pour obtenir des informations sur des épaisseurs plus profondes, des
coupes transverses de nos échantillons ont été réalisées. Les mesures ont été effectuées grace
a une collaboration avec Jean-Francois Sylvain (ICMCB de Bordeaux, UPR n° 9048). Les
échantillons utilisés pour I’analyse Auger ont été stockés dans un « dessicateur » sous azote,
puis transférés dans un appareil UHV pour une analyse immédiate de la surface. Les données
AES ont été obtenues sur un VG-MICROLAB 310-F Microprobe avec une résolution latérale
de 20 nm. La profondeur de résolution de I’équipement est de I’ordre de 1-3 nm

Les conditions d’analyse sur les échantillons de fer sont les suivantes : une tension
d’accélération et un courant de faisceau respectivement de 10 KeV et 1 nA. Les régions
intéressantes pour I’analyse sont les suivantes : 490-525 eV pour I’oxygene, 100-130 eV pour

le phosphate et 630-670 eV pour le fer. Les données ont été enregistrées en mode
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conventionnel (EN(E)). L’identification des pics a été effectuée via une base de données de
référence pour ’AES. Le chevauchement des pics ou de petites modifications de composition
ont rendu 1’analyse chimique multicomposante délicate. Aussi une procédure spécifique a été
mise en place pour analyser 1’ensemble de spectres obtenus par des profils de lignes dans le
but de tracer la concentration atomique de chaque élément en fonction de la position d’un
point sur cette ligne. Les données acquises en différents endroits du spécimen ont été
analysées informatiquement en utilisant une méthode numérique basée sur une approche
matricielle. Une régression non — linéaire des moindres carrées a été la technique employée

dans ce travail.

III.5. Oxydation et thermogravimétrie

II1.5.1. Principe de I’expérience

Les essais de thermogravimétrie ont ét¢ menés a l'aide d'une thermobalance de type
SETARAM TGDTA 92B (Figure 111.3). Ce dispositif est constitu¢ d'un four a résistance de
graphite permettant de chauffer les échantillons jusqu'a 1600°C. La température est régulée
par un thermocouple de type Pt/Pt-Rh. Les échantillons sont suspendus, soit dans une nacelle
en alumine pour les poudres libres soit par un crochet dans le cas des échantillons massifs ou
comprimés. Ils sont maintenus dans la zone chaude du four par des suspensions en platine

reliées a la balance.

= 1 Microbalance optique
e 2 Four
ENE— |; .
1@ L 7 3 Echantillon
= 1 e s I 4 Dispositif de gaz porteur
i =1 = G
5 I‘}j B a 5 Dispositif de gaz auxiliaire (gaz oxydant)
= 23 ) 6 Dispositif de vide primaire poussé
B 7 7 Manométre de la microbalance
= ?I 8 Dispositif de balayage de gaz de protection
B o du four

Figure II1.3 : Thermobalance SETARAM TGDTA 92B
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La balance est composée d'un fléau porté par un ruban de torsion. L'asservissement de
ce systtme par des bobines magnétiques permet de compenser la prise de masse en
maintenant le fléau dans la méme position. Le courant circulant dans les bobines est analysé
par le controleur et transmis au micro-ordinateur qui le convertit alors en prise de masse

(Figure 111.4).

1 Détecteur optique

2 Fente de régulation
i 3 3 Faisceau lumineux
: 4 Solénoides d'asservissement
5 Ruban de torsion
6 Fléau
1 7 Crochet d'attache des suspensions
5 Figure 114 : Microbalance B92 (SETARAM)
7

Cette microbalance permet la mesure en continu de la prise de masse d'échantillons
pouvant aller jusqu'a 20 grammes. Sa sensibilité est de 2ug. Pour des balances de ce type,
[SAROO] précise que la sensibilit¢ maximale ne peut étre atteinte que si I’on s’affranchit des
effets de la poussée d’Archimede, des courants de convection et des flux thermomoléculaires.
Les prises de masse de nos échantillons sont supérieures a cette sensibilit¢ maximale. Ces

problémes ne sont donc pas limitant lors des mesures.

Les conditions opératoires ont été les mémes pour tous les échantillons. Ils sont
d'abord chauffés jusqu'a la température d'essai a la vitesse de 50°C par minute sous
atmosphere d'argon de type U (Ar 99,995 %, N2 <20 ppm, H2 < 10 ppm, CH4 <5 ppm, CO2
< 5 ppm, H20 < 5 ppm). Puis, un palier de stabilisation du four d'une durée de 100s est
observé. Ce palier permet de considérer que la température de consigne est constante a +/-
1°C. Durant cette premicre partie de 1'expérience, la prise de masse est enregistrée afin de
s'assurer que 1'échantillon ne s'oxyde pas. Puis l'arrivée d'argon est coupée au profit du gaz
réactif. Ce dernier est de I’air artificiel composé de 20% d’oxygene et de 80% d’azote (H,O <
3 ppm, C,H; < 0,5 ppm). Une tare est réalisée a l'entrée du gaz réactif pour signifier le début

de l'expérience. Lors de I'oxydation, le flux de gaz est de 1'ordre de 1 litre/heure sous pression
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atmosphérique. Apres le palier d’oxydation, le four est coupé et 1’échantillon revient a
température ambiante. Cette descente se fait sous atmosphere neutre (argon).

Les données recueillies sur ordinateur sont converties au format ASCII pour étre
traitées. Afin de ne prendre en considération que la contribution de I'échantillon, des
expériences similaires sans échantillons sont réalisées afin de corriger d'éventuels effets dus

aux suspensions ou aux nacelles porte — échantillons .

I11.5.2. Correspondance entre théorie et expérience

L’analyse thermogravimétrique fournit une évolution de la prise de masse au cours de
I’oxydation. Celle-ci est normalisée pour obtenir une prise de masse par unité de surface, et
permettre aussi d’effectuer des comparaisons. On obtient donc une relation du type :

Equation III.1 : A?m =1,(t)

L’évolution de I’épaisseur z (ou de la position d’une interface) au cours du temps est la
grandeur intéressante :

Equation II1.2 : z=1,(t)

Entre ces deux grandeurs, il existe une relation, a condition que la couche d’oxyde soit plane
et compacte. Les différents régimes sont regroupés dans le tableau II1.3, pour les cinétiques

les plus classiques (cf. chapitre II):

Régime parabolique : +/t Régime linéaire : t
Epaisseur : z
= kep =A, ke
. A
Prise de masse : ?rn Kyp Ky

Tableau II1.3 : Définition des différentes constantes

Pour un régime parabolique, les deux grandeurs, définies ci-dessus, sont reliées par :

. M
Equation III.3 : kep = A, =——\Kkp
a MO pox

M,x = masse molaire de 1’oxyde ; Mp = masse molaire de 1’oxygene ; pox = masse volumique

de I’oxyde ; a = coefficient steechiométrique propre a 1’oxyde formé.
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[1.6. Oxydation du Nickel

L’oxydation du nickel a fait I’objet de nombreux travaux antérieurs [HUNO9S5],
[KOF88], [HAUO3]. La littérature fournit donc un certain nombre d’informations concernant
le comportement de ce métal a haute température. Celui-ci dépend de plusieurs facteurs dont :
la température, la pression partielle d’oxygéne, la présence d’impuretés... La variable de
notre ¢tude sera la température. Celle-ci influe sur les différentes caractéristiques de la
couche : cinétique d’oxydation, morphologie en volume et a la surface, croissance des grains,
évolution de la structure des grains... [HAUO3].

On est amené a distinguer deux cas, suivant que 1’oxydation se déroule a des
températures inférieures ou supérieures a 1100°C. Au dessus de 1100°C, la cinétique
d’oxydation est parabolique. Cette oxydation est limitée par la diffusion en volume qui est
prédominante par rapport a celle aux joints de grains. La croissance de la couche est assurée
par des lacunes de métal simplement ou doublement chargées. La phase formée est un oxyde
de nickel faiblement non — steechiométrique de formule chimique Ni; O (ou x est I’écart a la
steechiométrie). Cette couche a une morphologie compacte constituée de grains colonnaires.
On y observe néanmoins des microporosités a I’interfaces métal/oxyde. La morphologie de la
surface est « pilotée » par les orientations (facettes) des grains de NiO [KOF88], [HAUO3].

En dessous de 1100°C, I’oxydation est plus complexe. D’une part, la cinétique
d’oxydation n’est plus strictement parabolique : elle est dite sous-parabolique : z o« t% et
n>2. Néanmoins, entre 900°C et 1100°C, la croissance de la couche reste assurée de facon
prépondérante par des lacunes de métal simplement chargées [SARO00]. La diffusion aux
joints de grain joue désormais un role non négligeable, voire préférentiel comme 1’indique
Kofstadt [KOF88]. Il a également ¢ét¢ montré que la préparation du nickel avant oxydation
pouvait s’avérer importante [HAUO3]. D’autre part, la couche ainsi constituée a des
caractéristiques structurales et morphologiques différentes. Elle a une structure constituée de
deux sous couches superposées, dite « duplexe » : I’une en profondeur constituée de grains
équiaxes et une en surface constituée de grains colonnaires. La croissance de la couche interne
a fait I’objet de nombreux travaux pour tenter d’en expliquer le mécanisme de formation. Il
semblerait que cette croissance se fasse par transport anionique d’oxygene, favorisée par la
présence de « défauts mécaniques » (fissures, vides...) et de contraintes dans la couche
d’oxyde. La surface est recouverte de grains trés fins. Des « whiskers » peuvent également s’y

former [HAUO3].
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Les valeurs de kyp issues de la littérature ainsi que nos résultats expérimentaux sont

reportées dans le tableau II1.4. Sur nos échantillons, nous avons vérifié¢ la cinétique pour une

valeur de la température (T = 800°C) ; les résultats sont donnés sur les figures 3.11 a) et b).

n
1=}
1

AM/S (mg.cm™?)
P
1

0.5+

0.0+

Prise de masse normalisée

(Am/S)? (mg’.cm™)
T

T T T
10 20 30

Temps d'oxydgation (h)

Figure II1.5 : Courbes cinétiques lors de 1’oxydation du nickel a 800°C

T
40

courbe expérimentale
régression linéaire

(Prise de masse normalisée)2

50

Temps d'oxydation (h)

I1 est nécessaire avant toute analyse quantitative d’effectuer le traitement des résultats.

A partir de I’enregistrement informatique, on extrait, via le logiciel ORIGIN 6.0, une courbe

qui représente 1’évolution de la prise de masse au cours du temps. Cette courbe est

normalisée, c.-a-d. rapportée a la surface oxydée. Pour déterminer le type de loi qui relie la

prise de masse au temps, on effectue une régression polynomiale sur la courbe transformée

(Am/S)? = f{(t). En accord avec les estimations de A.-M. Huntz pour ce systéme, les cinétiques

de croissance se doivent d’étre approximées, au mieux, par une loi compléte, qui correspond a

un polynome d’ordre 2 [HUNO99]. En pratique, le traitement des courbes a montré qu’une

régression linéaire était suffisante (coefficient de la régression proche de 1).

kMp de la _ ] i
Température littérature knp expérimental kcp. =A, Epzlss}cleur apres
(°0) [Haugsrud] (kg”m™.s™) expérimental 8 heures
(kg’.m™s™) (m.s™?) d’oxydation
700 6,510 / / /
800 3,110% 2,2510% 331,96 107" 13,8 um
900 1,0 10 / / /

Tableau I11.4 : Récapitulatif des données concernant 1’oxydation du nickel

Les résultats issus de nos expériences sur le nickel sont en bon accord numérique avec

ceux de la littérature. On observe également que la cinétique est quasiment parabolique.
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II1.7. Oxydation des systémes a base de fer

II1.7.1. Oxydation du fer non traité

L’oxydation du fer peut conduire a priori a plusieurs types d’oxydes comme le suggere
le diagramme d’Ellingham [SARO00] et [KOF88]. Principalement, en corrosion séche (a
400°C), le fer donne, en combinaison avec de 1’oxygene, d’apres la Figure I11.6 :

- de la magnétite Fe;0y ;

- de I’hématite Fe,0O3 ;

- de la wiistite FeO (obtenue pour des températures supérieures a 570°C)
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Figure II1.6 : Diagramme binaire fer — oxygene [SAR00]
e La magnétite
La magnétite de formule Fe;O4 est un oxyde de structure spinelle inverse (maille
cubique). C'est un oxyde mixte ou les cations de fer sont présents aux degrés d'oxydations +II

et +1I1I. La formule permettant de le décrire serait Fe*'Fe,> 04, (complément dans I’annexe D)

o L'oxyde de fer (11l

Lorsque le fer s'oxyde complétement, il atteint le degré +III. Il se combine alors avec
I'oxygene pour former Fe,O3 ou « sesquioxyde » de fer. Cet oxyde peut se présenter sous
plusieurs structures différentes. Courty a recensé 5 structures pour cet oxyde [COU]. Les
formes a (stable) et y (métastable) sont les plus courantes. L'hématite ou a- Fe,O3 possede la

méme structure cristallographique que le corindon. La maille est rhomboédrique.
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A la pression partielle ou sont réalisées les expériences (0,2 bar), on observe une
couche multiple d’oxydes, ou se superposent fer, magnétite puis hématite (au contact du gaz),
qui correspond au degré d'oxydation du fer le plus élevé. Diverses observations de ce systeme
multicouche ont montré que la magnétite croit dans une plus forte proportion que 1'hématite
[ATKS83], [JUT97]. Lorsque se forme une premiére couche d’hématite, la pression partielle
d’oxygéne a I’interface métal/oxyde devient rapidement plus faible qu’a [D’interface
oxyde/atmosphere. Dans ces conditions et si ’on se trouve au-dessous de la pression
nécessaire a la réaction de formation de I’hématite, c’est localement la magnétite qui croit aux
dépens du fer.

Les deux oxydes ne suivent pas les mémes mécanismes de croissance. La magnétite
croit par diffusion externe des cations [JUT97] alors que 1'hématite voit la diffusion vers
l'intérieur des anions O contrdler sa cinétique d'oxydation [SAR00]. Bien que I'on ait un
systeme bicouche dont les mécanismes de croissance sont différents, I'oxydation du fer est
principalement controlée par la croissance de la magnétite [ATK83]. La proportion de
magnétite dans la couche est largement majoritaire, tant que le métal existe, comme le montre
I’équation I1.6 (Chapitre II, § 11.4.2).

La cinétique d’oxydation (prise de masse) suit une loi parabolique [REBO02]. Les
constantes cinétiques kyp déterminées par divers auteurs [BEN62], [ATKS83], [KOF8S],
[JUT97], [REB02] donnent une valeur comprise entre 5 et 6,1 10"% g2.cm™.s™. Ces valeurs

correspondent a des échantillons de fer massif oxydés a 400°C.

I11.7.2. Oxydation du fer phosphaté

La présence de phosphate modifie les propriétés du systéme. S. Rebeyrat a montré que
les courbes de prise de masse présentent une allure a priori différente de celle du fer non traité
[REB02], [GROO03]. L’effet du phosphate sur la cinétique d’oxydation se fait alors ressentir
sur la cinétique en raison de la modification des proportions des oxydes formés.

Les cinétiques de prise de masse présentent deux stades (appelés stade I et stade II)
[REBO02], chacun de ces stades étant limité par un processus diffusionnel. La transition entre
ces stades est observée sur tous les échantillons autour de 15 heures d’oxydation, a 400°C.
Celle-ci s’étale de 300 a 600 minutes (de Sh a 10h) d’oxydation, a 400°C. Nous chercherons a
étudier plus en détail les origines possibles de cette transition.

Les deux stades observés sont différents puisqu’il leur correspond des constantes

d’oxydation bien distinctes. Ainsi, pour le stade I, S. Rebeyrat obtient des valeurs comprises
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entre 8,40.107* gz.cm"‘.s'l et 1,23.10°° gz.cm'4.s'1. Pour le stade II, il obtient une valeur
voisine de 2,71.10" gz.cm™.s™.

Jutte et al. [JUT97] ont remarqué que lorsque la préparation d’échantillons de fer-a
massif se terminait par un décapage chimique, ceux-ci se recouvraient d'une couche
d'hydroxyde superficiel. Lors de I'oxydation ultérieure, a 400°C, durant 30 heures, la courbe
de prise de masse fait apparaitre également deux parties paraboliques. La constante cinétique
du premier stade vaut 4,6. 10 gz.cm'4.s'l, et la valeur du kyp extraite de leur second stade est
comprise entre 1,5 et 2.107"° g2.em™.s™. 1l semble que la couche superficielle d’hydroxyde

puisse jouer un role similaire a la couche de phosphate recouvrant nos échantillons.

I11.7.3. Comparaison des cinétiques entre fer phosphaté et fer non traité

La comparaison des cinétiques des échantillons de fer phosphaté et celles du fer non
traité, on constate que le traitement de phosphatation produit une diminution de la prise de
masse lors de 1’oxydation. Celle-ci, pour une durée d’oxydation donnée, est environ divisée
par un facteur 5. A 400°C, I’oxydation du fer peut donc étre limitée et réduite par une
phosphatation préalable. Ce revétement offre donc au fer une meilleure résistance a

I’oxydation, dans cette gamme de température.

Prise de masse
(en mg/cm?)

06
05

0.4

03 ~-0--Fer phosphaté

--0O-- Fer non-phosphaté

02

0.1

0.0 -

01 I " I " I " 1 " I
0 200 400 600 800
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Figure I11.7 : Comparaison du gain de masse entre le fer phosphaté et le fer non traité,

pour une oxydation a 400°C, dans un air artificiel, pendant 13,3 heures
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La comparaison des constantes cinétiques paraboliques (2 400°C) des deux types
d’échantillons montre qu’il est possible de les classer (tableau I11.5). La constante du fer non
traité est la plus importante. Celle du fer phosphaté (stade I) est plus de 50 fois plus faible. Ce
n’est qu’au stade II que le fer retrouve une vitesse d’oxydation plus élevée (plus importante

qu’au stade I, mais restant environ 20 fois moins importante que pour le fer non traité).

Type d’échantillon | kyp (g°.cm™.s™) moyen a 400°C

Fer non traité 5,84.107"2
Fer phosphaté
Moyenne ~ 1,04.10™"
(stade I)
Fer phosphaté
prosp 2,71.10"
(stade IT)

Tableau II1.5 : Comparaison des différents ky;p

I1 a déja été établi [REB02], [GROO03] que I’oxydation du fer phosphaté conduit, ainsi
que pour le fer non traité, a I’apparition des phases magnétite (M : Fe;O4) et hématite (H : a-
Fe,03), au sein de la couche d’oxyde. La présence de Fe;O4 sur le fer non traité est dominante
alors que sur le fer phosphaté, a-Fe,Os est la phase principale.

Il nous a semblé intéressant d’étudier 1’évolution de ces phases dans les premiers
instants de 1’oxydation, en tentant d’établir la chronologie de formation des phases dans la
couche d’oxyde, afin de mieux comprendre les mécanismes d’action du phosphate de fer.
Pour ce faire, nous avons utilis¢ le fort flux de photons disponible au Rayonnement
Synchrotron sur la ligne H10 du LURE. Nous avons ainsi conduit I’analyse des phases
pendant I’oxydation dans la gamme de température 375°C — 450°C, pour différentes
¢épaisseurs du film de phosphate. Les résultats obtenus sont regroupés sur les figures III.8,

I11.9 et I11.10.
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I11.7.4. Identification des phases et évolution aux temps courts
On peut comparer sur la Figure II1.8 les phases issues de I’oxydation du fer non traité
et du fer phosphaté, dés que les germes d’oxydes donnent lieu a une intensité diffractée

suffisante.
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10000
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Figure II1.8 : Diffractogrammes comparés des différents échantillons
a différents instants (T = 400°C ; atm. naturelle ; ép. phosphate = 0,4 pm)

Pour 80 min d'oxydation, dans le fer non traité, I’intensité du pic (220) de la magnétite
est plus importante que celle du pic (104) de I’hématite, alors que la situation inverse se
produit quand le fer a été phosphaté. Ce fait avait déja été mis en évidence, a la méme
température, pour les durées d’oxydation plus longues [REBO02]. Il doit étre aussi remarqué
que la couche de phosphate n’est pas visible en diffraction des rayons X, y compris sous
incidence faible. Ceci confirme son caractére amorphe et / ou sa trés faible épaisseur.

Chronologiquement, on peut décrire ainsi le processus d’oxydation : dés les plus
courts instants (< 20 min), les deux phases sont présentes. Mais la croissance de la magnétite
contrdle rapidement la cinétique d’oxydation des échantillons non traités. Au contraire, bien
qu’initialement présente €¢galement dans les échantillons phosphatés, celle-ci est inhibée et
seule I’hématite croit, mais a un rythme beaucoup plus faible. La cinétique d’oxydation du
stade I est donc a priori reliée a cette croissance préférentielle d’hématite, dés les premiers

instants.
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I11.7.5. Evolution des pourcentages de phases, influence de 1’épaisseur de la couche de
phosphate et de la température d’oxydation

L’¢étude des diffractogrammes bruts ne permet pas de donner une information

quantitative précise sur les phases identifiées. Une analyse plus détaillée des spectres de

diffraction in-situ a donc été réalisée. En prenant en considération l'intensité non normalisée

théorique pour a-Fe,Os et FesO4, et en ayant quasiment les mémes valeurs pour les

coefficients d’absorption et les densités pour les deux oxydes (cf. annexe D), le rapport des

pourcentages en a-Fe,O3 et en Fe;O4 peut étre déduit au moyen de la relation suivante :

0
/o o—Fe,03 ~EQ—F8203 IFe304 fFe3O4

Equation I11.4

% Fe0, Erei0,  1yreo; facreros
ou f est défini comme :
sin(20  —Q) sin(20,  —Q)
Equation I1L.5 oreios sin® + sinég 3 -Q) oy sinm + sin(2394 -Q)

a-Fep03 Fe3O4

L’explication des différents termes est donnée dans 1’annexe B.
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Figure II1.9 : % d’hématite dans la couche d’oxyde du fer phosphaté.

Influence de 1’épaisseur de la couche de phosphate (T = 400°C ; atm. naturelle).

A partir des raies de diffraction (220) et (222) pour la magnétite et (104) pour
I’hématite, et utilisant les relations II1.4 et II1.5, nous avons déterminé 1'évolution du rapport
a-Fe;03 / FesO4 pendant I’oxydation. Il apparait que pour le fer non traité (Figure II1.9 (a)),
Fe;04 est la phase dominante quel que soit le temps d'oxydation et sa valeur augmente de
facon continue avec le temps de 1'oxydation, conformément avec ce qui a été dit plus haut. En

revanche, pour les échantillons phosphatés (Figure I11.9 (b)), I’hématite o-Fe,O3; est
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majoritaire, pendant le stade I (temps < 350 min). Ceci confirme que le procédé de
phosphatation utilisé sur le fer inverse la phase d’oxyde majoritaire.

Des films de phosphate de fer plus mince (< 200 nm) ont également été préparés et
oxydés dans les mémes conditions. Le résultat apparait sur la Figure II1.9 (¢) : a-Fe,O3 est
encore la phase dominante, mais pour un temps d’oxydation donné, sa proportion dans la
couche d’oxyde est inférieure a celle obtenue pour un film de phosphate de 400 nm. Le film
mince de phosphate présent sur les échantillons de fer est donc responsable (indirectement) de
la croissance majoritaire de o-Fe;O; dans la couche d’oxyde thermique, en modifiant

fondamentalement le mécanisme d’oxydation du fer.

Nous avons également étudi€¢ 1’influence de la température d’oxydation sur les
proportions respectives de phases présentes dans la couche. La Figure III.10 montre que le
pourcentage de magnétite est décroissant lorsque la température d’oxydation du systéme
augmente. L’influence du film de phosphate sur le stade I de l’oxydation, inhibant la
croissance de magnétite est donc d’autant plus marquée que la température d’oxydation est

¢élevée.

T=375°C
T=400°C
T=425°C
T=450°C
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Figure I11.10 : % de magnétite dans la couche d’oxyde du fer phosphaté.

Influence de la température d’oxydation (atm. naturelle ; ép. phosphate = 0,4 um).

I11.7.6. Réle du phosphate (stade I)

Il est désormais possible de proposer différents mécanismes d’action du film de
phosphate et de les confronter aux résultats expérimentaux. On rappelle qu’on se limite a
I’é¢tude du stade I et on suppose que la couche de phosphate ne subit pas d’évolution notable,

pendant I’oxydation. Cette hypothése sera justifiée dans le paragraphe I11.7.7.b.
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Les différents modes d’action du phosphate se regroupent en deux grandes
catégories (schéma III.11) :
e Une hypothése thermochimique

e Une hypothese cinétique (barri¢re de diffusion)

Dans le premier cas, on peut supposer que la présence d’hématite au détriment de la
magnétite est reliée a la seule modification de la pression partielle aux lieux ou se déroule
naturellement la croissance de la magnétite dans le fer non traité. Ce raisonnement est mené
en supposant que le diagramme de phase n’est pas modifié par la présence de phosphate.
Cependant, la présence d’oxygeéne dans les groupements de phosphate (POs) peut
effectivement étre source de cette augmentation de pression partielle interne d’oxygeéne. Ceci
n’est vrai qu’a condition que 1’oxygene puisse étre disponible pour la formation de 1’oxyde.
Pour cela, il faut supposer 1’existence d’une réaction chimique et dans ces circonstances le
diagramme de phase du systéme a peu de chance de rester inchangé en présence de phosphate.

Une explication a D’origine de cette inversion serait alors la suivante : d'apres les
résultats XPS issus des travaux de S. Rebeyrat, la couche du phosphate est a la fois
constituées de cations Fe*™ et Fe’™ . A haute température, une fissuration des chaines de
phosphate se produirait principalement au niveau de l'oxygéne non-liant ( — P — O — Fe*"),
fournissant un environnement riche en oxygene. Aprés oxydation, une plus haute pression

partielle P, se retrouverait a l'interface interne des échantillons de fer phosphaté et donc une

plus grande quantité de Fe*™ que de Fe’™ devrait étre oxydé, donnant un plus grand rapport de
a-Fe;03 / FesO4 que dans le fer pur. Néanmoins, cette explication suppose encore 1’évolution
de la couche de phosphate, ce qui est en contradiction avec 1’hypothese de départ.

Les 2 probleémes soulevés peuvent étre expliqués si on envisage un effet catalytique
du phosphate de fer, lors de I’oxydation. Dans ce cas, ’allure du diagramme de phase n’est
pas modifiée. Seules les valeurs des seuils de pression partielle critique sont modifiées. Mais,
les expériences ont montré que I’épaisseur de phosphate avait une influence sur I’évolution de
la proportion des phases dans la couche d’oxyde. Or ce phénoméne ne semble pas pouvoir

étre expliqué par la présence ou I’absence d’une réaction chimique, catalytique ou non.
L’hypothése (thermochimique) précédente repose sur une modification de la demi —

réaction d’interface interne. Au contraire, la deuxiéme hypothése (cinétique) est équivalente a

une modification des conditions sur les flux diffusionnels. La cinétique d’oxydation est alors
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modifiée en prenant en compte la présence de la couche de phosphate, qui contrdle
indirectement la croissance de la magnétite. Cela se traduit alors par une dépendance explicite
de la cinétique en fonction des parametres de la couche. On peut alors envisager de considérer

le film de phosphate comme une barriére de diffusion.

Pour cela, on utilise 1’analyse cinétique développée au chapitre II (§ 11.4.2) concernant
I’influence d’un revétement sur I’oxydation. Dans le cas du stade I, la magnétite et I’hématite
sont supposées se former suivant deux séquences réactionnelles en paralléle, comme dans le
cas du fer non traité (en dessous de 550°C). La formation de chacun de ces deux oxydes est
alors indépendante de celle de I’autre oxyde, car le type de défauts dans chaque phase est
différent. Dans I’hypothese de la barriere de diffusion, le type de défauts qui assure la
croissance des oxydes n’est pas modifi¢ par la présence de la couche phosphatée. En
revanche, le transport des défauts métalliques est limité par la diffusion dans la couche de
phosphate. La formation de magnétite est donc controlée par la présence de phosphate qui
« filtre » les cations métalliques, si le coefficient de diffusion du fer dans le phosphate est plus
faible que dans la magnétite, mais non nul (au moins pour permettre la formation d’hématite).

L’épaisseur de la couche d’oxyde est donnée alors par :

Equation I11.6 Z=7, +2, = (Eﬁh/kcpﬁ)xﬁ.
€

On aura une cinétique d’oxydation parabolique dans le stade I, si on néglige
I’épaisseur de magnétite formée (z = z,; = \Kpy x~/t ). Dans ce cas, I’épaisseur de Fe;Oy

doit donc étre faible comparée a celle de Fe,Os. C’est effectivement le cas
expérimentalement. Notamment, la proportion d’hématite dans la couche totale d’oxyde est

donc :

Zu  _ \/kCPH _ 1 _ 1
Zy tZy I%\/z"'ﬂkcpﬁ 14 K+t 1+ Byt
e\/kCPH

Les hypothéeses pour aboutir a ces résultats sont les suivantes :

Equation I11.7

o JKepm >>§\/¥ : les défauts métalliques diffusent plus difficilement dans la couche de

phosphate que dans la couche de magnétite ;

o JKkepy >> ;\/? : la couche de magnétite est peu épaisse.
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Ces hypothéses semblent cohérentes ; ces deux inégalités supposent cependant qu’il existe un
temps ou ces conditions ne seront plus vérifiées. Dans ce cas, I’Equation II1.7 prévoit qu’au
bout d’un temps infini, la proportion d’hématite est nulle. Ceci pourrait étre une explication
naturelle a la transition stade I — stade II.

L’hypothese cinétique de barriere de diffusion montre également une dépendance
¢vidente de la proportion de phase avec 1’épaisseur de phosphate. L’Equation III.7 peut en
Zy 1

effet s’écrire : =
zy+zy; 1+F/e

ou F est une grandeur indépendante de 1’épaisseur de la

couche de phosphate. Plus le temps d’immersion est long, et plus I’épaisseur de phosphate de
fer précipité est importante. Cela signifie, d’apres la relation précédente, que la proportion
d’hématite est alors d’autant plus ¢élevée. Inversement, si I’épaisseur de phosphate est nulle, la
proportion d’hématite doit étre nulle. C’est le cas limite correspondant aux échantillons de fer
non traités : expérimentalement au bout de 3 heures d’oxydation, le pourcentage d’hématite
devient inférieur a 10 % et tend a diminuer (figure I11.9 (¢)).

L’influence de la température sur le modele est beaucoup moins évidente a prévoir. En
effet, K et \/kp; peuvent dépendre de la température. Mais K suit une loi a priori inconnue.

Si on suppose que K varie peu avec T, I’Equation IIL.7 peut s’écrire:

Zy 1
Zytzy 1+G/ kCPH(T)

ou G est une grandeur indépendante de T. Or k., (T) est une

fonction croissante de T (loi d’Arrhénius [KOF88], [AMAO1]). La proportion d’hématite
(respectivement de magnétite) est donc d’autant plus ¢élevée (faible) que la température est
importante. Ces prédictions semblent corroborées par I’expérience. Finalement, au cours du
stade I, le phosphate, en tant que barriere de diffusion, est susceptible d’inhiber la formation
de la magnétite. L hématite se forme majoritairement, a contrario de ce qui se passe sur les

échantillons de fer non traité.
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: de diffusion thermochimique
Hématite |
1
i Hématite Hématite
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Figure I11.11 : Influence du phosphate sur les phases présentes dans la couche d’oxyde.

Représentation schématique des différents mécanismes possibles aux temps courts.
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I11.7.7. Accident cinétique

[I1.7.7.a. Transition stade I — stade II
La deuxi¢me étape de cette analyse consiste a expliquer la transition entre le stade I et
le stade II. La cinétique transformée pour le fer phosphaté est donnée sur la Figure II1.12. On
observe une transition continue entre les deux stades caractérisés par des constantes cinétiques
distinctes, aux alentours de 7 heures d’oxydation. Ces résultats ont été mis en évidence par S.
Rebeyrat sur des échantillons massifs, a 400°C.

(Prise de masse)?
(mg?.cm™)

courbe expérimentale fer phosphaté
0,008 — modeéle théorique

stade n°2
0,006 -

0,004 -

stade n°1

0,002 -

0,000 -

0 200 400 600 800

temps (min)

Figure I1.12 : Courbe cinétique transformée de I’oxydation du fer phosphaté, a

400°C, dans un air artificiel, pendant 15 heures

S. Rebeyrat a suggéré que cette transition puisse étre attribuée a des phénomenes de
décohésion (cloquages, écaillages...) de la couche d’oxyde lorsque le seuil de plasticité est
atteint. Le fer serait alors remis a nu localement et s’oxyderait de fagon habituelle donnant
naissance a une couche majoritairement composée de magnétite, recouvrant ensuite la
premiére. C’est le stade II. De nombreux alliages présentent des accidents cinétiques
(« breakaway ») [SARO00], [KOF88]. L’origine de ces accidents cinétiques est alors purement
mécanique ; elle est reliée a des phénomenes de décohésion (fissuration de I’oxyde, rupture
interfaciale et perte d’adhésion, cloquage par flambement, délamination). Ce type de
phénomeéne pourrait controler I’oxydation du fer phosphaté.

Nous avons cherché a mieux comprendre cette transition. Pour ce faire, des mesures
complémentaires on été effectuées, avec plusieurs objectifs. Tout d’abord, suivre I’évolution
du phosphate (par AED et Auger). Ensuite, nous avons abord¢ la transition d’un point de vue
morphologique et microstructurale (par MEB et Auger). Enfin, nous avons étudié cette

transition cinétique in-situ en terme d’évolution des proportions de phases présentes, a
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nouveau au moyen du Rayonnement Synchrotron. Jusqu’a présent, 1’observation de la
transition sur les diffractogrammes était obtenue apres retour a la température ambiante. Nous
évoquerons plusieurs mécanismes, différents de 1’explication mécanique, susceptibles
d’expliquer la transition cinétique, en particulier : I’hypothése d’évolution du phosphate et

I’hypothése cinétique.

II1.7.7.b.  Evolution de la couche de phosphate avec le temps

L’analyse des constantes cinétiques (tableau II1.5) montre que lors du stade II, le kcp a
évolué par rapport a celui du stade I. On peut penser que cette €volution est due a une
modification de la couche de phosphate de fer au cours du temps. Celle-ci se « dégraderait »
alors chimiquement, laissant la magnétite croitre ensuite sur le métal a nouveau vierge. Deux
approches ont été mises en ceuvre pour vérifier cette hypothése. D’une part, un suivi en
température sous gaz inerte par AED pour apprécier le comportement de la couche de
phosphate avec la température. D’autre part, une analyse par spectroscopie Auger des couches
d’oxydes, pour connaitre le comportement de cette couche de phosphate au cours de

I’oxydation (influence de O,).

Les courbes présentées sur la Figure I11.13 ont été obtenues par 1’ Analyse Enthalpique
Différentielle d’échantillons de fer phosphatés, mais non oxydés. Les caractéristiques de
I’expérience sont les suivantes : masse de 1’échantillon = 21,86 mg ; vitesse de chauffage =
10°C/min. Les résultats montrent une réaction largement endothermique du systéme
caractérisée par une premiere « bosse » tres aplatie au alentours de 100°C, suivie d’un pic
relativement étroit centré autour de 234°C. Une deuxiéme cycle (non représenté ici) a montré

que la courbe ne présente plus ces pics.
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Figure I11.13 : Analyse Enthalpique Différentielle du fer phosphaté (ép. = 0,4um)
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Les travaux de Frost et al. [FRO02] et de Scaccia et al. [SCA03] ont montré qu’un
phosphate de fer (la vivianite) présentait, lors de 1’analyse par AED et par différentes analyses
thermiques, des pics similaires & ceux observés sur la Figure III.13. Ils expliquent ce
phénomene simplement par la déshydratation du phosphate de fer au cours de la montée en
température. Notamment, ils ont établi par analyse thermique que cette déshydratation pouvait
se dérouler en plusieurs étapes (jusqu’a 5) qui se traduisent sur ’AED par une courbe
analogue a celle que nous avons obtenue. Une fois la déshydratation effectuée, la couche de
phosphate de fer reste stable, conformément a 1’observation faite lors du deuxiéme cycle en
température. En conclusion, on peut dire que hormis la déshydratation (lors de la montée en

température), la couche de phosphate ne semble pas évoluer spontanément et reste stable.

Pour confirmer ces résultats et obtenir des informations complémentaires sur la
structure en profondeur des couches d'oxydes, nous avons effectué des profils de

concentration par microanalyse Auger sur coupes transversales.
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Figure II1.14 : Spectroscopie Auger d’un fer non traité au bout de 6 jours d’oxydation

La Figure III.14 montre un profil AES a travers la couche d’oxyde obtenue sur du fer
non traité, aprés 140 heures d’oxydation a 400°C. La distribution de la concentration
atomique a travers la couche d’oxyde des trois éléments (le fer, I’oxygene et le carbone) est
présentée. Trois zones peuvent étre définies a partir de cette analyse :

(1) la matrice du substrat de fer visible sur le c6té gauche de la figure ;
(2) une couche intermédiaire qui est constituée de fer et oxygene. L'épaisseur de la couche est
environ de 8 um. Elle correspond trés certainement a un oxyde de fer ou a un mélange

d’oxydes de fer ;
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(3) la surface de I'échantillon qui se manifeste par la concentration croissante de carbone, du
coté droit de la figure.

L'épaisseur de la couche de 1'oxyde peut étre comparée a la valeur déduite de 'analyse
cinétique de la prise de masse en utilisant la relation II1.3. Cela meéne a une épaisseur totale
d'oxyde comprise entre 8,3 et 9,1 um aprés 140 heures d’oxydation a 400 °C, en trés bon

accord avec les profils AES.
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Figure I11.15 : Spectroscopie Auger d’un fer phosphaté au bout de 6 jours d’oxydation

La Figure II1.15 montre un profil AES a travers la couche d’oxyde obtenue sur le fer
phosphaté, aprés 140 heures d’oxydation a 400 °C. La distribution de la concentration
atomique a travers la couche d’oxyde des trois éléments (le fer, ’oxygene et le phosphore) est
présentée, en fonction de la distance a travers la couche de I'oxyde. La matrice du substrat de
fer est visible du c6té droit de la figure.

Deux types de liaison oxygene différentes sont présentes (O — Fe) et (O — P). Ceci
corrobore les observations de S. Rebeyrat qui a établi par XPS que les signaux de 1’oxygene
sont différents dans la couche de phosphate et dans les oxydes de fer métalliques [REB02].

Dans la couche d’oxyde, trois régions peuvent étre distinguées : (i) une premiere zone,
d’une épaisseur de 0,8 um constituée par un oxyde de fer, sur le c6té gauche de la figure, (ii)
une interrégion riche en phosphore, d’une épaisseur de 0,5 pm et (iii) une troisiéme zone qui
ressemble a la premiere, d’une épaisseur de 0,8 um, constituée par un oxyde de fer, du coté
droit de la figure, a c6té de la matrice du fer. Les régions (i) et (iii) contiennent toutes deux du
fer et de 'oxygene (O — Fe) avec un rapport oxygene/fer d'approximativement 1,6. La région

(i1) est principalement constituée d'oxygéne (O — P), de fer et de phosphore. Le rapport
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oxygeéne/fer est plus grand dans cette région (approximativement 2,5), qui pourrait
correspondre au film de phosphate de fer.

L'épaisseur totale de la couche d’oxyde peut étre estimée a partir des profils AES, soit
1,6 um (régions (i) et (iii)). Elle est comparable a la valeur déduite de la mesure de prise de

masse, comprise entre 1,6 et 1,75 pm en trés bon accord avec la valeur précédente.

Ces résultats permettent plus difficilement une analyse du processus de croissance de
I'oxyde. Comme la couche de phosphate est observée entre deux couches d’oxydes de fer,
celles-ci pourraient correspondre a Fe,O; et Fe;O4 entourant le film du phosphate. Mais la
distinction entre ces deux phases est ici peu évidente, car les rapports oxygene/fer sont tres
semblables. Cette expérience permet surtout de confirmer qu’en fin de stade II (aprés 140
heures d’oxydation), la couche de phosphate ne semble pas avoir évolué. Elle reste donc

stable également tout au long du processus d’oxydation.

Les expériences d’AED ainsi que les analyses Auger sur coupes transverses ont permis
d’infirmer I’hypothése de départ, a savoir une éventuelle évolution du film de phosphate.
Désormais, nous considérerons donc que la couche de phosphate conserve son intégrité

structurale au cours de 1’oxydation, quelle que soit la durée d’oxydation.

I11.7.7.c.  Observations morphologiques et microstructurales

Sur les photographies III.1 a III.3 est présentée 1’évolution de la morphologie des
couches d’oxydes, apparaissant sur les échantillons de fer phosphaté. Celles correspondant au
fer non traité ne présentent aucune caractéristique significative [REB02]. Sur la planche III.1,
on observe le développement de cloques sur la surface. Ces clichés ont été pris sur des
échantillons oxydés 5 heures, a 400°C. Ces cloques ont été observées sur la plus grande partie
de la surface des spécimens (généralement en dehors des bords ou les conditions mécaniques
sont différentes) et sur tous les échantillons phosphatés ayant subi une oxydation entre 375°C
et 450°C. Il s’agit donc d’un mécanisme caractéristique du comportement des €chantillons
phosphatés soumis a une oxydation dans les conditions typiques du stade I. On peut donc
conclure que la fin du stade I est associ¢ a une instabilité de la couche d’oxyde en cours de

formation [REBO02].
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200 pm 80 pm

Planche III.1 : Formation de cloques pendant le stade I (5 heures & 400°C)

La planche II1.2 représente la surface des échantillons phosphatés et oxydés pendant
15 heures (clichés (c), (d) et (e)). Les clichés II1.2 (a) et (b) correspondent a un temps
d’oxydation plus court: 12 heures. Sur la photographie (b), on distingue nettement la
présence d’un germe en cours de formation. Une vue d’ensemble plus générale (cliché (a))
montre que ce phénomene de croissance est caractéristique, et localisé dans les vallées des

zones cloquées. Dans chaque fond de vallée, se trouve un germe similaire a celui I11.2 (b).
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Germes dans
les vallées

80 um

Planche II1.2 (suite) : Croissance de germes dans les vallées des cloques pendant la transition
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Les photographies de la planche suivante (Planche II1.3) montrent que ces structures
tendent a recouvrir progressivement la premiere couche cloquée. Il y a donc un changement
de microstructure de la couche en cours de formation. Il semble naturel d’attribuer cette
modification de la microstructure de la couche, au changement du mécanisme d’oxydation,
qui se traduit par le passage du stade I au stade II, le stade II correspondant a la formation
d’une couche constituée exclusivement par la croissance de ces germes qui ont totalement

recouvert la surface.

> .-.? I‘.ﬁ.ﬁ"- % |-t_;;. |:n:| ﬂ'ﬁ"."?:‘:

4

Planche II1.3 : Recouvrement total des cloques par les germes

(qui croissent continiment) pendant le stade I1

II1.7.7.d.  Evolution des pourcentages de phases au cours de 1’oxydation

L’analyse des pourcentages des différents oxydes présents dans la couche a été menée
par DRX, de fagon analogue a celle présentée au paragraphe III.7.5. Celle-ci inclut le
traitement des intensités aux temps longs, ce qui nous permet d’appréhender 1’influence de la
transition. Les courbes sont présentées sur la Figure II1.16. La courbe II1.16 (a) montre que
dans un échantillon de fer non traité, oxydé¢ a 400°C, la proportion de magnétite dans la
couche est largement majoritaire. Elle augmente aux temps courts, puis se stabilise a une
valeur quasi constante (= 87%). Ceci est en accord avec les pourcentages donnés par la
littérature [SARO00], [KOF88].

Les résultats obtenus sur les échantillons de fer phosphaté, oxydés a 400°C, sont
présentés sur la Figure II1.16 (b); leur comportement est trés différent. Au début de
I’oxydation (stade I), le systéme présente une inversion des phases majoritaires. Mais la
transition cinétique influe également sur 1’évolution de la proportion des phases. L’ apparition
du stade II est donc discernable (au bout de 700 min) et se traduit par une forte diminution de

la phase encore majoritaire (hématite), au profit de la magnétite.
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Figure I11.16 : % de phases pour les deux types d ‘€chantillons (a) : fer non traité ; (b) : fer phosphaté
(T =400°C ; atm. naturelle ; ép. phosphate = 0,4 pum)

Les courbes de la Figure II1.16 (b) permettent d’identifier clairement I’instant de la
transition (tc & 680 min = 11 h), confirmant les valeurs obtenues par ATG (§ II1.7.2).
L’apparition de cette transition est sensible a la température. Ainsi, le pourcentage de
magnétite a 450°C (Figure II1.10) semble avoir « basculé » plus rapidement dans le stade II.
Ceci montre que I’instant de la transition cinétique est d’autant plus rapide que la température

est élevée.

II1.7.7.e.  Analyse de la transition cinétique

L’explication de la transition cinétique décrite précédemment ne peut provenir d’une
modification chimique du revétement de phosphate, lequel a ¢ét¢ démontré stable (cf.
I1.7.7.b).

La seconde hypothése est d’origine cinétique. Elle a déja été évoquée au paragraphe
III.7.6. On peut supposer qu’outre I’effet d’inversion des proportions de phases (« effet
phosphate »), le phosphate induise naturellement la transition cinétique. Ceci signifie que
I’équation pilotant la cinétique de la couche d’oxyde doit spontanément évoluer dans le temps
en passant du stade I au stade II. Or nous avons montré que 1’hypothése d’une barriere de
diffusion créait naturellement ce contexte. Cependant, la cinétique évoluerait d’un régime
parabolique (contr6lé par la diffusion dans I’hématite), vers une cinétique linéaire associée au
processus limitant de formation de la magnétite (mécanisme de diffusion dans la couche de
phosphate de fer). Or la cinétique d’oxydation du stade II est également parabolique, ce qui

infirme cette nouvelle hypothése.
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Il semble donc que seule I’hypothése mécanique soit compatible avec I’ensemble des
observations. Nous avons déja évoqué ce point au paragraphe I11.7.7.a a partir des travaux de
S. Rebeyrat. De facon générale, une telle hypotheése n’est possible que si la couche d’oxyde
présente subit une premiere décohésion, redonnant au gaz oxydant la possibilité d’accéder au
métal vierge. Le processus peut ainsi continuer [SAR00], [KOF88]. Deux cas de figure
peuvent se produire. Soit le métal est identique a ce qu’il était au début de 1’oxydation. On
parle de type 1. Le processus se reproduit périodiquement a 1’identique et on observe une loi
cinétique constituée d’une succession d’arcs paraboliques similaires, associée a la formation
de strates de compositions et microstructures quasi identiques. Ce n’est pas notre cas, car les
deux stades I et II ne possedent pas les mémes constantes paraboliques. Soit le métal n’a plus
les propriétés qu’il avait au début de I’oxydation (modification structurale, saturation en
oxygene...). C’est ce qui se passe la plupart du temps et on parle de type 2. Ce cas est
beaucoup plus complexe ; la transition ne se produit alors qu’une seule fois, ce qui semble

étre le cas de notre systéme.

Cette description semble correspondre a I’ensemble des comportements observés sur
le fer phosphaté. On peut donc supposer que ce modele explique correctement le phénomene
de I’accident cinétique et vérifier que I’ensemble des observations va dans ce sens.

Des phénomenes de décohésions (flambement) se produisent dans la couche d’oxyde
(cf. Planche II1.1). A la suite de ces processus mécaniques, en supposant que le phosphate et
I’oxyde sont le siege de microfissurations, le métal est comme remis a nu. Ces microfissures
prendraient naissance l1a ou 1’état de contrainte est maximum, c.-a-d. dans les vallées des
cloques, permettant a I’oxygene d’étre a nouveau au contact du substrat de fer. Autrement dit,
le systéme « substrat fer + revétement de phosphate + oxyde déja présent » subit en quelque
sorte une « transformation structurale » et se comporte alors comme du fer vierge, sous I’effet
des contraintes mécaniques. En conséquence, le métal s’oxyde en formant majoritairement de
la magnétite.

La poursuite des phénomenes d’oxydation, facilitée par ces microfissuration, est alors
localisée 1a ou le fer est disponible, c.-a-d. au niveau des vallées des cloques, conformément
aux cliché de la Planche II1.2. Au cours du stade II, ce nouvel oxyde (magnétite) recouvre
totalement la surface de 1’échantillon.

Ce processus est compatible également avec I’analyse des proportions des différentes
phases d’oxyde. Pour les échantillons phosphatés oxydés a 400°C, la transition cinétique se

traduit par une inversion de la proportion des phases. Or, lorsque le métal est remis a nu, le
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phosphate cesse d’étre actif et 1’oxyde devient alors peu a peu, comme dans le cas des
échantillons non traités, constitué majoritairement de magnétite.

L’analyse Auger a montré que le phosphate se trouvait entre deux couches d’oxyde,
ces couches étant difficilement identifiables. Etant donnée la morphologie des échantillons,
cloques d’oxyde d’hématite recouvertes de magnétite, on peut supposer que les profils AES
ont été effectués transversalement comme cela est montré sur le schéma II1.17. On retrouve
alors, du coté du métal, de la magnétite qui doit venir combler les creux situés sous les
cloques. Puis on observe la couche de phosphate, restée adhérente a la couche d’oxyde
constituée d’hématite et de magnétite. La distinction entre les deux oxydes n’est alors pas
visible en AES. Cette disposition des couches est cohérente avec 1’ensemble des autres

résultats. La chronologie de la transition est résumée sur la Figure I11.17 :

Stade I Stade I transition Stade II
(d€bu0 (fin) o mierotssugtions
Hématite
Hématite Magnétite
Magnétite
— o pone
|~ Phosphate de fer de fer
Fer Fer Fer
Figure II1.17 : Transition cinétique d’origine mécanique pour le fer phosphaté Ligne des
- q & quep phosp profils AES
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Chapitre IV. Détermination expérimentale des contraintes par Diffraction

des Rayons X

IV.1. Introduction
La Diffraction des Rayons X (DRX) est un effet interférentiel entre les ondes diffusées
par les atomes du cristal. Ainsi I’éclairement d’un matériau avec une onde électromagnétique
nanométrique engendre un diffractogramme : un ensemble de pics de diffraction dont les
positions angulaires discrétes sont données par la relation de Bragg :

Equation IV.1 A=2d,,,sind

A est la longueur d’onde ; O est la position angulaire du signal recu et dpy est la distance
interréticulaire de la famille de plans caractérisée par les indices de Miller h, k et 1. Cette
équation constitue la base d’un grand nombre d’applications possibles de la diffraction des
rayons X. Ce phénoméne est trés largement utilisé pour la caractérisation des solides
cristallins (détermination des phases et leur proportion). La théorie de la diffraction des
cristaux, qui a historiquement donné naissance a la cristallographie a ét¢ largement étudiée et
on pourra consulter les ouvrages de référence [GUI64], [PRO99], [KRAO1]. Comme nous
allons le voir, la technique de diffraction des rayons X permet également la détermination des

contraintes dans les matériaux cristallins.

IV.2. Principe de la détermination des contraintes

IV.2.1. Méthode des sin*y

Cette technique est basée sur la mesure des déformations élastiques aux travers de la
variation de la distance interréticulaire [NOY92], [HAU97], [KRAO1], [CAS81], [COR98],
[VILO2]. La jauge de déformation est donc microscopique et on cherche a déterminer la
distance dpy du matériau contraint par rapport a cette méme distance pour le matériau libre de
contrainte dnqg o. En effet, la contrainte modifie la distance interréticulaire, comme cela est
représenté schématiquement sur la figure IV.1. Une mesure de la déformation est donc
possible, mais celle-ci dépend de I’orientation des grains a I’intérieur du polycristal. Ceux-ci

doivent se trouver en position de Bragg pour que la mesure soit possible.
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wllll—

Figure IV.1 : Influence d’une contrainte sur 1’évolution de la distance
interréticulaire dy en fonction de 1’orientation des grains

Tout d’abord, on doit définir deux nouveaux reperes qui interviendront par la suite. Le
premier, noté (C = Rc), est un repere propre associé a un grain monocristallin. Le second, noté
(M = Ry), inclut la direction de mesure et dépend des angles ¢ et y, définis par rapport au

repere de 1’échantillon, noté (S). Ces reperes sont partiellement représentés sur la figure I'V.2.

4
2
Au, x Upy

Figure IV.2 : Définition des repéres

On a besoin également de la projection du tenseur des déformations sur ’axe U ¢, de

mesure (ou allongement unitaire dans cette direction) :
— = - 2 . 2 . . 2
g, =Uu, € u, )=(g,co08°Qp+¢,sin"@+¢g,sin2¢ —¢€,,)sin
Equation V.2 o o ( w) ( .11 PTey (2 3P P—¢3) '
+(€,5C08Q + €,;51n@) sin 2y + €,
Car u, =sinycosg u, +sinysing u, +cosyu,
Cette équation est celle de I’ellipsoide des déformations. La détermination du tenseur

complet des déformations est donc possible en choisissant de fagon adéquate 6 couples

d’angles (@, y).

IV.2.2. Déformation conventionnelle
Il est ensuite nécessaire de relier cette déformation élastique a la grandeur réellement

mesurée qui est la position 20 d’un pic sur un diffractogramme. Pour cela, on différencie la
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Ad tan0
relation de Bragg, — L = — co Zn ©x A20) = &, ; 269 est la position d’un pic de diffraction

hkl 0

correspondant au matériau libre de déformation, pour la famille de plan (hkl) de normale u .
Cette relation a été largement utilisée pour obtenir différentes méthodes de mesures des
contraintes [HAU97], [NOY92]. Cependant, cette relation nécessite la connaissance des
parametres de mailles du cristal sans déformation. Son obtention est souvent délicate voire
pratiquement impossible. De plus, on suppose alors que la déformation est infinitésimale. Ce
qui n’est pas forcément le cas des films minces sur substrat [CAS81]. Il faut alors considérer

la déformation dite « rationnelle ».
1V.2.3. Déformation rationnelle

La déformation du matériau est nécessairement finie et il faut donc intégrer sur toutes

les déformations infinitésimales pour obtenir la déformation résultante totale. Ce qui donne en
d sinf
€y, =In| — |=Inf —
d, sin@

sin0 . . . . .
ln( sinOO ] =(&,,C08° @+ £,,8In° @ + £,,8IN2¢0 — £, ) sin "y + (£,,C08¢ + &,,5inP) sin2y + €,

définitive :

et en utilisant ’Equation IV.2 :

C’est la loi des « sin®y » en déformations rationnelles. Cette déformation élastique peut étre
convertie en contrainte. Pour simplifier la démarche, on considére un matériau élastique
linéaire, homogene et isotrope. On obtient, en utilisant la loi de Hooke généralisée rappelée

dans ’annexe A :

ino 1+ . . :
In SITI 0 =—V(Gncosz(p+022s1n2g0+012s1n2(p—c33)sm2\y
sinf E

Equation IV.3

1 ) ) 1
vL%(csl3c05(/)+c523sm(p)s1n2\|/+E(cs33 —v(6,,+6,))

Les coefficients mécaniques E et v sont macroscopiques et peuvent étre obtenus soit par
transition d’échelle, soit expérimentalement. On doit également tenir compte du fait que seule
une portion des grains irradiés se trouve en position de Bragg et contribue a la déformation
mesurée [CAS81]. Ces aspects sont présentés dans I’annexe C. On remplace alors les
coefficients ¢lastiques mécaniques par les constantes ¢élastiques radiocristallographiques

(C.E.R.). Ceci revient a faire la substitution :
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—%—>sl; (hkl) =S, (hkl)

1+v 1 1
- —)ES‘*“I (hkl)zzsz(hkl)

Ce qui conduit a I’équation finale :

Equation IV .4
in0 S, (hkl
In Sl? S |= 2 )(GIICOSZ¢+(522$in2¢+Glzsin2(0—(533)Sil’l2W
sinf 2
S, (hkl) S, (hkl)

+

(6,508 + G ,;sing@) sin2y + S, (hkl)x (o, +022)+[ +S, (hkl))xcs33

Les coefficients ¢lastiques radiocristallographiques sont obtenus par la méthode de
Neerfeld-Hill [VAN99]. Celle-ci consiste a faire la moyenne des C.E.R. obtenus par les
transitions de Reuss [REU29] et de Voigt [VOI10]. L’annexe C donne le principe détaillé de
ces deux méthodes. Celles-ci constituent des bornes supérieure et inférieure pour les
coefficients radiocristallographiques recherchés. L’ensemble des coefficients nécessaires a
I’é¢tude des différents matériaux employés dans ce travail a été calculé et est regroupé dans
I’annexe D.

A partir de la relation IV.4 précédente, il est désormais possible de déterminer les

différentes composantes du tenseur des contraintes.

IV.2.4. Cisaillements

Expérimentalement, il est possible de déterminer la quasi totalité du tenseur des
contraintes en faisant usage d’une approximation peu contraignante : 633 =~ 0. Sa justification
est généralement reliée au fait que 1’on étudie des couches minces et que la mesure par

diffraction est superficielle. On obtient a partir de I’Equation IV .4 :
ln(sineo j _ S, (hkl)
2

2 c .2 : c .2
<o (6,,c08 @+ 0 ,s5In" @ + G ,,sin2¢) sin“y

, S, (k)

(0,508 + G ,;sin@) sin2y + S, (hkl)x (6, + 5,,)

Gy O Oyp
Le tenseur des contraintes est ainsidutype: 6 =| 6, G, 0,

G; O, O

I1 existe 2 fagons de traiter un tel probléme :
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- L’ellipsoide (/ variable y) dégénére dans le plan en une ellipse. La premic¢re méthode
consiste a régresser par une ellipse les données et a identifier avec les coefficients obtenus.
- La deuxiéme méthode proposée par Dolle dans le cadre de la mesure des contraintes

consiste a séparer 1’équation elliptique en deux équations de droite [CAS81], [HAU97].

Dans les 2 cas, il faut répéter I’opération un nombre minimum de fois (3) pour obtenir
la totalité des composantes du tenseur des contraintes. Il suffit de se donner 3 angles ¢
judicieusement choisis (¢ = 0, 45 et 90°).

L’hypothese d’isotropie dans le plan du tenseur des contraintes entraine une invariance

par rotation suivant ¢, autour de I’axe u,, des composantes de ce tenseur. Cela implique entre

autre que o3 = 023. Or ’hypothése supplémentaire d’un état de contraintes planes entraine la
nullité de ces deux termes. La mesure expérimentale du cisaillement G5 (ou o23) permet en
définitive de tester I’hypothése d’un état de contraintes planes. La mesure de ), permet de
tester celle de I’isotropie. Finalement, on supposera que les deux hypothéses sont vérifiées : il
n’y a aucun cisaillement. Le tenseur est alors simplement biaxial (cf. paragraphe 1V.2.7).
Cette hypothése sera vérifiée a posteriori sur 1’allure des courbes expérimentales (écart par

rapport a la droite des « sin®y »).

IV.2.5. Gradient de contrainte

L’hypothese d’un état de contrainte plane au sens strict ajoutée a la planéité élimine
toute dépendance du tenseur en fonction des coordonnées spatiales. Mais, si on suppose que
’état de contrainte est plan au sens général, le tenseur des contraintes est alors dépendant de
la coordonnée z. Au vu de ce qui a ét¢ montré au chapitre 1, I’expression retenue pour ce
champ est du type A z + B. On ne préjuge pas des symétries possibles du systeémes qui
pourraient annuler naturellement ce gradient de contrainte A. L’influence sur la mesure de ce
gradient de contrainte a été traitée dans différents ouvrages [HAU97], [NOY92], [CASS81].

L’étude de I’influence d’un gradient de contrainte est basée sur la détermination de la
position des pics de diffraction associés a des couches successives du matériau, en jouant sur
I’angle d’incidence, ou par I’utilisation d’un rayonnement polychromatique. L’épaisseur de
I’échantillon est supposée suffisamment grande par rapport a la profondeur de pénétration des
rayons X pour pouvoir étre considérée infinie. Le volume sondé dépend de I’absorption dans
la couche. Nos résultats expérimentaux confirmeront a posteriori 1’absence d’un gradient de

contrainte, caractéristique d’une contrainte uniforme par rapport a z.
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IV.2.6. Anisotropie macroscopique du matériau (texture)

La premicre hypothése que nous avons faite est I’isotropie du matériau. Or la présence
d’orientations préférentielles dans le matériau polycristallin nécessiterait un traitement
différent car I’équation des « sin*y » est modifiée [CAS81], [BACO03-1]. Il est ainsi nécessaire
de faire apparaitre la notion de fonction de distribution des orientations (FDO). Celle-ci peut
se déterminer expérimentalement par des figures de pdle [VAL95] ou bien par EBSD
(Diffraction d’Electrons Rétros Diffusés [COR9S]).

Pour vérifier cette hypothese, nous effectuerons une recherche de texture par rayons X,

dont I’explication est donnée au paragraphe I'V.4.8.

IV.2.7. Relation simplifiée
Finalement, aprés toutes ces simplifications, le tenseur des contraintes (dans le repere

du laboratoire) a alors 1’expression suivante (la matrice est diagonale) :

c 0 O
5=0 6 0
0 0 0

Les hypotheses utilisées sont les suivantes :

- état de contraintes planes (biaxialité) ;

- isotropie des contraintes dans le plan parall¢le a la surface de 1’échantillon ;

- absence d’un gradient de contraintes (par rapport a X, y et surtout z) ;

Le tenseur des contraintes n’a alors que deux composantes non nulles, égales et uniformes. De
plus, on suppose que le matériau est isotrope macroscopiquement (absence de texture).

L’équation des « sin*y » se réduit alors a :

Equation IV.5 1n(51?960 j - {SZ (;kl) c} xsin?y + 28, (hkl) 6
Sin!

Cette relation est simple a utiliser et permet de déterminer la contrainte, a partir des
mesures de 20. Nous verrons ultérieurement qu’il est possible de la traiter différemment,

suivant le montage mis en ceuvre.
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IV.3. Le diffractometre a rayons X et ses réglages

IV.3.1. Caractéristiques des appareillages

Au cours de cette étude, nous avons travaillé sur 2 principaux diffractométres : le
goniometre Inel G3000 présent au laboratoire, et un goniometre du Laboratoire d’Utilisation
du Rayonnement Electromagnétique (LURE) sur la ligne H10. Ces deux montages sont
équipés d’un four permettant d’atteindre des températures élevées (jusqu’a 1200°C pour celui
du laboratoire). D’un point de vue de la motorisation, ces 2 appareils possedent 4 degrés de
liberté de rotation et sont dits « 4 cercles ». Toutefois, pour la diffraction « in — situ » en
température, seul un montage de type Q est utilisé. Les notations correspondantes sont

présentées sur la figure suivante :

Figure IV.3 : Schéma en coupe des angles

associés a la diffraction

Dans les 2 diffractométres, la source de rayons X est fixe. De fait, la base cartésienne
n’est plus liée au laboratoire et a I’échantillon, mais seulement a 1’échantillon. Q est donc
relié a la source et définit ’angle d’incidence du faisceau par rapport a 1’échantillon. 20 est
I’angle entre le faisceau diffracté et le faisceau transmis. L’angle ¢, non représenté sur le
schéma mais représenté sur la Figure V.2, correspond a la rotation autour de I’axe u,. L’angle
¥, non représenté, est reli¢ au berceau d’Euler. Sur les différents montages utilisés, la
présence du four empéche techniquement ces deux derniers déplacements. Nous ne nous y
intéresserons donc plus. L’angle v, visible sur la Figure V.3, représente en définitive 1’angle

entre la normale a I’échantillon et celle des plans diffractants. On a donc :
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Equation IV.6 y=0-Q

Le montage de type Q est ainsi défini.

Une différence majeure entre les deux diffractomeétres provient du détecteur utilisé. Au
LURE, le détecteur est un scintillateur de type ponctuel. Le goniométre correspondant est
présenté sur la photo IV.1. Au laboratoire, le diffractométre Inel utilise un détecteur courbe
CPS 90, présenté sur la photo IV.2. Ce détecteur permet de mesurer un domaine angulaire de
90°. C’est un avantage en terme de temps de détection, puisqu’il n’est plus nécessaire

d’effectuer un balayage en 260.

Loty

Photo IV.1 : Goniométre de la ligne H10 au LURE Photo IV.2 : Goniométre Inel au LEMMA

IV.3.2. Calibration du détecteur courbe

En raison de son ¢€lectronique et de la structure de la « ligne retard », le détecteur CPS
90 ne fournit pas une réponse linéaire entre canaux et position angulaire. Typiquement, les
erreurs de linéarité peuvent étre supérieures a 0,1° et dépendent de chaque détecteur. Par
conséquent, l'acquisition exige une correction a posteriori, appelée linéarisation, avant toute
autre analyse. Cette calibration peut se faire de différentes facons. On peut choisir de le faire
en enregistrant le faisceau direct atténué pour chaque position du détecteur en 260, ou bien a
partir des positions d’un échantillon standard international. Les erreurs de non — linéarité

intrinséques au détecteur sont interpolées par des courbes de type « cubic — spline » [MAS98].
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IV.3.3. Planéité des échantillons

Dans notre cas, il est trés important d’obtenir la position absolue et donc exacte des
pics de diffraction. La précision doit étre de I’ordre de 0,01° en 20 pour obtenir la contrainte
effective du matériau, avec une incertitude relative acceptable. Dans le cas contraire, la
mesure conduirait a une contrainte artificielle. Nous reviendrons plus loin sur les incertitudes
relatives aux différentes techniques de mesure utilisées. Pour cela, on doit prendre un certain
nombre de précautions et effectuer certaines corrections :

Le premier réglage consiste a amener la surface de 1’échantillon parallele au faisceau
des rayons X. Ceci permet en fait de déterminer I’orientation exacte de la direction par rapport
a laquelle sont définis les angles Q, y et donc 26. La Figure V.4 schématise la fagon dont on
détermine Q) (incidence nulle). Toute les angles Q sont par la suite définis par rapport a cette

référence.

Q:QO

Figure IV.4 : Réglage de la planéité

Pour Q2 = Q, ’intensité intégrée du faisceau direct passe par un maximum comme le

montre la Figure IV.5.

Int,

£2(°)

Figure IV.5 : Intensité intégrée en fonction de ’angle d’incidence

IV.3.4. Décentrement des échantillons et « Io/2 »

Une fois le réglage précédent effectué, il est nécessaire de placer le centre moyen du
faisceau (coincidant en principe avec le centre du goniométre) sur le centre de 1’échantillon.
Cela se fait au moyen d’un ajustement de la coordonnée z (hauteur). Un mauvais
positionnement en hauteur se traduit par un décalage des pics sur le diffractogramme. On

parle parfois d’«excentricité ». Ceci est sans rapport avec 1’alignement ou avec
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I’excentrement du faisceau, lesquels réglages sont réalisés sans échantillon, une fois pour
toute.

Pour effectuer le réglage en « 1o/2 », il suffit de « couper » le faisceau a sa moitié. Ceci
est atteint lorsqu’on obtient la moitié¢ de ’intensité du faisceau direct. De facon générale, le
décentrement se traduit par un déplacement des pics donné par 1’expression (en degré) :

Equation IV.7 (8 29) = 180k s1'n29
n R sinQ)

Cette formule est obtenue par de simples considérations géométriques. R est la distance entre
I’échantillon et le détecteur ; h représente le déplacement dont 1’origine est variée :

Equation IV.8 h=h,(T,)+h, £Ah,

- hy est lié¢ au positionnement initial a la température Ty, énoncé au — dessus ; via le réglage
en « lp/2 » a température ambiante T, cette grandeur est rendue nulle : hy=0 ;
- Ah, est I’incertitude associée a ce positionnement (cf. paragraphe IV .4.2) ;

- hyestlié a la dilatation thermique (cf. paragraphe IV.3.5.a).

IV.3.5. Influence de la température

Les expériences que nous avons réalisées sont de deux types : analyse des contraintes
aprés retour a la température ambiante, et analyse in-situ pour accéder directement aux
contraintes dites de croissance. A température ambiante, il n’y a pas lieu de corriger les
positions des pics, hormis d’une correction instrumentale obtenue au moyen d’un échantillon
de référence, sur laquelle nous reviendrons.

Par contre, lors des mesures en température, 1’échantillon (métal + oxyde) et son
support se dilatent. La dilatation du support, d’origine thermique, décale la hauteur de
I’échantillon et crée une « excentricité¢ » supplémentaire hy. Il y a deux facons de s’en
affranchir, soit en faisant le réglage en hauteur immédiatement apres 1’arrivée a la température
de travail, soit en effectuant une correction analytique sur la position des pics. Ces 2 méthodes
ont ¢été¢ expérimentées. De plus, la phase en cours de croissance, en 1’occurrence 1’oxyde,
apparait également sous sa forme dilatée, ce qui induit un déplacement supplémentaire de la
position des raies, par rapport a ce qu’elle serait a température ambiante. Nous détaillons

maintenant chacune de ces corrections que nous avons mises en ceuvre dans ce travail.

IV.3.5.a. Dilatation du support et du substrat
La température entraine donc une dilatation du substrat et de son support. Le

déplacement hr de la surface de référence (montré sur la figure IV.6), induit alors une
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modification (826) de la position des pics de diffraction et donc de la déformation mesurée

pour la phase d’oxyde. On effectuera une correction obtenue a partir de la relation IV.7 du

décentrement :

_@h_T sin20

Equation IV.9 (520).,, =

corl

Avant Apres
dilatation dilatation

Figure IV.6 : Effet de la température sur la dilatation du support
et du substrat (configuration symétrique)

Pour une dilatation h; comptée positivement (figure IV.6), la correction d’angle est
négative. hy est obtenue soit par une courbe préétablie d’évolution de la hauteur du support et
du substrat en fonction de la température, soit elle est calculée par une relation analogue a
celle du paragraphe suivant. Dans notre cas, lorsque cette correction s’est avérée nécessaire,
¢’est systématiquement la 1°° fagon de faire qui a été retenue.

En réalité, la dilatation du support est prépondérante par rapport a celle du substrat. En
effet, ce dernier d’une épaisseur de 1’ordre du millimétre est négligeable devant les quelques
centimetres d’épaisseur du porte échantillon d’alumine (indépendamment du goniométre
employé¢). Typiquement, on obtient une dilatation de 2.5 pm pour le substrat, (fer de 1 mm
d’épaisseur) contre 50 um pour le support (alumine de 35 mm d’épaisseur) entre 25°C et

400°C.

IV.3.5.b. Dilatation de I’oxyde
A I’instant initial, I’oxyde n’est pas présent et n’influe donc pas sur le décentrement de
I’échantillon. Par contre, au cours du temps, la couche d’oxyde croit et I’interface oxyde /
atmosphere induit un décentrement progressif dont 1’évolution suit la cinétique d’oxydation.
Néanmoins, ce déplacement est du méme ordre que celui du substrat et peut donc étre négligé
devant la dilatation du support. L’erreur commise est portée dans [’incertitude de

positionnement.
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Cependant, la dilatation de I’oxyde affecte directement le déplacement des pics
d’oxydes mesurés, au travers de la variation du réseau cristallin sous 1’effet d’une variation de
la température. Cette dilatation de 1’oxyde est donnée par la relation 1.4 (Chapitre I) :

e dy—dy i i
Egliermlque — %I =0, (T - TO) 1= (078 ATI1
T,

Ensuite, la différenciation de la loi de Bragg (Equation IV.1) permet de relier cette
dilatation thermique de ’oxyde, au déplacement des pics de diffraction correspondant. On
obtient :

Equation IV.10 (520),,,, = +20,,, AT tan 6(T,)

cor2

Ou 0 (Ty) désigne la position de Bragg a température ambiante. Cette correction est
positive. En effet, d’apres la relation de Bragg, une augmentation de dpy s’accompagne d’une
diminution de 0. Le diffractogramme est donc décalé vers les petits angles, par rapport a sa
position a la température ambiante. Pour obtenir la valeur de 20 du matériau non dilatée, il
faut corriger la valeur mesurée d’une quantité positive.

Dans ce cas, le déplacement est donc directement reli¢ a la jauge microscopique de
déformation. Ceci améne un résultat particuliérement intéressant : la dilatation thermique
étant supposée isotrope, la déformation associée est la méme quelle que soit 1’orientation des
grains, donc quel que soit y. Par conséquent, bien qu’elle soit directement reliée a la
déformation des plans interréticulaires, la dilatation de 1’oxyde n’induit pas de contrainte
supplémentaire. Elle ne fait que dilater le parameétre de maille.

En considérant la relation V.5, a la température de travail T, sous une forme du type :

ln( sin0(T,c,)

= Cstel(T, o) x sin’y + Cste2(T, o
sin (T, 5) j (T,0) xsin "y (T,0)

avec 0(T,6,)=0(T,6=0)=0,(T) ;
Or la correction de dilatation de I’oxyde nous donne :

0 =0,,,(T,0) +(820),,,, =6(T,,0) ;

corrigée

Si (826),,, <<1 radian, et pourvu que le coefficient de dilatation soit isotrope ((526),,,, est

cor2 cor2

sin 0(T,c,) _sin6(T,,0,)
sin[ (T,,0) - (820),.,]  sin6(T,,0)

indépendant de ), alors on montre que

Insérée dans la loi des « sin®y », cela donne :

ln( sin (T,,5,)

= Cstel(T, o) x sin*y + Cste2(T, o
sin O(TO,G)] (T.)xsin"y (T.0)
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Ainsi, la différence de température n’a pas induit de contrainte artificielle
supplémentaire. Elle correspond simplement a une redéfinition du « zéro de température »
lors de la mesure. On effectuera néanmoins cette correction de facon a pouvoir comparer
directement le paramétre de maille libre de contrainte déduit de nos expériences a ceux issus
de la littérature donnés a température ambiante.

Par contre, ainsi qu’on le reverra par la suite, le retour a température ambiante apres
I’oxydation thermique s’accompagne également d’une « dilatation » thermique (contraction).
Mais celle-ci induit une contrainte supplémentaire effective liée a 1’incompatibilité de

déformation des deux matériaux métal et oxyde.

IV.3.6. Erreur instrumentale

En principe, les goniometres utilisés sont correctement réglés. Cependant, il subsiste
des erreurs de focalisation des cercles du goniométre (dimension non nulle de la sphére de
confusion), et au niveau des réglages optiques pas forcément parfaits (alignement du
goniometre...). Ces différentes erreurs peuvent provoquer un décalage de la position exacte
des pics. Pour y remédier, il suffit avant ou aprés chaque expérience de tester un échantillon
de référence, dans des conditions identiques aux mesures expérimentales (méme valeur de Q,
méme position du détecteur). Ce témoin peut étre une poudre telle que I’hexaborure de
Lanthane (LaBg), le dioxyde de cérium (CeO,) ou le silicium (Si). Il faut connaitre avec
exactitude le parametre de maille de ces échantillons. C’est pourquoi nous avons utilisé des
standards certifiés. Ils doivent également disposer d’un nombre important de pics de

diffraction. Nous noterons cette correction (520)_ ., et suivant le cas, nous indiquerons avec

cor3 2
quel standard elle a été réalisée. Celle-ci est donnée par (820),,, = —( Npoudmxp - 25poudrc théo) ;

ou la grandeur « tildée » désigne la position la plus proche d’un pic considéré, associée au

matériau étudié.

Bilan :
En utilisant I’Equation IV.9 et I’Equation IV.10, la position 20 exacte d’un pic prise en
considération sera alors :
Equation IV.11
20 iorige (Ty»0) = 20, (T, ) + (5 20)
180 h, sin26
m R sinQ

+(520),,+(520),,

corl cor2

~ 26 : + 2a0x AT tan e(TO s 0) - (Zapoudre exp - 2’époudre théo)
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Comme tan6(T,,c)est inconnu a priori, on peut tout aussi bien le remplacer
par tan O(T,,0,)ou bien méme par tan0(T,c,). Cela n’affecte pas significativement le

résultat final.

IV.4. Les différentes techniques d’analyse mises en ceuvre
Nous avons utilisé deux variantes du montage Q au cours de nos expériences, en

configuration asymétrique comme indiqué sur la Figure IV.7 :

Figure IV.7 : Configuration asymétrique

IV.4.1. Montage Q2 a incidence variable

Dans ce cas, on ne considére qu’un seul angle de Bragg 20, et on fait varier I’angle
d’incidence Q. Le pic de Bragg choisi se trouve généralement aux grands angles pour
minimiser I’incertitude sur la déformation associée. Nous y reviendrons dans le paragraphe
suivant. L’angle d’incidence varie typiquement de 0° a 0, par pas constant. En effet, la mesure
des seuls y positifs (li€ a 1’absence supposée du cisaillement, mais vérifi€é par un
comportement linéaire de la courbe expérimentale des « sin? y») impose une limite maximale
a Q. L’analyse des résultats et 1’obtention de la contrainte se fait en considérant 1’Equation

IV.5 des « siny » sous la forme suivante :

Equation IV.12

In| — ! :{SZ(hkl) c}sinz\y+ 2S, (hkl) 6 + In| — !
SIN0 o rige 2 sin O(T,,0 = 0)

-Q

et \II = 0corrigé

Cette relation est du type y = P x + O, avec y = In (1/sin0) , x = sin®y et ou P (la pente) ainsi

que O (I’ordonnée a 1’origine) sont des constantes. En effet, en se donnant un seul pic (hkl),
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les coefficients é€lastiques radiocristallographiques ainsi que 0,(T,)=6(T,,0c=0) sont

indépendants de .

On voit que dans cette méthode, I'utilisation de la déformation rationnelle permet
d’éviter d’avoir a connaitre a, (parametre de maille libre de contrainte pour les réseaux
cristallins a symétrie cubique), puisque 69 ne dépend pas de y. On est méme en mesure de
déterminer expérimentalement cette grandeur en méme temps que la contrainte, a partir de
I’ordonnée a 1’origine. 0y, donc a,, sont alors obtenus a la température ambiante lorsque la

correction de dilatation de I’oxyde (520),,, a été effectuée.

IV.4.2. Incertitude associée a la détermination de la contrainte

Il existe plusieurs méthodes pour aboutir aux calculs des incertitudes, suivant la fagon
dont on utilise la relation dite de propagation [TAY00], et suivant la fagon dont on calcule
I’incertitude sur la positon des pics [FRAO3]. Francois et al. [FRAO03] ont calculé leurs
incertitudes dans une approche essentiellement statistique. Nous avons choisi une approche
plus simple, mais qui majore au final (par exces) I’incertitude obtenue. C’est 1’approche
classique du calcul d’incertitude (applicable quel que soit 1’origine de 1’erreur : aléatoire ou
systématique). Pour obtenir des valeurs numériques, il faut se donner 2 points de mesure
(notés M et m). Ceux-ci doivent étre situés aux extrémités de la droite « théorique » des
« sin®y » pour minimiser I’erreur calculée.

En différenciant 1’expression des « sin?y » (Equation IV.12), on obtient :

s 2 .||
N RN Y
. i | In(1/sin® )) (l‘n(i/sinez))m|>< q (sin2v) A, + sin2v) A\V|m)
S| (omvy ) |

On va supposer qu’il n’y pas d’incertitude sur la connaissance des coefficients
mécaniques. D’autre part, le troisiéme terme n’apporte pas une contribution significative. De
plus, en majorant D’expression du numérateur du seul terme restant, ceci simplifie

I’expression, soit :

( i | Sup(cotan A0) |
S, ‘(sm V), — (sin’y) ‘

« Sup » désigne la valeur maximum de la fonction entre parenthéses et variant avec .

En choisissant les conditions expérimentales (choix de M et m), la différence au dénominateur
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peut étre rendue suffisamment grande pour minimiser I’incertitude sur la contrainte. Pour
cela, « sin®y » doit varier de 0 a 1 (y varie en sens inverse de Q, de 0° a 0). En pratique, cela
revient a faire varier ’angle d’incidence de sa valeur minimale proche de 0 a sa valeur
maximale 6 (£ 90°). De plus, les variations de « cotan 0 » sont négligeables au premier ordre
devant celle de AO, on obtient alors :

(AG)maX < icotane

Equation IV.13 —
S, sin“0

|Sup(A9l

Cette relation confirme donc que I’incertitude absolue est d’autant plus faible que 6 est
grand. En effet, a AO constant, le rapport « cotan 6 / sin?0 » décroit avec 0.
Maintenant, pour estimer I’incertitude sur la position d’un pic A(20), on différencie

I’expression de 20 (Equation IV.11). En supposant que le calcul des dilatations n’améne que

poudre exp)- On a considéré

peu d’incertitude, on aboutit a: A(2O )z A(2O )+A(26

corrigé exp
également aucune incertitude sur la position des raies des standards. Ces incertitudes
« résiduelles » sont obtenues a partir de la régression statistique faite sur les pics. Nous
verrons a nouveau ce point ultérieurement. Toutefois, on peut déja dire que la simulation des
pics se fera au moyen d’une Lorentzienne (courbe de Cauchy, désigné par la lettre L), et
d’une Gaussienne (désigné par la lettre G). L’incertitude associée est alors donnée par
I’équation :
| (209) - (20"

simulation — 2

A(260)

Enfin, il faut ajouter l’incertitude initiale due au positionnement en hauteur des
échantillons. Celle-ci est d’autant plus forte que la largeur des fentes optiques avant est
grande. Des expériences préliminaires nous ont permis d’évaluer cette erreur Ahy & une
dizaine de micrométres maximum. L’incertitude associée est donnée par une relation
identique au calcul précédent de 1’« excentricité » (Equation IV.7) :

_ 180 |Ah,| sin20
wehee o R sinQ

A(20)

Finalement, 1’expression de I’incertitude sur la position d’un pic est donnée par

I’expression (en degrés) :

80



Chapitre IV : Détermination expérimentale des contraintes par Diffraction des Rayons X

A(ze)total ~ A(ze exp )simulation + A(Zapomh'e €xp ) simulation + 2 X A(ze)réglage
Equation IV.14 208, ~205,| 28 5ie oo 20t o ), 180 |Ah, | sin20
- 2 + 2 . n R sinQ

Le facteur 2 est li¢ au fait que I’incertitude de positionnement existe également lors de
la mesure de la position des échantillons standards de référence. Désormais, on posera

Ah =2xAh,.

Les deux premiers termes sont souvent négligeables devant le troisieéme ; dans ce cas,
I’incertitude sur la contrainte se simplifie. Ceci est vrai lorsque les pics de diffraction sont
correctement définis. La simulation de Gauss doit donner le méme résultat que celle de
Lorentz, et la largeur des pics doit étre petite. A nouveau, on néglige les variations de « sin20
» lorsqu’on fait évoluer y. Ce qui donne, apres avoir exprimer 1’incertitude sur 20 en radians :

(Ac)™ < %% cotan’0 x Sup(si%)

Typiquement, la majoration de la fonction de Q (qui dépend de ) est obtenue pour un

angle d’incidence (réaliste expérimentalement, dans ce type de montage) de 5°. Ce qui

conduit a I’expression :

Ah
Equation V.15 (Ac)™ ~ 45.89 % cotan’0

2

Mais, 1’angle 26 n’est pas défini de 0 a 180°, quelque soit le temps, lorsqu’on suit in-
situ la croissance d’une couche d’oxyde thermique. En effet, cette formule suggere de prendre
I’angle de Bragg maximum. Ainsi, les clichés de diffraction des oxydes thermiques en cours
de croissance montrent, qu’au dela d’un certain angle, les pics ne sont pas présents ou bien ne
sont pas suffisamment définis ou encore sont soumis a un bruit de fond trop important. On
voit donc que le choix des pics de travail n’est pas seulement commandé par une
minimisation de I’incertitude absolue, mais résulte d’un compromis avec 1’existence méme de
ces pics, pour des raisons purement cinétiques. La position de cette « frontiere » n’est pas
vraiment nette et on devra juger au cas par cas, en tentant toujours de prendre des pics aux

angles les plus grands.
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IV.4.3. Montage Q a incidence fixe « restreint »

Cette variante du montage Q consiste a fixer I’angle d’incidence Q) et a déterminer la
position absolue de différents pics de Bragg. Dans ce cas, y varie a travers les différentes
familles de plans (hkl) choisies, donc par I'intermédiaire de 26. Cette technique a été
appliquée relativement récemment a la détermination des contraintes dans les oxydes
thermiques [SARIO0-1], [SARI00-2], [SARI], [SCHO0], [BLAO3]. Ces auteurs ont choisi
d’utiliser cette méthode dans un cadre particulier : en effet, le choix des angles de Bragg n’est
pas quelconque si on veut utiliser 1’équation de départ (Equation IV.5) sous une forme quasi

identique a celle du montage €2 a incidence variable, c’est a dire :

sin0 ., (T,,6=0
h{ o (T, )J _ {Sz(;kl) G} sin’y + {28, (hkl) o}

Equation IV.16 sinf

(hkl) corrigé

ety =0 -Q

corrigé

Ainsi, puisqu’on considére des (hkl) différents, d’une part il est nécessaire de
connaitre 0¢(Ty), et d’autre part les coefficients radiocristallographiques doivent é&tre
indépendants du choix des pics (c.-a-d. de (hkl)). L’étude de ces coefficients élastiques
(modéle de Neerfeld-Hill (cf. annexe C)) montre que cela est possible si les conditions
suivantes sont remplies :

e pour un cubique :

soith=k=1
soith=ketl=0
soitk=1=0, Vk

e pour un hexagonal, un rhomboédrique ou un tétragonal : h=k et 1 =0 [MESO00]

On voit que dans ce cas le nombre de pics de Bragg utilisables sur les
diffractogrammes est restreint. Ceci est génant pour I’analyse des contraintes dans les couches
d’oxydes en cours de croissance, ou justement le nombre de raies correctement définies
présentes sur les spectres est déja limité. C’est pourquoi nous avons choisi de formuler
I’équation des « sin®y » de fagcon un peu différente pour essayer d’exploiter au maximum les

informations issues des diffractogrammes.

IV.4.4. Montage Q a incidence fixe « étendu »

Cette approche a été également mise en ceuvre dans des circonstances comparables par
Baczmansky et al. [BACO03-1], [BACO03-2], [BACO03-3], [SKRO1]. L analyse des résultats se

fait différemment. En effet, on cherche a prendre en compte I’ensemble des pics, quel que soit
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(hkl). Or, les CER dépendent a priori de ces (hkl). Donc, 1’équation des « sin?y » doit étre

utilisée sous la forme suivante :

sinf hk
Equation V.17 In| —® _1—65x S, (kD 12 2\ + 28, (hkl)
sinf (hkl) corrigé 2
. sinf,, S, ., .
qui est du type y =P x, avec y = In 8 et x = 751n vy + 28, et ou P (la pente) est une
sin

constante, qui donne acces directement a la contrainte. Il est toujours nécessaire de connaitre
ap car 0y est dépendant de (hkl), variable en fonction du pic choisi. Par contre, on peut

désormais utiliser n’importe quel pic de Bragg.

IV.4.5. Incertitude associée a la détermination de la contrainte
On procede de la méme maniére qu’au paragraphe 1V.4.2. Ainsi, en différenciant cette

nouvelle expression des « sin*y » (Equation IV.17), on obtient :

Aix " AdO(hkl) )M Aik " AdO(hkl))

(cotanf A6 +

+|(cotan® A0 +

m

0 (hkl) 0 (hkI)

Ac < (Ac)™ =

‘(Szzsinz\y+ 2S)y —

N ‘ In(sin6, /sin6 ),, — In(sinB, /sin6 ) ‘

S, ., S, ., ’
(?sm v +2S))y —(7sm y+2S)),.

1 4

On va a nouveau supposer qu’il n’y a pas d’incertitude sur la connaissance des

coefficients mécaniques. D’autre part, des calculs effectués montrent que le dernier terme
n’apporte pas une contribution significative. En majorant I’expression du numérateur du seul

terme restant, et en négligeant I’erreur sur la longueur d’onde, on obtient :

Sup(cotanf A6 +

Ado (hkl) ok ‘

0 (hkl)

(Ac)max <
Inf(S,) (sin’y + 4SSI)M — (sin’y + 4881)m

2 2

« Inf» désigne la valeur minimale de la fonction entre parenthéses et variant avec
(hkl). On choisira les conditions de 1’expérience de fagon a ce que le dénominateur soit

maximum, pour minimiser I’incertitude sur la contrainte. Comme € est proche de 0 (en
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pratique, on prendra un angle d’incidence compris entre 1° et 30°) ; si les pics sont choisis sur
tout I’intervalle en 26, on peut alors simplifier comme dans le paragraphe précédent. En outre,
la variation des rapports des coefficients €lastiques radiocristallographiques avec (hkl) n’est

pas importante (cf. annexe D), ce qui donne :

d 0 (hkI)

A
Sup(cotanf AO+-—+>)

Equation IV.18 (Ac)max < 4 — 0 (hkl)
Inf(S,) (sin“0

max )

On utilisera la méme expression qu’au paragraphe précédent pour I’incertitude
angulaire A(20) sur la position des pics de Bragg. En se plagant dans le cas particulier ou
I’incertitude sur la distance interréticulaire libre de contrainte est nulle et ou la position des

pics est correctement définie, alors on a la relation :

o 4 |Ah| ‘ Sup(cosze)‘

Equation IV.19 (Ac < ; ")
Inf(S,) xsinQ R (sin0

max )

Sur I’intervalle de variation 6 (de 0 a 1/2), cos?0 est maximum lorsque 0 est minimum. Ce qui

Ah 29 .
se simplifie en (Ac)™ < 4 : | | Cf)sz min_ |
Inf(S,)xsinQ R {sin“0,_

Cette relation est du méme type que celle du paragraphe IV.4.2. Le choix de I’angle
d’incidence n’est pas seulement dicté par la minimisation de I’incertitude. Certes, cette erreur
est minimale si I’angle d’incidence choisi est le plus grand possible. Mais comme on le sait, le
choix d’un angle d’incidence faible permet a contrario d’exalter I’intensité diffractée par
I’extréme surface. Ainsi, les pics de diffraction de I’oxyde sont mieux définis. Il y a donc a

nouveau un compromis a effectuer sur le choix d’un des parametres du montage.

Remarque :

En fait, la connaissance exacte des dy (hkl) et donc des paramétres de maille n’est pas
chose facile, ou autrement dit leur incertitude est grande. Il est possible de reformuler
I’équation associée a la méthode a incidence fixe étendue. Pour cela, on utilise la loi de Bragg,

sin, d a

et on a pour les systémes cubiques : ;

sind d, a,

Dans ce cas, on peut réécrire 1’équation des « sin®y » sous la forme :

Equation IV.20 Ina=0x {@ sin’y + 28, (hkl)} +Ina,
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ou a désigne le parametre de maille de la structure cristalline cubique et indépendant des
(hkl). La connaissance, a priori, de ap n’est plus nécessaire et on peut méme la déterminer

expérimentalement.

IV.4.6. Avantages et inconvénients des différents montages

On va ici essayer de faire un comparatif des différents montages €. Si on considére la
méthode a incidence fixe « restreinte », on congoit évidemment que les restrictions sur les
raies (hkl) ainsi que la connaissance de dy soient limitants. Ces inconvénients peuvent étre
levés en étendant la méthode et en reformulant I’équation de base. Ceci étant, la technique ne
semble plus présenter d’inconvénients majeurs. En fait, on verra que I’incertitude absolue sur
la mesure pour cette méthode reste bien supérieure a celle obtenue pour la méthode Q a
incidence variable (dans le cas ou les erreurs sur la simulation des pics sont négligeables).

Par contre, couplée a un détecteur courbe, I’utilisation de la méthode a incidence fixe
permet de gagner du temps par rapport au déplacement des moteurs du goniometre. Ceci
permet d’effectuer des points de mesure a des temps plus rapprochés. En effet, un « point » de

mesure de la contrainte a un « instant t » constitue en réalité une moyenne sur un intervalle de

tinitial (Qmin ) + tﬁnal (Q max ) .
2

mesure <texp> = Plus cet intervalle est petit, plus la cinétique

d’évolution des contraintes du systéme est fidelement reproduite. L utilisation d’un détecteur
ponctuel avec cette méthode fait également gagner du temps, mais pas de facon aussi
appréciable. La méthode Q a incidence variable, quant a elle, n’offre donc pas quel que soit le
détecteur, une durée de mesure aussi faible. Si 1I’évolution de la contrainte au cours du temps
n’est pas trop importante, cette technique reste néanmoins tout a fait utilisable.

On peut résumer cela dans un tableau :

Avantages Inconvénients
Montage Q a incidence - Incertitude absolue faible | - Temps de mesure inadapté a
variable une évolution rapide des
+ détecteur ponctuel ou courbe contraintes dans la couche
Montage Q a incidence fixe |- Compromis satisfaisant sur le | - Incertitude absolue élevée
« restreinte » temps de mesure - Nécessité de d,
+ détecteur courbe - Raies (hkl) particulieres
Montage Q a incidence fixe |- Compromis satisfaisant sur le | - Incertitude absolue élevée
« étendue » temps de mesure - Nécessité de d,
+ détecteur courbe - Raies (hkl) quelconques (sauf pour les cubiques)
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IV.4.7. Méthode de dépouillement expérimental

Nous allons présenter rapidement I’analyse type conduite sur I’ensemble des
diffractogrammes expérimentaux obtenus. Il est d’'usage de simuler les pics de diffraction par
des fonctions statistiques plus ou moins complexe [MAROO0], [MAS98]. Généralement, on
admet a partir de critéres théoriques que cette fonction est soit une Gaussienne, soit une
Lorentzienne [GUI64], [CAS81]. Il est également possible d’utiliser des fonctions du type
Voigt, Pseudo — Voigt ou Pearson VII. Ces dernicres correspondent en fait a des pondérations
des deux précédentes. Dans ce travail, on considérera que les grandeurs associées a un pic de
diffraction (intensité intégrée, largeur a mi — hauteur ou position du pic) sont bornées
raisonnablement par une Gaussienne et une Lorentzienne. La grandeur en question sera donc
obtenue en faisant simplement la moyenne arithmétique des données extraites de ces deux
simulations. L’erreur sur la simulation sera d’autant plus faible que les pics sont bien définis,
car alors I’écart entre les deux simulations tend vers 0, en accord avec 1’équation sur
I’incertitude donnée au paragraphe 1V .4.2.

Une fois les simulations de chacun des pics de diffraction effectuées, on obtient une
représentation possible de la droite des « sin*y », fonction du type de montage et de la
technique d’analyse mise en ceuvre. Comme on I’a vu, ces équations doivent, sous certaines
conditions, mener a des droites. Pour obtenir la contrainte, on effectue alors une régression
linéaire, dont le coefficient de régression R? permet de juger de la pertinence d’un modele
linéaire. Une régression est jugée satisfaisante si R? > 0,9. Si ce n’est pas le cas, un autre type
de régression doit étre utilisé. La dispersion (variance) des résultats expérimentaux autour de
la droite la plus probable, constitue une mesure de 1’erreur sur cette régression. Cette erreur

est contenue dans I’incertitude sur la contrainte, définie au paragraphe IV .4.2.

IV.4.8. Analyse de la texture

Nous avons évoqué, dans la premicre partie de ce chapitre (paragraphe IV.2.6), la
possibilité d’avoir a faire avec des matériaux texturés qui rend alors caduque ’utilisation de la
loi des « sin®y » sous la forme de 1I’Equation IV.5. L’une des principales modifications se
trouve alors au niveau des coefficients élastiques radiocristallographiques (CER). En effet,
bien que dépendant des raies (hkl), ceux-ci sont obtenus par transition d’échelle en partant de
grains monocristallins pour aboutir a un matériau polycristallin supposé¢ macroscopiquement
isotrope. Or ceci est incompatible avec I’existence d’orientations préférentielles dans le

matériau. Dans ce cas, la réponse du matériau sous contrainte va étre modifiée [CAS81].

86



Chapitre IV : Détermination expérimentale des contraintes par Diffraction des Rayons X

C’est pourquoi dans cette étude, nous nous assurerons, au moins a posteriori, que tous
nos échantillons ne présentent pas ou peu de texture. A cet effet, on fixe un angle de Bragg,
puis on fait évoluer I’angle d’incidence de fagon continue. Si I’intensité varie notablement en
fonction de Q, on peut en déduire qu’il y a présence de texture. Au contraire, si I’intensité est
constante (a ’effet de volume irradié pres), cela signifie que les grains (supposés petits par
rapport a la taille de sonde) sont orientés aléatoirement et contribuent de maniére égale a

I’intensité diffractée ; on conclura alors a 1’absence de texture.
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Chapitre V. Contraintes résiduelles expérimentales

Ce chapitre a pour objectif :

- d’¢évaluer expérimentalement 1’évolution des contraintes résiduelles dans le temps in-
situ pendant 1’oxydation, ainsi qu’aprés retour a température ambiante ;

- de comparer entre elles, dans certains cas, les valeurs obtenues a partir des deux
montages Q mis en ceuvre (incidences fixe et variable) ;

- de confronter ces résultats avec ceux issus de la littérature sur des systémes similaires.

V.1.Mesures in — situ pendant I’oxydation
Nous allons présenter les différents systémes expérimentaux utilisés :
- Le nickel oxydé a 800°C et 900°C, contrainte dans 1’oxyde de nickel ;
- Le fer non — traité oxydé a T = 350°C et 400°C, contrainte dans la magnétite ;

- Le fer phosphaté oxydé a T = 400°C, contrainte dans I’hématite et dans la magnétite.

Les échantillons de nickel ont été étudiés sur le goniomeétre du LEMMA équipé d’un
four sous air naturel et d’un détecteur courbe. Les échantillons ont été placés dans un four a
résistance thermique (transfert de chaleur par rayonnement) et chauffés jusqu’a la température
de consigne par des rampes réguliéres (10°/min), ce qui donne une température uniforme
obtenue au bout de 2 heures environ. La montée en température n’induit pas de déformation
d’origine thermique comme cela est le cas lors du refroidissement, car I’oxyde n’existe encore
quasiment pas. Par contre la contrainte peut déja étre significative. Malheureusement, on
n’effectue pas de mesure pendant ce temps de chauffage a cause de la dilatation variable dans
cet intervalle : la mesure de la contrainte aux temps trés courts est donc impossible.

Les deux derniers types d’échantillons (fer non traité et fer phosphaté) ont été analysés
sur le goniometre du LURE dans le cadre d’une collaboration. Le protocole de chauffage est
identique, mais le temps de chauffage est légérement moins long (= 1 heure), car la

température a atteindre est deux fois moins importante.

Concernant les conditions d’utilisation des différentes méthodes (incidence fixe et
incidence variable), on observera a posteriori que les courbes obtenues se rapprochent le plus
souvent d’une droite. Cela se constate sur le coefficient de la régression supérieur ou égal a
0,9. Ceci est typique de matériaux sans cisaillement, ni gradient de contrainte. De plus, les

différentes méthodes d’analyse décrites au chapitre IV nécessitent I’absence de texture dans

88



Chapitre V : Contraintes résiduelles expérimentales

les oxydes étudiés (cf. § 1V.2.6 et 1V.2.7). Ces analyses de texture (§ IV.4.8) ont été
systématiquement effectuées aprés retour a température ambiante sur chacun de nos
¢chantillons. Les résultats montrent que le plus souvent I’intensité du signal diffracté est

répartie uniformément dans toutes les directions du plan de mesure (isotropie Vy pour ¢ = 0).

Les domaines cohérents de diffraction sont donc orientés de manicre aléatoire, ce qui justifie

I’absence d’une texture marquée sur les oxydes de nickel et de fer.

V.2.Systéme Nickel — Oxyde de nickel

V.2.1. Conditions expérimentales

Plusieurs échantillons de nickel ont été utilisés pour les températures d’oxydation de
800°C et 900°C. Dans ce cas, c’est I’oxyde NiO qui se développe. Pour ce systéme, nous
avons principalement utilisé le montage a incidence fixe. En effet, ce dernier permet de
déterminer plus rapidement la valeur de la contrainte. Ceci peut étre intéressant pour les
systémes a cinétique d’oxydation €levée, dans lesquelles les niveaux de contraintes risquent
aussi d’évoluer rapidement. Dans le cas présent, le systéme étudié¢ Ni/NiO est effectivement a
croissance rapide (kyp = 2,25 10" g®.cm™.s™), et dés les premiers instants de 1’oxydation a
800°C, les raies caractéristiques de NiO sont nettement visibles.

Rappelons que ce montage consiste a fixer I’angle d’incidence Q et a déterminer la
position absolue de différents pics de Bragg (cf. chapitre IV). L’angle d’incidence est choisi
de facon a ce que toute I’épaisseur de la couche d’oxyde en formation soit sondée. Plusieurs
angles d’incidence (5°, 10°, 30°) ont été retenus pour nous permettre d’évaluer cette influence
sur les mesures. Les pics de Bragg retenus pour la phase NiO sont (cf. annexe D pour Ac, =
0,178897 nm) :

20, (220) = 74.435° 20,,(311)=90.448° 20, (222) =95.697°

20, (400) = 117.908° 20,, (331) = 137.990° 20,, (420) = 146.755°
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V.2.2. Résultats

Les mesures réalisées in-situ, pour des températures d’oxydation égales a 800°C et
900°C, ont permis de tracer I’évolution des contraintes en fonction du temps. Ces évolutions
sont représentées sur les figures V.1 et V.2. Sur ces figures ont également été reportées les
contraintes résiduelles mesurées aprés retour a température ambiante (environ deux heures de
refroidissement aprés la derniére mesure a la température d’oxydation). Leur analyse sera

effectuée ultérieurement au paragraphe V.5.2.
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Figure V.1 : Evolution des contraintes a 800°C dans NiO
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Figure V.2 : Evolution des contraintes a 900°C dans NiO
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On peut noter tout d’abord que les contraintes résiduelles sont de compression, quelle
que soit la température. Elles augmentent en valeur absolue de 150 MPa jusqu’a environ 400
MPa au terme de 1’oxydation (indépendamment des angles d’incidence), a 800°C. On observe
un comportement identique a 900°C, avec une valeur de contrainte légerement plus faible
qu’a 800°C, centrée autour de — 243 MPa.

Comme les pics des différentes raies sont suffisamment bien définis, pour calculer

I’imprécision des mesures, on peut utiliser la relation IV.19 :

(AG)MAX < 4 |Ah| (Coszemin)

~ Inf(S,) xsinQ R (sin’6,,,)

Avec Ah =20 pm et R =475 mm ; Inf(*4 Sy) = % S, (222) = 5,098 TPa™ ; 20ms = 20, (420) =
146,755° et 20min = 20,, (220) = 74,435°.

Q 5° 10° 30°

Ac (MPa) 131 66 23

Tableau V.1 : Calcul des incertitudes pour différents angles d’incidence
(cas du montage a incidence fixe)
L’incertitude associée aux mesures est donc d’autant plus faible que I’angle d’incidence est
élevé. Or sur les figures V.1 et surtout V.2, on peut s’apercevoir que la dispersion réelle des
points expérimentaux semble inférieure a celle que fournit le calcul précédent. On pourra
donc considérer que la contrainte reste sensiblement constante dans le temps, notamment a
800°C, ou la contrainte moyenne obtenue est finalement voisine de — 330 Mpa. Pour cette
température, 1’incertitude relative sur la mesure est dans le cas le plus défavorable (5°

d’incidence) de 40 %.

V.2.3. Analyses et comparaison des résultats avec la littérature

Un certain nombre de travaux ont ét€¢ menés pour déterminer les contraintes sur des
substrats conduisant a la formation de NiO [SARO00], [HUNO3]. Nous présentons (Tableau
V.2) une synthese partielle de ces résultats en précisant les méthodes de mesure utilisées.

On peut relever parmi les premiers travaux ceux de Liu et al. [LIU93] : les contraintes
« de croissance » mesurées par diffraction des rayons X (DRX) sont nulles, voire 1égerement
positives, et sensiblement constantes au cours de I’oxydation. Toutefois, ces auteurs ont

¢galement établi que le niveau de contrainte atteint était sensible a la nature et a la

91



Chapitre V : Contraintes résiduelles expérimentales

composition du substrat. De plus, ces auteurs ont obtenu des valeurs de contraintes thermiques
en bon accord avec les valeurs calculées par un simple modele €lastique.

A peu prés a la méme époque, Goedjen et al. ont conduit des expériences assez
similaires [GOE94]. Les contraintes mesurées en cours de croissance étaient la plupart du
temps de tension (c > 0), et constantes pendant la durée de ’oxydation. Leurs valeurs
calculées de contraintes thermiques restent par contre trés éloignées de celles déduites de la
mesure.

Récemment, de tels systemes ont été a nouveau étudiés au moyen de nouvelles
techniques de mesure. Ainsi, Huntz et al. [HUNO2] ont mis en ceuvre des mesures de
déflexion in-situ pendant 1’oxydation du NigyCry. Ils ont ainsi eu acceés aux tous premiers
instants de 1’oxydation, ce que ne permet pas forcément la DRX. Ils ont mis en évidence une
évolution dynamique des contraintes « de croissance », trés tot pendant la croissance du NiO.
Ces contraintes de croissance sont de compression (< 0). Elles augmentent trés rapidement en
valeur absolue jusqu’a 500 MPa, puis décroissent pour tendre vers un niveau constant,
sensiblement égal avec les premicres études conduites par DRX [LIU93], ou les niveaux de
contraintes mesurés €taient constants.

Przybilla et al ont également mis en ceuvre des mesures de déflexion in-situ (DTMO),
couplées a de ’Emission Acoustique (EA), pendant I’oxydation de Ni polycristallin [PRZ02].
Qualitativement, ils obtiennent les mémes allures des courbes d’évolution de la contrainte en
fonction du temps que Huntz et al. [HUNO2]. Par contre, la cinétique d’évolution de ces
contraintes est bien plus lente que pour Huntz et al.. Enfin, lorsqu’ils comparent leurs résultats
obtenus par déflexion, avec des mesures réalisées par DRX sur les mémes échantillons dans
des conditions identiques d’oxydation, il apparait une forte divergence dans les niveaux de
contraintes obtenus. Les €écarts peuvent avoir selon les auteurs plusieurs origines : notamment,
les mesures conduites par déflexion sont réalisées a partir d’une analyse purement élastique
associée a la mesure de la déformation totale. Les phénomenes de déformations irréversibles
ne sont alors pas pris en compte ce qui entraine une surestimation des valeurs de contraintes.

Il ressort de ces différents travaux une certaine disparité dans les résultats. Les valeurs
des contraintes mesurées apparaissent sensibles a la nature et a la composition du substrat
(degré de pureté), aux conditions d’oxydation, et également a la méthode de mesure. De plus,
ce n’est que récemment [HUNO2] qu’une évolution significative du niveau de contrainte lors

de la croissance d’une couche de NiO a été mise en évidence.
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Liu et al. Goedjen et al. Huntz et al. Przybilla et al.
Auteurs
[LTU93] [GOE9%4] [HUNO2] [PRZ02]
) ) _ _ Déflexion (DTMO)
) Diffraction des Rayons | Diffraction des Rayons ) . . )
Techniques Mesure in — situ par in — situ couplée a de
X (DRX) X (DRX) ) o .
de mesure ) . _ _ ) ) déflexion (DTMO) I’Emission Acoustique
1n — situ et ex — situ In — situ et ex — situ
+ DRX (fig. V.2.c)
Polycristaux de Ni
Nature du Polycristal Ni Polycristal Ni NigoCry de pureté 99.99 % (fig. V.2.a) et
substrat 99.97 % de pureté 99.99 % de pureté moyenne 99.9 % (fig. V.2.b) de
pureté
Conditions 900°C pendant 24 940°C pendant 18
_ 900°C pendant 1 heure | 900°C pendant 100 heures
d’oxydation heures heures
Contraintes Contraintes de
résiduelles a compression, mais
- 550 Pas de mesure Pas de mesure
T=25°C forte dispersion des
(en MPa) valeurs
Evolution de | Sox g Coxa
la contrainte 0 1300
en cours de ol
croissance - ’
temps temps Lh temps 10h IO(t)e}rlnps
(en MPa)

10h

100 h
temps

Tableau V.2 : Contraintes mesurées dans les couches de NiO (Synthése bibliographique)
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Les valeurs des contraintes mesurées dans ce travail aux temps longs sont en bon
accord qualitatifs avec les travaux de Liu et al. [LIU93], Huntz et al. [HUNO02] et Przybilla et
al. [PRZ02]. On obtient des contraintes « de croissance » de compression, de quelques
centaines de MPa. Mais ces contraintes semblent atteindre rapidement au cours de 1’oxydation
un niveau quasi constant. Ce comportement est tout a fait comparable aux résultats de Liu et
al. [LIU93] et Goedjen et al. [GOE94], ainsi qu’a la fin de I’évolution dynamique des
contraintes obtenues par Huntz et al. [HUNO2] et Przybilla et al. [PRZ02]. Dans notre cas, s’il
se produit une évolution significative du niveau des contraintes de croissance aux premiers
instants de I’oxydation, nous ne sommes pas en mesure de les appréhender a ce jour. En effet,
dans nos essais, la montée vers la température de travail est réalisée sous atmosphére
oxydante. C’est pourquoi, la premiere valeur de contrainte est mesurée apres pratiquement
deux heures d’oxydation (le zéro du temps sur les courbes d’évolution de la contrainte est pris
a cet instant). Or il a été établi que le temps critique, pour lequel un maximum de la contrainte
de croissance était observé, pouvait varier a nouveau avec les systémes d’études, de moins de
une heure [HUNO2], jusqu’a une dizaine d’heures [PRZ02].

Dans notre cas, il serait souhaitable de réaliser la montée en température sous gaz
neutre. De plus, la durée de la mesure de chaque point de contrainte dans le temps se doit
d’étre minimisée autant que possible. L’observation d’une contrainte sensiblement constante
dans le temps, peut signifier que le systéme est déja en phase avancée de relaxation. De plus,
la contrainte « de croissance » observée diminue (en valeur absolue) quand la température

augmente, ce qui pourrait traduire 1’activation des processus de relaxation.

V.3.Systéme Fer non — traité

V.3.1. Conditions expérimentales

Pour le systeme fer non traité, la phase majoritaire constitutive de la couche d’oxyde
est la magnétite Fe;O4 (chapitre III). C’est donc dans cette phase que sera mesurée 1’évolution
des contraintes. Nous avons tenté d’utiliser simultanément les deux montages Q décrits au
chapitre IV : le montage a incidence variable et celui & incidence fixe. En effet, la cinétique
d’oxydation de ces systémes est suffisamment lente (kyp = 5,84 107% g>.cm™.s™).

Le choix des températures s’est fait de la facon suivante : pour des températures
inférieures a 300°C, la quantité d’oxyde n’est pas suffisante pour que I’intensité diffractée
puisse étre analysée correctement (cinétique d’oxydation trop lente) ; pour des températures

supérieures ou égales a 450°C, la cinétique est trop rapide et les contraintes mesurées sont
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quasiment nulles. Ainsi a 450°C, des mesures préliminaires ont montré que 1’état de
contrainte était nul apres 40 min d’oxydation.

La premiere méthode mise en ceuvre (montage a incidence variable) concerne un pic
de Bragg choisi aux grands angles pour minimiser I’incertitude sur la déformation associée.
On a considéré le pic : 20, (751) = 129,1° de la phase Fe;O4, pour des angles d’incidence QQ
variant de 5° a 50° par pas de 5°. L’analyse des résultats et 1’obtention de la contrainte se fait
en considérant 1’équation des « sin*y » donnée par la relation IV.12. La longueur d’onde
retenue du Rayonnement Synchrotron est de 0,17536 nm, située en dessus du seuil
d’absorption du fer.

Dans la seconde méthode (montage a incidence fixe), ’angle d’incidence est choisi de
facon a ce que toute 1’épaisseur de la couche d’oxyde en formation soit sondée. Un angle
d’incidence de 5° a été retenu et les pics de Bragg de la phase Fe;O4 utilisés sont :

20, (220) =34,30° 20, (222)=42,34° 26,,(422)=61,43°

20, (533) =86,26°  26,,(642) =102,56° 20, (751)=129,10°

V.3.2. Résultats

Plusieurs exemples de droites des « sin®y » sont regroupés sur les figures V.3, V.4.

0.1013 -
¢ t=77min
— Linéaire (t = 77min)
0.1012 - 3.50E-03
y =-0.001051x + 0.101350
2 _ -
0.1011 4 R“=0.990878 3.00E-03 L
y =-0.6869x + 0.0014
2.50E-03 2 =
01010 R?=0.9932
5
.E 2.00E-03
0.1009 1 5
Ay £
c n
F
0.1008 - £
£
1.00E-03
0.1007 -
5.00E-04
0.1006 -
-2.00E-03 -1.50E-03 -1.00E-03 -5.00E-04 0.00E+00 5.00E-04 1.00E-03 1.50E-03 E 2.00E-03
0.1005 T T T T T |
0.1 0.2 0.3 04 0.5 0.6 0.7

-5.00E-04

sin?y
Figure V.3 : Exemple de mesure de la contrainte dans

la magnétite (montage a incidence variable, pic (751))

S2/2*sin?y + 281
Figure V.4 : Exemple de mesure de la contrainte dans

la magnétite (montage a incidence fixe, Q = 5°)

L’alignement des points expérimentaux confirme a posteriori que la couche de

magnétite vérifie les hypothéses initiales : absence de texture, de cisaillement et de gradient
de contrainte. L’évolution des contraintes dans la magnétite pendant ’oxydation et a

différentes températures est présentée sur la Figure V.5.
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50
0 -
.50 4
-100 3
-150 3
-200
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-450 —0— ¢ & T=350°C, méthode Q fixe
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Temps d'oxydation (min)
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4>

Contrainte dans l'oxyde ¢ (MPa)

Figure V.5 : Evolution des contraintes de croissance dans Fe;0,

Les courbes d’évolution de la contrainte présentent une allure caractéristique : 1’état de
contrainte est compressif et on observe une décroissance en valeur absolue avec la durée
d’oxydation. De plus, la contrainte dans le film d’oxyde étant initialement nulle, il est
vraisemblable qu’aux temps les plus courts de 1’oxydation, les contraintes augmentent
rapidement en valeur absolue. Cette évolution ne peut toutefois pas étre mise en évidence ici.

En effet, le temps moyen associé a un point de contrainte, obtenu a partir de la relation :

<texp> _ Cinitial (Qmin );‘ Chinal (Q max )

, reste relativement ¢levé quel que soit le montage utilise,

dans la mesure ou on utilise un détecteur ponctuel (~ 1 heure).

Il apparait également que 1I’amplitude maximum de contrainte atteinte est sensible a la
température : plus la température est élevée, plus la contrainte maximum est faible. Ceci est
confirmé a 450°C. Par conséquent, la relaxation s’effectue pour des temps plus courts, lorsque

la température augmente.

En utilisant les équations IV.13 et IV.18, on obtient I’incertitude associée a chacune

des deux techniques.
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e M:¢éthode Q a incidence variable :
Les pics correspondant a la raie (751) de la magnétite sont suffisamment bien définis, quel
que soit y, pour négliger I’erreur sur la simulation de la position des pics; en effet,

A(2eexp)<< 0,001° et A(26) = 0,01°. C’est pourquoi, on peut utiliser directement la

réglage

relation IV.15 ;

(Ac)™™ < ﬂMcotanz@

2
Avec Ah =10 um et R =530 mm ; 20,, (751) = 129,37°; /2 S, (751) de Fe;04 = 5,431 TPa™ .
Ainsi, on obtient Ac < 18 MPa. Pour la contrainte maximale obtenue a 400°C (c = — 250

MPa), I’incertitude relative sur la mesure est seulement de 8 %.

e Me¢éthode Q a incidence fixe :

Ah 0
On considére directement la relation IV.19 : (Ac)"™** < 4 : | | (C.OSZ Oumn)
Inf(S,)xsinQ R (sin"0

max )

Avec a nouveau Ah = 10 pum et R = 530 mm ; Q = 5°; Inf(’2 Sy) = 2 S, (222) de Fe;04 =
5,302 TPa™ 5 20max = 20, (751) = 129,10° et 20min = 26,, (220) = 34,29°. Ainsi, on obtient Ac
< 91 MPa. Pour la contrainte maximale obtenue a 350°C (o = — 550 MPa), I’incertitude

relative sur la mesure vaut 16 %.

Ces calculs d’incertitudes montrent que les mesures obtenues par le montage a
incidence fixe sont moins fiables qu’a incidence variable. Ainsi, les écarts observés aux temps
courts sur la Figure V.5, quelle que soit la température, s’expliquent certainement en grande

partie par cette plus grande imprécision de la technique a incidence fixe.

V.3.3. Analyse et comparaison des résultats avec la littérature

L’analyse des mesures expérimentales (Figure V.5) montre que la détermination des
contraintes, par les deux types de techniques, conduit a des résultats comparables, aux erreurs
expérimentales pres, lorsque les temps d’oxydation sont suffisamment longs. Toutefois,
I’incertitude est majorée pour le montage a incidence fixe.

La mesure des contraintes in-situ dans les couches d’oxydes de fer par diffraction des
rayons X est relativement peu courante dans la littérature. Les travaux de Corkovic et al.
[CORO04] ont été réalisés dans des conditions d’oxydation a priori comparables aux notres :

détermination in-situ, par DRX, a 400°C et a 600°C, des contraintes « de croissance » dans la
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magnétite et 1’hématite sur un fer (3,4% de C) et sur un acier. A 400°C, dans la magnétite
(raie 26 (731)) sur le substrat en acier, en montage a incidence variable, les auteurs obtiennent
une contrainte de tension quasi constante de + 280 Mpa. A 600°C, sur le méme substrat, ils
obtiennent + 200 Mpa, pour la magnétite. A 600°C, dans la magnétite (raie 20 (731)) obtenu
sur le substrat de fer, les contraintes mesurées sont de — 250 MPa. Quelles que soient les
conditions, on voit donc que ce niveau de contraintes ne correspond pas du tout (en allure ou
en valeur) a ceux que nous avons obtenus. Encore une fois, les résultats semblent trés
sensibles en particulier a la nature du substrat. Néanmoins, 1’évolution cinétique de la
contrainte observée dans notre cas semble qualitativement en accord avec les travaux de
Frost [COR04] qui a clairement mis en évidence |’apparition d’une relaxation dans la

magnétite au cours de I’oxydation.

La valeur du paramétre de maille libre de contrainte a température ambiante a
¢galement ét¢ extraite, dans le cas du montage a incidence variable. Pour comparaison, on
donne également dans le Tableau V.3 une valeur issue de la littérature. On constate que
I’ensemble des résultats est compatible avec la valeur communément utilisée par la littérature

(0,03% d’erreur par rapport a la littérature, a 350°C).

Littérature Montage €2
(Annexe D) a incidence variable
0,8402 nm (350°C)

0,8400nm | 0,8399 nm (400°C)
0,8401 nm (450°C)

Tableau V.3 : Paramétre de maille a, (¢ = 0, T) pour Fe;04 cubique

V.4.Systeme Fer phosphaté
Le fer phosphaté est le second systéme a base de fer de notre étude. Rappelons qu’il
présente un accident cinétique (cf. chapitre III). Nous nous intéresserons ici plus
particuliérement au stade I, au cours duquel se forme majoritairement de 1’hématite. Sur ces
¢chantillons, nous avons remarqué I’influence de 1’état mécanique du film d’oxyde qui
conduit au phénomene de cloquage (cf. chapitre III). En suivant les remarques de Gong et al.
[GON98], on doit noter que la mesure par DRX des contraintes dans les systemes cloqués

(fortement déformés) n’est licite que si la déformée reste faible devant la dilatation du métal.
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V.4.1. Conditions expérimentales

Dans ce cas, les mesures ont été effectuées uniquement par la technique Q a incidence
variable, pour obtenir des incertitudes faibles. Ceci est possible puisque le phosphate ralentit
la cinétique d’oxydation (kyp “® " = 1,04 10" g’.cm™s™). Ainsi, quand la cinétique le
permet (sans que les couches ne soient toutefois trop minces), on peut privilégier ce montage.
Les mesures ont été faites sur I’hématite majoritaire et sur la magnétite, a partir du moment ou
elle apparait de fagon exploitable. Les pics choisis sont :

20, (731) de Fe304 = 120,68 et 20,, (226) de Fe,O3; = 119,47. La longueur d’onde
sélectionnée au Rayonnement Synchrotron vaut 0,190335 nm.
Remarque : Dans ce cas, les valeurs pour S; et 2 S, des couches d’oxyde (magnétite et
hématite) ont été calculées a partir des constantes élastiques du cristal correspondant, en

utilisant uniquement I'approximation de Reuss [REU29] (cf. annexe C).

V.4.2. Résultats

La Figure V.6 montre la courbe « In(1/sinf) » en fonction de « sin*y » pour I’hématite
dans le cas du fer phosphaté, oxydé pendant 1200 min. La Figure V.7 concerne la magnétite.
Un comportement linéaire est bien observé. Les points expérimentaux s’alignent donnant une

pente caractéristique d'un état de déformation/contrainte en compression.

0,1484 - 0,1361
0,1360 -]
0,1482 4
0,1359 -]
0,1480 4 o158
g 2
S 0,1478 % 0,1357 i
£ £ 0,1356-
0,1476 4
0,1355-|
0,1474 4 0,1354 -|
T T T T T T T T T T T 1
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,0 0,1 0,2 0,3 0.4 0,5
sin’y sin’y

Figure V.6 : Exemple de mesure de la contrainte dans ~ Figure V.7 : Exemple de mesure de la contrainte dans

I’hématite (montage a incidence variable, pic (226)) la magnétite (montage a incidence variable, pic (731))
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Figure V.8 : Evolution des contraintes de croissance Figure V.9 : Evolution des contraintes de croissance
dans I’hématite, a 400°C ; (M) représente la contrainte  dans la magnétite, a 400°C ;(M) représente la contrainte

aprés retour a température ambiante apres retour a température ambiante

L’évolution des contraintes résiduelles a ét¢ déterminée pendant I’oxydation isotherme

a 400°C, dans la magnétite et I’hématite. Les résultats obtenus sont rassemblés sur les figures

V.8 et V.9. Les corrections de dilatation thermique des oxydes ont été effectuées pour vérifier

directement que do (distance interréticulaire du réseau libre de contrainte, a température

ambiante) est en bon accord avec les données JCPDS (donnée ¢également a la température

ambiante) pour Fe,O3 et Fe;O4 [JCPDS]. Pour les temps d'oxydation inférieurs a 700 min, il

n’a pas été possible de déterminer correctement les contraintes résiduelles dans Fe;O4 en

raison d’une trop faible intensité des pics. Ceci est en accord avec les résultats du chapitre III,

ou il a été montré que la magnétite est largement minoritaire pendant les faibles temps

d’oxydation (stade I).

Les conclusions suivantes peuvent étre tirées des figures V.8 et V.9 :

e Une importante contrainte de compression se produit dans I’hématite (a-Fe,Os3). Son
augmentation en valeur absolue va de 480 MPa a 750 MPa au cours de I'oxydation (entre
160 et 400 min). Elle reste ensuite voisine de 760 MPa jusqu'a approximativement 700
min, et finalement diminue (toujours en valeur absolue) de 700 a 335 MPa apres 1100 min
d'oxydation. L’allure de la relaxation est différente de celle observée sur le fer non traité
(rayon de courbure oppos¢). Le refroidissement induit une contrainte de compression
supplémentaire d'approximativement 300 Mpa, que nous analyserons ultérieurement.

e Une faible contrainte de compression se produit dans Fe;Os4 pour le systéme fer
phosphaté ; aprés 700 min d'oxydation, reste presque constante jusqu'a la fin du processus

de l'oxydation, aux alentours de — 90 MPa. Dans cette phase, les niveaux de contrainte
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atteint restent faibles comparés a ceux observés sur la Figure V.5 (fer non trait¢). Une
contrainte thermique de compression d’environ — 250 MPa est obtenue apres

refroidissement.

Les incertitudes concernant les séries de mesure (Figure V.8 et Figure V.9) peuvent
étre estimées. Mais les pics associés aux raies (731) de la magnétite et (226) de 1’hématite ne
sont pas parfaitement définis, notamment aux temps courts (< 700 min) ou la couche d’oxyde
est encore mince. On ne peut donc plus négliger I’incertitude sur la simulation de la position
des pics. En effet, avec les conditions expérimentales Ah =5 pm, R = 250 mm et 20,, = 120°,

le calcul donne A(ZO) =~ 0,01°, alors que A(Zeexp)z 0,015°. C’est pourquoi, on doit

réglage

utiliser la relation IV.13 : (AG)MAX < i co'ta? U
S, sin0

|Sup(A6)

Nous avons par exemple pour Fe;04 (cf. annexe D) : S;(731) = — 1,188 10° MPa™ et %
Sx(731) = 5,627 10° MPa™'. Ainsi, on obtient Ac < 120 MPa. Pour la contrainte maximale
obtenue a 400°C (c = — 760 MPa), I’incertitude relative sur la mesure est de 15 %. Ceci est
vrai aussi bien pour I’hématite que pour la magnétite dans la mesure ou la position des pics est

sensiblement la méme et ou les coefficients élastiques sont également voisins. Pour Fe,Os, on

a:S1(226)=—0,765 10° MPa™ et 1% S,(226) = 5,643 10° MPa™".

V.4.3. Analyse et comparaison des résultats avec la littérature

La valeur décroissante de la contrainte de compression dans I’hématite, pendant les
300 premieres minutes d'oxydation, et sa stabilisation aux alentours de — 750 MPa, pendant
400 min, est a rapprocher de I'évolution de la cinétique d'oxydation (figure III.12 du chapitre
I11, et reportée ci-dessous) et des pourcentages de phases d’oxyde a 400°C. L'hématite étant la
phase dominante au commencement de 1'oxydation, sa croissance pendant I’oxydation semble

associée avec la contrainte de compression décroissante.

(Prise de masse)?
(mgz.cm"’)

courbe expérimentale fer phosphaté

0,008 [ modeéle théorique

stade n°2
0,006 [

0,004 [

stade n°1

0,002 [

0,000 [

1 1 1 1
0 200 400 600 800

temps (min)

Figure I11.12
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La région de la transition entre les stades I et II, de 600 a 700 min, correspond a la
période pendant laquelle les contraintes se stabilisent, ainsi qu’au début du régime de
relaxation de ces contraintes. De plus, la proportion croissante de magnétite (figure I11.16 (b))
dans le second stade d'oxydation coincide avec la décroissance des contraintes dans
I’hématite. L'augmentation de la quantité de magnétite dans la couche d'oxyde a partir de 700
min d’oxydation serait alors corrélée a la relaxation des contraintes dans la couche d'hématite
initiale. En fait, I’ensemble de ces phénomenes semble 1i¢ a la présence de cloques dans la
couche d’oxyde (décohésions mécaniques) conformément aux hypothéses du chapitre 111 : le
flambement serait la cause principale de la transition cinétique entre le stade I et le stade 1T ;

mais il peut également influer sur la relaxation des contraintes du systéme.

L'observation de contraintes de compression dans les oxyde de fer est en accord avec
les travaux de Jutte et al. [JUT97] et Kooi et al. [KOO97] sur un fer revétu d’une couche
d’hydroxyde aprés immersion dans un bain, pour lequel I'hématite était aussi la phase
dominante au commencement de 'oxydation. Leurs valeurs, obtenues par DRX mais apres
refroidissement, sur des échantillons de fer oxydés préalablement a 400°C, sont regroupés

dans le tableau V.4 :

Substrat dense Substrat poreux
Temps (min) | Contrainte (MPa) | Contrainte (MPa) | Contrainte (MPa) | Contrainte (MPa)
dans I’hématite | dans la magnétite | dans I’hématite | dans la magnétite
100 - 344 12 - 368 5
250 - 281 -42 - 195 48

Tableau V.4 : Contraintes dans les oxydes de fer obtenus sur un substrat hydroxydé

Leur systeme a base de fer a également subi un traitement chimique et semble donc se
comporter de fagon similaire au nétre ; en particulier, ces auteurs observent des cloques sur
leurs échantillons [KOO97]. Certains traitements chimiques peuvent donc favoriser
cinétiquement la croissance d’hématite, dont la conséquence est d’induire des contraintes de
compression plus importantes que dans le fer non traité. Par exemple dans notre cas, la
contrainte dans I’oxyde majoritaire (magnétite) sur le substrat de fer non traité varie de — 250
a — 50 MPa (a 400°C, montage a incidence variable), alors que celle de 1’oxyde majoritaire
(hématite) sur le substrat de fer phosphaté est de — 760 MPa (a 400°C, montage a incidence

variable). Le revétement a donc pour effet d’augmenter (en valeur absolue) la contrainte dans

la couche d’oxyde formé, favorisant le flambement du film.
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V.5.Contraintes thermiques

V.5.1. Principe du calcul théorique des contraintes thermiques

Aprés retour a température ambiante, la mesure expérimentale des contraintes dans les
différents oxydes étudiés montre un fort état de compression, (cf. figures V.1, V.2, V.5, V.8 et
V.9) dépendant de la température d’essai. Le refroidissement induit en effet des contraintes
supplémentaires d’origine thermique, causées par la différence des coefficients de dilatation
du métal et de I'oxyde. Les contraintes totales représentent la somme des contraintes
thermiques et des contraintes résiduelles que 1’on peut mesurer juste avant refroidissement.
Ces dernicres n’évoluent quasiment plus lors du refroidissement, car les processus de
diffusion a l’origine des déformation de croissance et viscoplastique sont « gelés ». En
calculant théoriquement les contraintes thermiques, on peut ainsi les comparer a celles

obtenues expérimentalement, pour chercher a valider le modéle utilisé. On a donc :

Equation V.1 o (T, =25°C, tga) ® O esiduelic avant (L5 € )+o

résiduelle aprés fin oxydation thermique

La contrainte thermique de refroidissement est calculée de la fagon suivante :

- on suppose que la déformation de croissance est devenue négligeable devant la
déformation thermique ;
- on néglige les phénomenes de plasticité, de viscoplasticité et d’anélasticité ;

On utilise alors la relation 1.3 ou il ne reste plus que la déformation élastique et la
déformation thermique. On est alors en présence d’un probléme de thermoélasticité pour un
systeme composé d’une couche mince supposée adhérente sur un substrat. La solution de ce
probléme complexe est donnée dans [TIM61], [SCHO1].

Pour cela, on se place dans un état de contraintes planes au sens large, c.-a-d. qu’on
considere un systéme faiblement fléchi. La déformée doit rester petite devant 1’épaisseur du
systtme; ce que nous supposerons Vérifi¢é dans nos systémes. On pose
E,61-v

0X met
E

—
- =
_—

, et on obtient au premier ordre en &, donc pour une couche

hOX
a_h

met

l-v,,

met

mince telle que hyy << hye [TIM61] :

=

E h 6=
1 — ijox (l + (Z B %et) (himeth |((X met — Qox )(Tﬁnale - Tinitialex

métal E h mel 6EE
the:'nigl);e( ) T (Z - TtJ (hij |(0'met o aox ) (Tﬁnale B Tinitiale X

met

oxyde (1)
thermlque (Z)
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1 1 (68°2 1+
K(l) = E == h ( f+ 4(§ :)g) |(a’met - aox)(Tﬁnale - Tinitialex
avece pour courbure : 6 éz _ .
~* h = (1 + é (1 - 45)) |(a’met - aox ) (Tﬁnale - Tinitialex

Dans le cas des couches trés minces devant 1’épaisseur du substrat (obtenu en prenant le

développement limité a 1’ordre le plus bas), on a :

E

oxyde(0) __ 0x
. Gthermique =% 1— |((x met a‘ox )(Tﬁnale - Tinitiale X
Equation V.2 ~ Vox
métal (0)
thermique O
avec pour courbure
2 =
K(O) _i_+6§ = |( _ )(T _ X _ 6hox 1_vmet oxyde (0)
- R - = h amet aox finale initiale /| — h2 E thermique
oxX met met

On retrouve ici la relation classique de Stoney, pour une contrainte d’origine thermique.

Etant donné le type de solution a 1’ordre le plus bas (tenseur constant sans dépendance
en z), on peut chercher a obtenir son expression en considérant un état de contraintes planes
au sens strict (dans lequel on n’a pas de dépendance avec x et y). Cet état de contrainte est
nécessairement associé¢ a une déformation sans flexion (cf. chapitre I). Partant de la continuité

de la déformation a I’interface métal/oxyde et de 1’équilibre global des forces, on obtient :

1 E
oxyde _ 0X
Gthermique =% —_ |(amet — 0, )(Tﬁnale B Tinitialex
1+(EE)1-v,,
Equation V.3 1 E
métal _ oxyde _ T met _ _
Gthermique - é Gthermique =+ |((X met (’"ox )(Tﬁnale Tinitiale X

1+ (E; E)_l l_vmet

Si on considere des couches minces devant 1’épaisseur du substrat (§<<1), on retrouve le
systéme V.2. Le signe * devant les expressions dépend du signe du produit (AaxAT). On

regroupe les différents cas dans le tableau V.5 :

A0 = (o — 0L, )
AT = (Tﬁnale - Tinitiale) b .
AT >0 . 3
chauffage
AT <0 _ T
refroidissement

Tableau V.5 : Signe de la contrainte thermique
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Dans les cas que nous avons étudiés, la contrainte thermique induite est largement
négative (Ao > 0 et AT <0) : on aura donc des contraintes supplémentaires de compression.
Si les coefficients thermoélastiques variaient fortement avec la température au cours

du refroidissement, alors on devrait utiliser la relation :

T,
finale E T
Equation V.4 ool — 4 J’ _E,(@M

1 - VOX (T)

thermique
T,

initiale

|0t e (T) = 0, (T)| AT

met
Pour un systétme multicouche, on utilisera le modele de Metcalfe et
Manning [SCH91] : on prend I’exemple d’un systéme a 3 couches (le métal et deux oxydes).

Pour une couche i, la contrainte thermique dans cette couche est donnée par (état de

contraintes planes au sens strict) :

Ei
1-v.

1

Equation V.5 o ==

thermique

< — Q.
>0 \r
1-0o,AT

ihiEiai/[(l - Vi)(l - aiAT)]

avec <o >= i=13

2 hE/N(1-v)(1-0,AT)]

(< a> = coefficient de dilatation thermique moyen)

Tous les calculs développés ci-dessus sont menés dans le cadre d’une oxydation
asymétrique. Or nous nous plagons toujours dans des configurations naturellement
symétriques (échantillons oxydables et oxydés des deux cotés dans les fours). La symétrie du
probléme impose donc a la contrainte dans le métal d’étre une fonction paire (par rapport a la

coordonnée z). On retrouve ce résultat via 1’équilibre des moments.

Dans un état de contraintes planes au sens large, ceci implique que la variation de la
contrainte avec z soit nulle dans le métal et dans les 2 couches d’oxyde (cf. chapitre I). Le

calcul montre que ce probléeme meéne a ’Equation V.3, associée a un état de contraintes planes
: s : : hmet > ’ :
au sens strict, pourvu qu’on fasse la substitution: h__, — = C’est ce qu’on devait attendre

d’un tel calcul puisqu’alors les 2 types d’état de contraintes planes (indépendants de z)
doivent nécessairement se confondre. Enfin, le calcul détaillé montre qu’un tel probléme dans
le cas symétrique (3 couches) est équivalent a un probléme asymétrique (2 couches) en

prenant pour le substrat la moitié¢ de son épaisseur. C’est simplement un effet miroir. A I’ordre
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le plus bas, ces équations évoluent vers le systeme V.2, I’influence de cette substitution n’est
donc pas explicite quand I’oxyde est suffisamment mince. Par contre, en utilisant le modele
de Metcalfe et Manning, le calcul du coefficient de dilatation thermique moyen fait intervenir

explicitement hy,.. Mais la variation introduite reste faible.

Nous allons donc considérer les différents systemes précédemment étudiés, et nous
ferons, a la fin du chapitre, une bréve synthése en comparant nos résultats avec ceux de la

littérature.

V.5.2. Systeme Nickel — Oxyde de nickel

Pour cette ¢étude, les mesures sont réalisées apres retour des échantillons a la
température ambiante. Le montage Q a incidence fixe a été utilisé. Seules les valeurs a Q =
30° ont été retenues, car I’incertitude associée dans ce cas est la plus faible. Les résultats issus
des figures V.1 et V.2 (§ V.3.2) sont regroupés dans le Tableau V.7. On notera également
qu’une augmentation de la température d’oxydation entraine une légere diminution des
contraintes mesurées apres refroidissement, comme c¢’était déja le cas pour les contraintes

mesurées pendant 1’oxydation.

Les contraintes thermiques sont déduites a partir des contraintes résiduelles a T et a
25°C et comparées a celles obtenues théoriquement. Pour cela, on utilise relation la V.2. A
cette fin, nous devons connaitre les coefficients de dilatations thermiques. Ceux de la
littérature, ne sont pas d’utilisation aisée en raison des fortes dispersions que 1’on peut trouver
(cf. Tableau V.6). Nous avons donc estimé ces coefficients en utilisant la technique de DRX
[DAGI6]. En considérant que le déplacement d’un pic de diffraction est di principalement a
la dilatation, on obtient le coefficient de dilatation de la phase souhaitée en inversant la

relation IV.10, soit

a,, =~ cotan 0(T,)

%i?‘ pour (320)<<1

L’erreur effectuée, en considérant des positions angulaires associées a une phase sous
contrainte mécanique, est minimisée en faisant une moyenne sur plusieurs pics (hkl) liées a

des (6 26) grands, et en traitant plusieurs temps d’oxydation. Avec les grandes valeurs de

(5260) considérées, il peut étre judicieux d’utiliser la formule exacte :

0oxX

sin (T) Ll ne
sin O(T,) AT
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Le bilan des valeurs obtenues est présenté dans le tableau V.5 :

En K o x 107 oNio X 10" Ao x 107 owi / ONio
[HUNO3] 17,6 14,5 3,10 1,214
[SCHO1], [LIU93],
HANDEGOR] 17,6 17,1 0,50 1,029
Valeurs moyennes 13,5 13,05 0,45 1,034
sur notre systéme

Tableau V.6 : Synthése des valeurs de a obtenues pour Ni et NiO

Comparaison avec la littérature

Les autres coefficients utilisés dans la relation V.2 sont ceux de I’Annexe D :

Eox =234510 MPa ; Vox = 0,275  (Modele de Voigt)
Oox = 13,05x10° K" ; am = 13,5x10° K
Tinitiale = 800°C et 900°C ) Tf‘ma]e =25°C

Ces paramétres sont supposés indépendant de la température.

o résiduelle o résiduelle o o Erreur
(en MPa) 325°C expérimentale | thermique | thermique relative
aT déduite calculée (en %)
ng;é?g € -468 2330 -138 “112 24
ng;;?e(; e 2368 243 -125 -126 |

Tableau V.7 : Comparaison des contraintes thermiques obtenues et calculées dans NiO

Les résultats obtenus sont regroupés dans le Tableau V.7. Concernant les contraintes
thermiques, les valeurs issues de la mesure par différence entre contraintes a température
ambiante et contraintes a température de travail (dite « de croissance »), se comparent bien a
celles déterminées par le calcul.

Toutefois, elles (de 1’ordre de — 130 MP a 800°C et 900°C) restent plus faibles en
valeur absolue que celles de Liu et al. [LIU93] (de I’ordre de — 550 MPa a 900°C) et Goedjen
et al. [GOE94] (de I’ordre de — 600 MPa a 940°C). Cet écart pourrait trouver son origine dans
les coefficients de dilatations thermiques du métal et de I’oxyde fortement différents dans

notre cas ; il en résulte un Ao =0, —a, =0,5 bien inférieur a celui de Lui (Aa >3). Ceci

démontre I’importance de la détermination de ces coefficients qui sont une caractéristique
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intrinséque du systéme métal/oxyde. Il est donc nécessaire de les estimer, si on ne posséde pas

de données fiables.

V.5.3. Systeéme Fer non — traité (oxyde majoritaire : magnétite)

Les contraintes ont ¢ét¢ mesurées en utilisant les deux montages ) (montage a
incidence fixe et a incidence variable) et les contraintes thermiques évaluées a partir de la
relation V.2.

Les coefficients utilisés sont ceux de 1’annexe D et correspondent dans ce cas a des
données extraites de la littérature. En effet, a la différence du systéme Ni / NiO, on observe
beaucoup moins de dispersion pour les valeurs des coefficients thermoélastiques en

particulier. On a :

Eox = 230740 MPa ; Vox = 0,262 (Modéele de Neerfeld — Hill)
Oox = 15x10°K™" ; om = 17,3x10°K"!
Tinitiale = 350°C, 400°C, 450°C ; Tfinale = 25°C

Ces parametres sont supposés indépendant de la température. Les résultats sont

présentés dans le Tableau V.8 :

(en MPa) o résiduelle e)c: réersiﬁgzgﬁe o thermique | o thermique | Erreur relative
425°C P déduite calculée (en %)
350°C
@Qvariable) | =308 -93,9 -236,9 -233,7 1,5
400°C
(Q variable) -307.8 -32.8 -274,9 -269,6 2
450°C
(Quariable) | 24%? 61,0 -303,2 1305.6 |
(g(f)ixi) -222,2 36,5 -258.,8 -305,6 15

Tableau V.8 : Comparaison des contraintes thermiques obtenues et calculées dans Fe;04

La comparaison des deux montages n’a été faite qu’a 450°C (points non représentées
sur la figure V.5). L’analyse des résultats montre que les deux techniques expérimentales,
montage a incidence fixe et a incidence variable, fournissent des mesures équivalentes au
niveau de la contrainte totale. L’incertitude relative associée a la mesure est petite car la

contrainte est relativement élevée.
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Le Tableau V.8 montre également, dans le cas du fer non traité, que la contrainte
thermique peut étre estimée avec un degré de confiance suffisant en utilisant le mode¢le le plus
simple (Equation V.2). On ne commet quasiment pas d’erreur en négligeant la présence de

I’hématite et en considérant les coefficients thermoélastiques constants.

V.5.4. Systeme Fer phosphaté

Comme cela a été montré au chapitre III et en début de ce chapitre, le systeme fer
phosphaté est plus complexe. Il se forme d’abord majoritairement de I’hématite dans le stade I
puis on trouve les deux phases (Fe,O; et Fe;04) dans le stade II. Le refroidissement dans cette
¢tude s’est fait bien aprés le début du stade II, pendant la période de relaxation des
contraintes. A ce moment 13, le systéme est composé des deux oxydes et on considere alors le
modele de Metcalfe et Manning donné par I’Equation V.5, pour calculer la contrainte
thermique. Les points de mesure correspondant au niveau des contraintes apres
refroidissement ont été reportés sur les figures V.8, V.9. Les grandeurs nécessaires au calcul
provienne de I’annexe D :
Fes03 @ Eout = 212560 MPa ; Voui = 0,137 5 dloxt = 12,3x10°K™" ; hoy = 0,418 pm
Fe304 : Eoxa = 230740 MPa ; Voo = 0,262 ; Oz = 15x10°K™" ; how = 0,154 um
Fe t Emet = 202320 MPa ; Vet = 0,300 ; oy = 17,3><10'6 K! ; hmet =850/ 2 um

Les épaisseurs des couches sont évaluées a I’instant du refroidissement a partir des
données cinétiques du chapitre III. Ce qui donne < o > = 17,3x10° K.
Si on considere les données obtenues sur les figures V.8 et V.9 a 400°C, dans la

magnétite et ’hématite, on aboutit aux résultats suivants :

o résiduelle | ©° slduelle ° o thermique Errepr
(en MPa) 325°C expérimentale | thermique calculée relative
aT=400°C déduite (en %)
Hématite
(Q variable) -615,2 -335,8 -279,4 -463.,5 40
Magnétite
(@ i) -243 .4 -92,9 -150,4 -270,6 44

Tableau V.9 : Comparaison des contraintes thermiques obtenues et calculées dans les oxyde de fer

Les résultats du Tableau V.9 montrent que pour 1’hématite, qui est encore largement

majoritaire, ’imprécision sur la connaissance de la contrainte thermique obtenue par le
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modele est assez importante. Celle sur la magnétite est du méme ordre de grandeur. Ceci

confirme que la validation des mod¢les nécessite la connaissance précise des parameétres.

Deux points essentiels ont ét€¢ mis en évidence dans ce chapitre :

Les contraintes résiduelles mesurées dans une couche d’oxyde thermique, apres retour a la
température ambiante, sont du méme ordre de grandeur que celles mesurées in-situ au
cours de I’oxydation (au moins pour les trois systemes étudiés). Ces contraintes « de
croissance » doivent donc étre prise en considération dans I’histoire du chargement
mécanique du matériau.

Les systémes a base de fer (phosphatés ou non) sont caractérisés par une évolution
dynamique importante de la contrainte en cours d’oxydation. Ce n’est pas le cas lors de
I’oxydation du nickel. La raison est peut-&tre cinétique la croissance de NiO étant rapide,
il est possible que les mesures de contraintes aient été effectuées trop « tardivement ».
Néanmoins, certains auteurs retrouvent une allure dynamique dans ces systémes a base de

nickel [HUNO2].

On doit maintenant se demander si cette évolution dynamique des contraintes dans un oxyde

peut étre prédite au travers des différents ¢léments évoqués dans les chapitres I, II et III. C’est

ce a quoi nous allons tenter de répondre dans le chapitre VI.
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Chapitre VI. Mod¢lisation de 1’évolution des contraintes lors de I’oxydation a

hautes températures

Nous avons montré dans le chapitre précédent qu’il se développait dans les couches
d’oxyde une contrainte évoluant au cours du temps. La seconde étape a consisté a voir s’il
¢tait possible de prévoir ces contraintes. Cependant, I’expérience conduit a une grande
disparité de cas : présence de différentes couches, cloquage et/ou fissuration de ces couches,
cinétiques d’oxydation dépendant du substrat et de la température... Il semble donc nécessaire
de distinguer plusieurs cas. En fait, a partir des différents ¢léments développés au chapitre I et
a la fin du chapitre II, il est possible de donner une expression générale de la cinétique

d’évolution des contraintes.

VIL.1. Les hypothéses du probleme

Les hypothéses suivantes sont considérées:
- La contrainte moyenne est calculée en prenant en compte I’existence d’un possible
gradient. L.’état de contrainte est donc supposé plan au sens large (cf. chap. 1) ;
- 1l se développe P couches d’oxydes sur le substrat. On suppose qu’il y a stratification de

ces couches, aux propriétés mécaniques différentes ;

P
- L’équation d’équilibre des forces donne alors : J-om dZZ—ZIGOX’NdZ. Les indices
N=1

« ox » et « m » font référence respectivement aux oxydes et au métal ;
- Le systéme a un comportement mécanique isotrope ;

- Il'y a continuité de la déformation a l'interface oxyde/métal, donc ¢, =¢_, Vt;

- On ne prend pas en compte les phénomenes de décohésions mécaniques (cloquage,
fissuration, perte d’adhérence...) ;
- Lacinétique d’oxydation des couches est a priori quelconque (parabolique, linéaire...) ;
Pour fixer les idées, on étudiera seulement en détail le cas ou P = 1. Les positions
« Hj» des interfaces sont définies sur la Figure VI.1. Celle-ci représente le cas d’une
oxydation symétrique. En effet, il faut en toute rigueur distinguer 2 cas : celui ou les oxydes
ne se forment que d’un coté (oxydation asymétrique) et celui ou les deux cotés métalliques

sont oxydés (oxydation symétrique). C’est ce dernier cas qui nous intéressera. Chacun des cas
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se distingue ensuite suivant la cinétique d’oxydation. Le modele doit permettre de rendre

compte ainsi d’un maximum de situations pratiques.

oxyde

H,
H, métal
- Ld1-— Hy=0

oxyde

Figure VI.1 : Schéma représentatif du systéme (cas d’une oxydation symétrique ; P =1)

Le modeéle est donc basé sur I’équation suivante : £, =€, ,

(la déformation totale est la méme dans le métal et I’oxyde) laquelle peut étre décomposée

durant une oxydation isotherme de la fagon suivante (cf. équation 1.3, paragraphe 1.9) :

(- élastique -, viscoplastique : croiS) _ (
€ ox =

+& + &

- élastique -, viscoplastique
gEIHIANE . g YReoPIAie

m

<\ crois

ou ¢ représente la déformation latérale liée a la croissance de I'oxyde qui se produirait si
aucune contrainte n'était imposée. Puisque 1'oxyde n'est pas libre de se déformer latéralement,

le substrat « induit » une contrainte dans le plan de la couche d’oxyde, et une déformation

¢lastique

, ) 1-v " ) ,
¢lastique ¢ :T o correspondante dans cette méme couche. Simultanément, cette

sollicitation entraine une « relaxation» dans I'oxyde. Par conséquent, une déformation
supplémentaire de type viscoplastique de I'oxyde doit aussi étre prise en compte.
L'allongement total peut également étre représent¢ comme une somme de déformations
¢lastique et viscoplastique dans le métal. Une loi en puissance est utilisée pour simuler la

-, viscoplastique
¢ plastique _

déformation viscoplastique a la fois dans le métal et 1’oxyde : J o', oulJestle

1" coefficient de fluage et N 1'exposant de Norton [DAG96]. Pour simplifier le probléme et en
accord avec [DAG96], on choisit N = 1. On en déduit que la contrainte résiduelle dans la

couche est déterminée par une compétition entre la génération de la contrainte dans la couche

viscoplastique )

par (scr"is )OX et la relaxation de cette contrainte dans I'oxyde (8 et le métal sous-

ox ?

jacent (8 viscoplastique )

m*

112



Chapitre VI : Modélisation de I’évolution des contraintes

VI.2. Mise en équations du probléme dans le cas de I’oxydation symétrique d’un seul
oxyde (P =1)
On suppose qu’il se forme symétriquement un seul oxyde sur les 2 cotés du métal.
C’est notamment le cas pour les expériences décrites au chapitre III, pour le fer non trait¢ a T

=400°C. En effet, seule est majoritairement présente la couche de magnétite.

VI.2.1. Croissance de I’'interface externe

Ce cas intervient lorsque I’oxyde se forme a I’interface atmosphére/oxyde en régime
diffusionnel (parabolique) cationique ou en régime chimique (linéaire) de demi-réaction

externe. On utilise la relation introduite au chapitre I (Equation 1.2) et rappelée ici :

) e, (z=2z,t)=¢_(z=2,,1)
Equation VI.1 : = . : m* .I - - . e s
SA* xzp+A* xz, +B*  =A* xz, +A* xz, +B*

Cette relation de continuité est valide seulement a ’interface interne métal/oxyde. De plus, le

plan z; (interface interne) est supposé fixe (z, = Hl =0), comme d’autres auteurs 1’ont fait

[HUNO3]. Nous rappelons également 1’égalité :

Equation V1.2 : A* =A* =A*,;

ox m
Ce qui donne I’expression :

Equation VI3 : A*xz +B* =A*xz +B*

Le probléme consiste a déterminer 3 fonctions du temps ; cela nécessite donc deux
équations supplémentaires. Pour cela, on utilisera 1’équation des forces a 1’équilibre statique
citée plus haut, mais également 1’équation des moments. On montre par le calcul que cela
implique que A* = 0, Vz. On peut cependant obtenir ce résultat directement en utilisant les
remarques du chapitre I concernant le vecteur déplacement. Pour que la déformée reste plane
apres déformation, il faut que le gradient de déformation soit nul. Ce qui impose A* = 0. La
symétrie du probléme impose donc la nullité¢ du gradient de déformation, quel que soit z, dans
I’hypothése d’un état de contraintes planes au sens large. Les tenseurs sont alors uniformes et

ne dépendent plus que du temps.
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A partir des résultats ci-dessus, on aboutit au systéme d’équations :

Equation V1.4 : Eox =Em il
T . Hy(t)
H, meétal
A L~ Hy=0
. . l-v, .
Equation VL5 : €, = =6, +J o
E,_, oxyde
Figure V1.2
. ) 1- : : -
Equation VL6 : €, = EVOX 6, +J, 0, +D,, h(t) avec D, =Q7'y (cf. § [1.5.7)
Equation V1.7 : o, H +o, [H,()-H,]=0

avec H,(t) — H, = h(t), épaisseur de la couche d'oxyde

Incorporant I’équation VI.7 dans 1’équation VI.5 et dans 1’équation VI.6, et comme celles-ci
sont ¢gales via 1’équation VI.4, nous obtenons finalementune équation différentielle

d’évolution de la contrainte (Equation VL.8) :

1-v 1-v 1-v_ . .
o o+ Z0(t) |+ J +—206(t)+J _6(t)|=D_h(t
Gm{E E ()} Gm{m B (t) ox()} o 1)

m ox oxX

H, H,

avecO(t) = H,(0-H, = h(t)

; la contrainte dans I’oxyde est alors donnée par I’équation V1.7

qui peut se réécrire : 6, = -6, x0(t) . On peut également obtenir I’équation différentielle liée

a I’évolution de la contrainte dans la couche d’oxyde, soit :

Equation VI.9 :

E E_ 0(t)

m ox m

c‘n{l e e(t)} ‘o, {Jm v, 00, e(t)}—Doxh(t) (1)
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VI1.2.2. Croissance de 1’interface interne

Ce cas intervient lorsque 1’oxyde se forme a I’interface métal/oxyde en régime
diffusionnel (parabolique) anionique ou en régime chimique (linéaire) de demi-réaction
interne. Dans ce cas, comme ’oxydation est symétrique, les gradients de contrainte sont
encore nuls (A* = 0). Le terme en z, (non nul) n’intervient alors pas explicitement dans ce
cas (par contre, H, est fixe par hypothése, pourvu que soient remplies les conditions du
paragraphe précédent). Ainsi, les 3 premieres équations du systéme précédent (VI.4, VL5,

VI.6) restent valides. Seule I’équation V1.7, doit étre remplacée par :

. oxyde
Equation VI.10 : c,H () +o,, [H2 -H, (t)] =0 T T H,
H;(t) métal
A IS O v Lo Hy=0
et donc avec H, —H,(t)=h(t), épaisseur de la couche
d'oxyde, comme cela est montré sur la figure VI.3. oxyde
Figure VIL.3

En effectuant la méme démarche que précédemment, on obtient strictement les mémes
équations (VL.8 et VI.9), pour le métal et pour Ioxyde, I’évolution de I’épaisseur de la

couche étant contenue dans le terme 6(t).

VI1.2.3. Croissance des deux interfaces

Ce cas intervient lorsque 1’oxyde se forme a I’interface métal/oxyde et a I’interface
atmosphere/oxyde, en régime d’oxydation mixte. Les positions des deux interfaces dépendent
donc du temps. Ce cas résulte donc d’une combinaison des deux précédents. Nous ne

I’étudierons pas et nous nous concentrerons seulement sur les deux cas précédents.

VI1.2.4. Solutions analytique et asymptotique

Muni des équations différentielles de I’évolution de la contrainte, notre but est

désormais d’en trouver les solutions. Il devient alors nécessaire de préciser la cinétique.
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VI1.2.4.a. Influence de la cinétique
On peut considérer, comme cela a ét¢é montré au chapitre II, que I’oxydation des
métaux se décompose principalement en loi parabolique et/ou en loi linéaire. Dans le premier

cas (d’origine diffusionnelle), on a :

h(t) = Jkept = AP\/z

Et pour un régime linéaire (d’origine chimique), il vient :

Equation VI.11 :

Equation VI.12 : h(t) =k t

Pour les deux types de croissance (interne et externe), et pour les deux types de régimes

(paraboliques et linéaires), le tableau suivant résume l’expression obtenue pour différentes

grandeurs 0(t), 6(t) et h(t) .

Croissance externe Croissance interne
0(t) = 4, 0(t) = H, -1
CL kCL t
Régime linéaire 0(t) = — H 61 b(t) = — H, _ 1+46(1)
ke t? t ke t° t
h(t) =k, h(t) =k,
H H
0(t) = L 0(t) = 21
AWt At
é(t):— H, =_O(t) O(t)z— H, =_1+9(t)
Régime parabolique A \/t_3 2t A \/t_3 2t
P P
2 2
by~ Ar_ ALOO o = A _ AL 100)
2t 2H, 24t 2H,

Tableau VI.1 : Influence de la cinétique

Dans la suite de ce travail, nous supposerons que le systéme est soumis seulement a un
régime d’oxydation parabolique. Ceci est vrai en pratique pour de nombreux métaux, ou
I’influence de la cinétique chimique ne se fait sentir qu’aux temps trés courts (inaccessibles
lors de nos expériences). Comme il a été montré au chapitre III, I’influence d’un revétement
peut également modifier la cinétique. En définitive, seule 1’expérience peut permettre de
choisir le type de cinétique. Les résultats obtenus au chapitre III montrent sans ambiguité que

nos matériaux d’étude posseédent une cinétique parabolique.
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VI1.2.4.b. Solution asymptotique dans le cas d’une croissance externe

Les équations VI.8 et V1.9 se réécrivent dans ce cas :

—v, 1- 1=V g '
6{1 Vi Evox e(t)}cm{Jm " EVOX e(t)+J(,X9(t)}=Doxh(t)

Em oxX oxX
. _ _ _ 2
Equation VI.13: o6 1-v, +1¢6(t) +o, |71, _ﬂ@JFJOXe(t) :DOX_APe(t)
Em on EOX Zt 2H1
H
etO(t)=—

At

E E 1

m ox m

1- 1- 1- D A2
60X|: Vi +Ae(t)j| + 60X|:Jm + Vi i+ Joxe(t):| —__“ox''P ez(t)
Equation V1.14 : E, 2t 2H

H
et (t) = —
At
Ces équations différentielles sont non-linéaires et a priori non solubles analytiquement
(au moins de fagon simple). On se propose donc d’effectuer une résolution asymptotique de
ce systéme pour les temps courts et pour les temps longs.

L’Equation VI.13 s’écrit aux temps courts (t 2 0) :

1- 1- D A’
6, Yo gty |0, |- Ve O g gy [ & Do Ab g
E. E. 2t 2H,
Equation VL.15 : o6 +6 |- Ly Eodo | D Ay E,
T2t 1-vy, 2H, 1-v,,

o NDoxAIZ’ on
"2t 2H, l-v,

U
Q-
|
|
12

Par la méthode de variation de la constante, on obtient pour la contrainte aux temps courts :

2
D‘”‘—A"Lt pour o, (t=0)=0

quandt—0, o =
H 1-v,

L’Equation VI.14 s’écrit aux temps courts (t = 0) :

1—v 1-v_ 1 D_ A’
6 | —=0(t) |+0 m 4T 0() | ——2 P gt
S SO = B . e

[ m 1

Equation VI.16 :

m (8

E, I-v, 2t I-v,,

0X e(t)

1-v, E O(t)'l+EOXJOX _ D, A} E
- 2H, 1-v,,

m 0X

E, 1-v, 2Ht

0X

Wt 1-v,,

1-v, E, A, }_DOXAP E
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La solution de 1’équation VI.16 est obtenue directement, soit :

DoleEm

quandt =0, 6, =—
I-v,

,iﬂﬂt
(l—e I=Vox En H J pour Gox (t=0) =0

Si on développe au premier ordre, on obtient : ¢_ (ordrel) ~ —Mﬁ . En effectuant le
- VOX

rapport de cette solution a celle obtenue pour la contrainte dans le métal, on obtient :

Oy lordrel) H, _ —0(t) , qui n’est autre que I’équation VI.7. Les deux solutions (pour le

S, At

métal et pour I’oxyde) constituent un couple de solutions au méme ordre d’approximation.

Pour cette raison, nous utiliserons par la suite la solution asymptotique a 1’ordre 1, pour la
contrainte dans I’oxyde.

On peut déja effectuer quelques comparaisons pour les deux solutions (métal et
oxyde), aux temps courts. Les deux contraintes ne dépendent que des coefficients mécaniques
¢lastiques de la couche d’oxyde et sont de signe opposé. Le signe effectif de la contrainte
(tension ou compression) est en définitive donné par le signe du parameétre Doy, tous les autres
coefficients étant positifs. Dans le métal, la contrainte croit linéairement avec le temps
d’oxydation, tandis que dans la couche d’oxyde, la contrainte croit (en valeur absolue)

seulement comme la racine du temps d’oxydation.

Le calcul asymptotique va maintenant étre effectué en analysant le comportement aux
temps longs. Pour des temps infiniment longs, le calcul montre que I’approximation 1 >> 6
semble justifiée. Or ceci signifie que I’épaisseur de la couche d’oxyde est devenue largement
plus grande que celle du métal. Ce cas correspond a la limite thermodynamique globale ou
tout le métal a quasiment été consommé dans la réaction. Ce cas ne correspond pas avec nos
observations ou le temps d’expérimentation est long mais reste fini (typiquement, 6 = H;/h =
10°/10° =10%). Ainsi, le calcul asymptotique aux temps longs doit, pour rester réaliste,

conserver I’approximation 6 >> 1, valide dés les temps courts.

L’Equation VI1.13 s’écrit aux temps longs (t = grand) :

- |:on Jox:| Dox Af’ on
0. +6m ~

1-v,, 2H, 1-v,, 1-v,
avec 1T, = E ]
D A; E ox ox

00X

Equation VI.17 :

~ m
T 2H, 1-v_

0ox
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t
Do Ar E

Tox _|_ 00X

TOX
2H, 1-v_

La solution est alors simplement : 6 = Cste, xe

L’Equation VI.14 s’écrit aux temps longs (t = grand) :

E_J D_A: E
dox +00x ox v 0x ~_ 0X P 0X e(t)
l-v,, 2H, 1-v,

Gox Dox AP E

&6, + = =
i TOX 2ﬁ l_VOX

Equation VI.18 :

Cette équation n’est pas simple a résoudre analytiquement. En effet, la solution

particuliére est une fonction complexe d’une variable imaginaire pure, dans laquelle on ne

e . D,A, E . . / t
doit s’intéresser qu’a la partie réelle : y, = +—=—F o JTOX\/; x Re 1Erf[1 —] .
TOX

2 1-v,,

Les calculs montrent que cette fonction tend rapidement vers zéro, lorsque t augmente. Ceci
revient donc a négliger le terme du second membre. Mathématiquement, cette opération n’est

pas trés rigoureuse, et la comparaison entre les courbes théoriques et expérimentales

T

confirmera ou non a posteriori cette approximation. La solution est alors : ¢ = Cste, xe

On observe que la relaxation de la contrainte dans I’oxyde et dans le métal ne

dépendent que du temps caractéristique de I’oxyde 1., . D’autre part, on remarque que si on

effectue le rapport des contraintes Zor _ Cste, # H

1
t
c, r— At
Cste, + Cstexe ™ '

=—0(t), on ne retrouve

pas I’équation V1.7. Ce probléme est reli¢ aux simplifications que nous avons effectuées.

VI1.2.4.c. Solution asymptotique dans le cas d’une croissance interne

2

On pose 0=1+0= " . Les équations V.8 et VI.9 se réécrivent dans ce cas :

L

. I—Vm l_VOX ~ _l_vox@ YO
Gm|: T (e(t)_l)j|+0m|:‘]m B o + I (0() -1)

m ox 0oX

Equation VI.19:
2
— Dox AP a(t)
2H,
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1- 1- ~ 1— (Y
6, | e Ve Gy oy | 4o, |1, 41 Ve L OO
E E E, 2t0(t)—-1

+3,.(0t) - 1)}

m ox

Equation VI.20 :
D, A}~ =~
=——=2——0(t)(0(t)—1
oH, OICIORSY)
Ces équations différentielles sont non-linéaires et a priori non solubles analytiquement
(au moins de facon simple). On se propose a nouveau d’en effectuer une résolution
asymptotique pour les temps courts et pour les temps longs.

L’Equation VI.19 s’écrit aux temps courts (t 2 0) :

C[1-v, ~ 1-v, 6(t) . ~ D, A2~
——%G(t) |[+0, | -—=—L ] O(t) |~ ==L B(t

0x ox 2

0X

2H, 1-v,,

Equation VI.21 : o6 46 {_ l_E, JOX}ZDOX A; E

2t l-v,,
Gm ~ Dox AIZ’ E

"2t 2H, l-v

0X

=0
oxX

La solution de 1’équation VI.21 est obtenue par la méthode de variation de la constante, soit :

2
Mit pour 6, (t=0)=0
H, 1-v,

quandt =0, o, =

On remarque que 1’équation au temps courts (Equation VI.21) reste analogue quel que

soit le type de croissance (externe ou interne). La solution est donc aussi identique. Mais ce
qui est vrai aux instants courts, ne 1’est pas forcément a n’importe quel instant. La seule
différence apparente réside dans la substitution de H; par H,. En fait, ces deux quantités sont

équivalentes, puisqu’elles ne varient pas et correspondent a 1’instant initial a la demi épaisseur

du substrat de métal.

L’Equation VI1.20 s’écrit aux temps courts (t = 0) :

1-v_ ~ 1-v_ 1 ~ D A2~
6 |—=0(t)|+o0 m__ 4] 0(t) | ——2 P9t
[ B ()} { B o Ve ()} T (t)

ox m 2

Equation VI.22 :

m

E, 1-v 2t I-v,,

m

l_v EOX a(t)_l + EOX JOX __DOX A12) EOX 6(1:)
2H, 1-v,,

m 0X

E, 1-v, 2H,t

0X

2t 1-v,,

1-v, E, A, }N D A, E

La solution de 1’équation VI.22 est :
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E, I-vh A

D_H E L

quandt—0, o, =—i’"—2m{1—e ou Enm H ] avec Oy (t=0)=0
_Vln

Si on développe au premier ordre, on obtient : ¢_ (ordrel) ~ —Mﬁ . En effectuant le

rapport de cette solution a celle obtenue pour la contrainte dans le métal, on obtient :

oox(ordrel):_ H, =—0(t), qui n’est autre que I’équation VI.7 quand t -> 0, car

o, At

alors 0 ~ 0. Les deux solutions (pour le métal et pour I’oxyde) constituent encore uns fois un

couple de solutions au méme ordre d’approximation. Nous utiliserons donc par la suite la
solution asymptotique a 1’ordre 1, pour la contrainte dans I’oxyde.

La solution aux temps courts pour la contrainte dans 1’oxyde est identique a celle
obtenue pour la croissance externe. Lors de la croissance interne, on peut transposer les
remarques globales déja effectuées pour la croissance externe : dans le métal, la contrainte
croit linéairement avec le temps d’oxydation ; dans la couche d’oxyde, la contrainte croit (en
valeur absolue) seulement comme la racine du temps d’oxydation. Les deux contraintes ne
dépendent que des coefficients mécaniques élastiques de la couche d’oxyde et sont de signe

opposé. Le signe effectif de la contrainte est donnée par le signe du parametre Doy.

A nouveau, le calcul asymptotique aux temps longs devra pour traduire 1I’expérience

respecter la condition 0>>1. L’équation VI.19 s’€crit alors aux temps longs (t = grand) :

~ on Jox Dox A12> on
Om T onl “ToH, 1
Equation VI.23 : ~Vox » I=v,
~ 6m Dox AIZ’ on
<06, +t—=
Tox 2H2 l_VOX
t
. . - D A2 E
La solution est alors simplement : 6 = Cste, xe ™ +—=

TOX
2H, 1-v,,

L’Equation VI1.20 s’écrit aux temps longs (t = grand) :

E J D,A; E, =
GOX +GOX ox Tox | . _ ox P ox e(t)
I-v,, 2H, 1-v,,

Gox Dox AP E

o6, +—2 =2 e
TUX 2% I_VOX

Equation VI1.24 :
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En utilisant une approximation analogue au cas de I’oxydation externe, on obtient la

t

T

solution : o, =Cste, xe

dépend toujours du temps caractéristique de I’oxyde.

> . On observe que la relaxation de la contrainte dans 1’oxyde

On peut effectuer un bilan des fonctions asymptotiques obtenues en nous plagant dans

I’hypothése d’un oxyde se développant avec une cinétique parabolique (régime diffusionnel).

Dans ce cas, les différents résultats obtenus précédemment sont portés dans le Tableau VI.2

ci-dessous.

Temps courts (t > 0)
Ox (t=0)=0n (t=0)=0

Temps longs (t > grand)

Limite de validité - TZL:@ 5> 05> 1

D, A, E

0X

Limite de validité - 2% >>0>>1

_ B I-vu Ap
_ DoleEm I=vo Ep H1\/Y
6,=———"|1-¢
1-v
m

Croissance a ’interface externe

D A.E
o, (ordrel) ~ —"i‘—P‘“\/{

ox

. . . (N4 T X
Limite de validité : 0 >> 1 >> =
t
-—— D_A? E
o, =Cste, xe ™ +—= Lo ¢
2H, 1-v

Limite de validité : 0 >> 1 >> ——
2t0

t

Tox

o, =Cste, xe

Limite de validité - %‘6 5> 0 >> 1

_ Dox Af’ on t

Limite de validité : 2% >>0>>1

_ B I-va Ap
_ DoxHZEm I=vo Ep Hzﬁ
6, =——1—"|1-¢
I-v
m

Croissance a I’interface interne

D A.E
o, (ordrel)z—"i‘—l)‘“\/?
-V

0oxX

o, =Cste, xe ™ +

TOX

Limite de validité : 6 >>1>>

t

_'57 DOX Alz) E

OX

TOX
2H, 1-v

Limite de validité : 0 >>1>> ——
2t 0

t

o, =Cste, xe

Tox

Tableau VI.2 : Synthése des différentes solutions asymptotiques [; _1-v, I j

=T

E] 1,

m* ox X
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VI.2.4.d. Temps d’inflexion et contrainte maximale associée
Le modéle développé conduit a un régime de variations de la contrainte pour les temps
courts différent de celui obtenu pour les temps longs. La distinction entre les deux régimes,
augmentation de la contrainte dans le métal lors des premiers instants de 1’oxydation et
relaxation de celle-ci (exponentiellement décroissante) aux temps les plus longs, impose a la
contrainte de passer par un maximum pour un temps d’oxydation caractéristique.
Afin de déterminer ce temps d’inflexion, on peut remarquer que la contrainte dans le

métal (pour une oxydation externe) est soumise a une équation du type: 6+ f(t) =g(t)
(Equation VI.13).

Entre les deux régimes, la fonction g(t) n’a pas changé (cf. équation VI.15 et équation
VI.17). Ce n’est donc pas ce terme qui contrdle la transition. Pour obtenir une estimation de
ce temps caractéristique, on se propose dans un premier temps de négliger ce second terme.
Cette approximation sera discutée ultérieurement quand le systéme d’équation sera résolu
numériquement. L extremum est caractérisé par 6 =0 et 6 # 0, de sorte que finalement,

R
Tox 1 1

=0.Comme 6 >>1,0na: fit ., )J)=z—2>*—=———— =0,
) (mﬂexmn) e T 2t

0X inflexion

il reste : f(t

inflexion

T 1-v

0X 0X

inflexion — 2 = m

0X ™ 0X

Ce qui donne, en définitive : t

On peut également raisonner a partir des formes asymptotiques, afin d’obtenir un
ordre de grandeur. Pour cela, on cherche le temps d’intersection entre les solutions
asymptotiques aux temps courts et aux temps longs. Il n’est pas possible d’utiliser les résultats
de I’oxyde car le terme pré-exponentiel (Cste2) est une constante indéterminée. Les solutions
obtenues pour le métal (pour une oxydation externe), permettent d’obtenir :

o, (t—grand)=0c_(t > 0)

Linflexion

o + Dox Af’ on T _ Dox Af’ E t
ox inflexion

2H, 1-v,, H 1-v,

T

= Cste, xe ™

0X

En premicre approximation, on choisit de le négliger le terme exponentiel (Cste,
indéterminée). Pourvu que le temps caractéristique soit identique dans le métal et I’oxyde,
ceci donne a nouveau :

. 1-
Equation VI.25 tinftexion = T;" = ﬁ

0X ™ OX
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Les deux temps obtenus sont identiques. Il ressort de cette analyse que le temps de transition
ne dépend que des caractéristiques mécaniques de I’oxyde et est indépendant du parametre de

croissance Dyy.

L’analyse de oy, a permis d’obtenir le temps pour lequel se produit le maximum dans
I’oxyde. Avec ce temps caractéristique, on va pouvoir obtenir la contrainte maximale dans
I’oxyde. Pour cela, on utilise la solution asymptotique aux temps courts (sans approximation,

cf. solution de I’Equation VI.16), ce qui donne :

Equation VI.26

oxX

Eo 1-vin Ap Eo 1-vp Ap [Tox

— —/t. . - = - =22

wax __ Do HE, | o e | Do GBS T
l—Vm l—vm

Le calcul dans le cas de I’oxydation interne est similaire.

Le temps caractéristique Tox caractérise désormais deux phénomenes. D’une part, il
représente classiquement le temps au bout duquel la contrainte maximale s’est relaxée de
63%. D’autre part, il traduit également le temps a partir duquel le régime de croissance
s’équilibre avec le régime de relaxation. Ce modele prédit que rapidement (au bout de

quelques 1), la contrainte résiduelle dans 1’oxyde doit tendre vers une valeur quasiment nulle.

Cependant, il faut rappeler que ’ensemble de I’analyse faite ci — dessus est basée sur

un modele reposant sur un certain nombre d’hypothéses :

- une seule phase d’oxyde présente (P =1) ;

- symétrie de ’oxydation (A* =0) ;

- cinétique parabolique ;

- viscoplasticité modélisée par une loi de Norton, avec N =1 ;
- déformation de « croissance », proportionnelle a I’épaisseur ;

- couche d’oxyde plane, mince, mécaniquement adhérente et sans fissuration.

Ces hypothéses pourraient cependant étre étendues au cas de plusieurs couches
d’oxydes stratifiées (P > 1). On obtiendrait alors un systéme matriciel d’équations. De la
méme manicre, un modele asymétrique de croissance d’oxyde(s) pourrait étre €tabli sur la
base des mémes principes. Les équations intégro-différentielles obtenues serait alors plus

délicates a exploiter.
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VL.3. Influence théorique de la température sur les paramétres du modele

L’évolution du modéle avec la température nécessite d’étudier la dépendance des
paramétres avec la température d’oxydation ; celle-ci n’apparait pas explicitement dans le

modele. Les paramétres qui dépendent de la température sont les suivants :

Paramétres Référence Dépendance avec la température
[SCHO1], _ )
E [DAGY6] E=a+bT+cT
Q&
Dox [CLAO3] D, =D,,e " (forme simple)
_Q
Ap [SARO0] A, =A,,e ® viale coefficient de diffusion
] _Q
J [FRA95-2] J= R—?Fe RT yia le coefficient de diffusion

Tableau VI.3 : Dépendance des paramétres avec T

Si on néglige la dépendance en température du module d’Young (quadratique) devant
les autres (de type exponentiel), alors les coefficients suivent presque tous une loi
d’Arrhénius. Par exemple, aux temps courts, en prenant en compte la dépendance en

température, la contrainte dans 1’oxyde devient (P = 1 et oxydation symétrique) :

DOox APO on ’% . ; . s Lo \
O, = —l—\ﬁ xe et Q =Q; + Qz, soit une équation que 1’on peut écrire (a un
- VOX
instant t donné) sous la forme : In|c | = Cste — % ;

Dans cette approche, la contrainte (en valeur absolue) dans la couche d’oxyde, a un instant t
(pour les temps courts) est une fonction croissante de la température. Ceci peut également étre
démontré aux temps longs. En d’autres termes, le modele prédit que plus la température est
¢levée et plus la contrainte est grande (en valeur absolue), ce qui est en contradiction avec les
observations expérimentales du chapitre V. Il est possible que la forme proposée pour traduire

la dépendance de Do« avec la température ne soit pas exacte [CLAO3].

125



Chapitre VI : Modélisation de I’évolution des contraintes

VI.4. Simulation numérique des contraintes dans les oxydes

VI1.4.1. Introduction au calcul numérique

Le systéme d’équations régissant I’évolution de la contrainte dans 1’oxyde est, comme
on I’a vu dans les paragraphes précédents compliqué a résoudre analytiquement, méme dans
sa version la plus simple (P = 1 et oxydation symétrique). Dans ce cas, on a néanmoins été en
mesure de déterminer des solutions asymptotiques simples. Mais de fagon générale, il n’est
pas possible de donner une solution analytique au probléme. La seule maniere d’aboutir a un
résultat est 1’outil numérique. La méthode employée ici pour résoudre les équations

différentielles est une méthode par différences finies [RAP98], [SAA9S].

V1.4.2. Discrétisation des équations

Nous allons étudier le cas le plus simple, pour lequel nous disposons du maximum de
données expérimentales. Il s’agit de I’oxydation symétrique (croissance externe ou interne),
avec croissance d’un seul oxyde, dans I’hypotheése d’une cinétique parabolique et sans
instabilit¢ mécanique.

On discrétise a ’ordre 1 les équations VI.8 et VI.9 en utilisant pour la dérivée un

x At. Ce qui donne :
®

do
schéma du type Euler, soit ¢ (t) ~o (t-At)+ o

Equation VI1.27
o Ol Ym 1 Vo gyt At Yo Gy AL+ 0 AL|=D B0 At+ o (t—AH|Ym 1 Ve )
" E m E ox " E ox . . " E m E ox

et également

Equation VI.28
l-v, 1-v 1-v_ 0(t) : 1-v, 1-v
t T4 —20(t)+ T, At- = ——=At+J_, 0(t) At |=-D_ h(t) 0(t) At + t—At 4 ——0(t
G o (1) - E. O+, E_ o0 o O(1) (OO At+o,, ( ){ E_ B ()}
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e(t) _ Hl(t) - HO
H, () - H, (1)

H1(t) _ Hl(t)_HO
H,()-H, () (H,()-H, @)
et h(t) = H, (t) - H, (1

H, est la position de référence (=0, dans notre cas)

avec et O(t) = X (Hz (t)-H, (t))

Parmi les techniques permettant de résoudre ce systéme d’un point de vue numérique,
les deux retenues consistent soit a effectuer une résolution directe, soit a utiliser une technique

matricielle.

V1.4.3. Résolution d’une seule équation différentielle

La premicre possibilité est de considérer les équations (VI.27 ou VI.28) telles qu’elles
nous sont données précédemment. On résout 1'une ou I’autre de ces deux équations et on
obtient la solution de I’autre via I’équation VI.7 (ou VI.10). Si on choisit 1’équation

d’évolution de la contrainte dans le métal, on aboutit a :

Equation VI1.29

DOX(HZ(t)_Hl(t))At+Gm(t_At) II_EV“‘ Ve HiO-H, }

E, H,(O-H,(®

(jm(t)z m 00X
1_vm 1_Vox H](t)_HO - +1_Vox é(t)At+JOX Hl(t)_HO Ati| ’
Em on HZ(t)_Hl(t) on HZ(t)_Hl(t)
. : H (t)-H . .
et iy=— O WO g g g )
Hz(t)_Hl(t) (Hz(t)_Hl(t))
Ht)-H
la contrainte dans 1’oxyde étant donnée par 6, =—c_ (t)x L .
H,(®—-H,(t)

I1 faut également se donner I’équation d’évolution des interfaces, soit (mémes hypothéses que
précédemment) :

- Croissance a I’interface externe et régime parabolique :
H, (t)=H,(0) =0

H,()=H,(0)=H

: A
H,(t) = H,(0)+ H, () x At = H+—2 x At

24t
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- Croissance a I’interface interne et régime parabolique :

H, () =H,(0)=0

: A
H,(t) = H, (0) + H, () x At = H — —2 x At
1 1 1 2\/?

H,(®=H,(0)=H
Pour éviter une possible divergence de ces positions a I’instant initial dans le code, on
appliquera les équations précédentes seulement pour un temps strictement non nul, c.-a-d. en
dehors de I’instant initial. Par ailleurs, le systéme nécessite une condition initiale sur la
contrainte. Ainsi, on prendra o, (t = 0) = 0. La condition initiale sur I’oxyde n’est pas

nécessaire, puisqu’on privilégie une des deux équations.

V1.4.4. Résolution matricielle par la méthode de Gauss — Jordan

Il est également possible de résoudre ces équations simultanément. Pour cela, on
utilisera le formalisme matriciel. A partir du systéme original d’équations (V1.4 a VL7

(ouVI.10)), on forme le systéme matriciel suivant :

Equation VI.30

m ox

S SRS S VO 7 X[cox (t)j Vg oan -t ;V“ G, (t— At + D, (FI, () - H, (1) At
H,0-H,®  H@o-H, | O 0

D’une part, on reprend les mémes équations d’évolution des interfaces. D’autre part,
ce systéme nécessite désormais la connaissance de la condition initiale pour chacune des deux
contraintes Gox €t op. On prendra ainsi :

Gox (t=0)=0on (t=0)=0

Ce systéme matriciel peut étre résolu par différentes techniques. Nous avons choisi la
méthode par substitution de Gauss-Jordan. Elle posséde I’avantage sur les méthodes itératives
de n’imposer aucun critére de convergence restrictif. Ceci se fait en général au détriment du
temps de calcul. Dans notre cas, la simplicité relative du probléme n’entraine pas un temps

total de calcul excessif. Ce formalisme posséde en revanche un avantage : celui d’étre

généralisable facilement a un nombre de phases supérieur a 2.
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VL.5. Résultats théoriques pour un systéme développant symétriquement 1 couche d’oxyde

VL5.1. Oxydation externe

On utilise les équations VI.27 ou VI.28 définies dans le paragraphe précédent et un
logiciel de programmation (Borland Pascal 7.0). Ainsi, ces lignes sont insérées dans une
procédure de calcul. A chaque pas de temps, le résultat du calcul est sauvegardé dans un
fichier. Le calcul se poursuit par incrémentation du pas de temps jusqu’a un temps final
prédéfini. Comme précédemment, les données sont initialisées au début du calcul, mais
¢galement a chaque pas de temps pour prendre en compte 1’évolution de I’interface via la
relation cinétique, suivant la procédure définie plus haut.

Pour I’oxydation externe, les résultats sous forme quantitative seront donnés en fixant
a priori des valeurs des coefficients de fagon quelconque, pour obtenir 1’allure de I’évolution
de la contrainte en fonction de ces différents parameétres (At, D, J...). Ce n’est que dans le
paragraphe VI.5.2 concernant l’oxydation interne que nous utiliserons des valeurs de

coefficients réalistes pour obtenir des ordres de grandeurs de la contrainte.

VI1.5.1.a. Comparaison entre les solutions asymptotiques et les différentes
techniques de résolution numérique

Les calculs sont présentés sous forme graphique a la fois dans 1’oxyde et dans le

métal. Les courbes théoriques asymptotiques ainsi que les courbes issues des deux méthodes

numériques y sont également superposées (pour seulement une valeur des parameétres). La

valeur des coefficients, ayant servi a la modélisation, est donnée en dessous.

0.01+ 0.00014
numérique méthode 1
0.00 - - .
"""""" numérique méthode Gauss-Jordan 0.00012
§ 0014+ e calcul asymptotique temps courts =
o
= -0.02 S 0.00010 -
3 =
© -0.03 =
® £ 0.00008 -
g, -0.04 - 2 ; numérique méthode 1
S 0.05 ] 2 000006 numérique methode Gauss-Jordan
@ [ oo e calcul asymptotique temps courts
© .0.06 S
] 0.00004
) 2
§ -0.07 c
© ©
£ 008+ £ 000002+
IS 8
-0.091 0.00000 -

-0.10 T T T T T T
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25

Temps d'oxydation (min) Temps d'oxydation (min)

Figure V1.4 : Comparaison des techniques numériques et du calcul asymptotique
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Parameétres du modéle :

En=Ewx=1000 Pa; Vin = Vox =0
T =Jox = 1/2000 Pa’' s

Ap=0,001 m.s™*; At=0,01s
Doy =1.10° m™

Avec comme conditions initiales : Gox (t=0)=0op, (t=0)=0

On peut faire plusieurs remarques :

Malgré un état de contrainte initial nul, le systéme est capable d’induire naturellement des
contraintes résiduelles, au cours du temps d’oxydation. Il n’est donc pas nécessaire
d’introduire un état de contrainte initial arbitraire. Ce fait est li¢ a la présence du terme de
croissance. En effet, I’Equation VI.29 montre bien que 1’absence d’un tel terme
correspond a un état de contrainte résiduelle nul. Ce terme de croissance est donc a juste
titre la source de ces contraintes.

Seule la solution asymptotique aux temps courts a ¢été représentée. En effet, il est
impossible de représenter la solution aux temps longs, car il n’est pas possible de
déterminer la constante d’intégration. Concernant le calcul aux temps courts, on voit que
la solution asymptotique reproduit correctement 1’évolution de la contrainte. Néanmoins,
I’utilisation de ces solutions asymptotiques ne peut se faire que si I’on se place dans des
conditions strictes (limite de validité du tableau VI.2).

Enfin, on voit qu’il n’y a quasiment pas de différence entre la méthode de résolution
numérique 1 (définie au paragraphe VI.4.3) et la technique de résolution numérique
matricielle par I’algorithme de Gauss — Jordan (définie au paragraphe V1.4.4). La légere
différence se situe au niveau de ’inflexion de la courbe et est certainement liée a des
imprécisions numériques (« erreurs » de troncature). La différence théorique entre les
deux techniques réside a priori dans une absence de la condition initiale de 1’oxyde quand
on emploie la technique 1. Ceci prouve donc qu’une seule condition initiale est nécessaire,

des que I’on suppose que 1’état de contraintes dans I’oxyde est nul a t = 0.

A T’instant initial, nous avons supposé¢ que I’oxyde n’était pas encore formé, pour

justifier une contrainte initiale nulle. Si on résout, via la méthode 1, avec la contrainte dans le

métal comme inconnue, il est logique que seule la condition initiale du métal (a2 priori

quelconque) intervienne. Si on résout, via la méthode 1, avec la contrainte dans 1’oxyde

comme inconnue, on doit donc également tenir compte (uniquement) de cette contrainte
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initiale dans le métal (a priori quelconque), via la contrainte initiale de I’oxyde. Dans ce cas,
celle-ci n’est pas nécessairement nulle, puisque I’Equation VI.7 n’est en réalité valide qu’a t =
0 + At. Ce n’est qu’a partir de ce moment, qu’on peut relier contrainte dans le métal et
contrainte dans 1’oxyde via I’Equation VI1.7. Dans le cadre du formalisme matriciel (méthode
2), a I’'instant initial (t = 0), la contrainte dans 1’oxyde est nulle et celle dans le métal est a
priori quelconque, puisque ces 2 grandeurs ne sont pas encore reliées par I’Equation VI.7. Le
fait d’avoir choisi une contrainte résiduelle initiale nulle dans le métal est simplement un cas

particulier.

VIL.5.1.b. Variation de la contrainte avec le pas de temps
I1 est prudent de vérifier le niveau des incertitudes introduites par le calcul numérique.
Notamment, on peut se demander si la discrétisation du temps n’influe pas sur le résultat. 1l
est connu que plus le maillage temporel est fin et plus la précision du calcul numérique est
bonne, bien siir en augmentant le temps total de calcul. Ainsi, on va s’intéresser a I’influence

du pas de temps sur le schéma numérique.

1.5x10% 4

At=0.001s

-4.0x107

At=0.001s
rrrrrrrrr At=0.005s
At=0.01s
————— —At=0.05s
——At=0.1s

1.0x10

-6.0x107 |

Contrainte dans l'oxyde o, (MPa)
Contrainte dans le métal o, (MPa)

T T : : 5.0x10° . . . . .
0.0 0.1 02 03 00 02 04 06 08 10

Temps d'oxydation (min) Temps d'oxydation (min)

Figure VL5 : Influence du pas de temps dans une croissance externe

Parameétres du modéle :

En=Eo=1000 Pa; Vi = Vox = 0
T =Jox = 1/2000 Pa”s™!

Ap=0,001 m.s™” ; At variable
Dox = 1.10° m™

Les résultats porté sur la figure VI.5 étaient prévisibles. Le schéma d’Euler utilisé
découle d’un développement limité (a ’ordre 1). En conséquence, sa précision sera d’autant

meilleure que le taux de variation de la contrainte est faible. Les résultats indiquent que la
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variation est significative seulement au niveau de 1’inflexion, cependant la différence n’est pas
trés marquée. Comme d’autre part la précision augmente avec la diminution du pas de temps,
le choix de ce dernier pour obtenir une précision n’est pas trés séveére. Ce qui permet d’avoir
un bon compromis avec le temps de calcul total. Dorénavant, on supposera donc que

I’influence du pas de temps est négligeable pourvu qu’il soit choisi relativement petit.

La méconnaissance des valeurs numériques des coefficients Doy et J (littérature peu
abondante sur ce sujet) conduit a s’intéresser a leur influence sur 1’évolution du systéme. On
sait que la dépendance avec la température est prise en considération par I’intermédiaire de
ces coefficients (Ap mis a part). E et v sont supposés ici suffisamment connus et indépendants

de la température, pour ne pas avoir besoin d’étudier leur influence sur le systéme.

VI.5.1.c. Variation de la contrainte avec Dy

Les résultats sont présentés sur la figure V1.6 :

7.0x10" 4 0.0007
6.0x10* 4 0.0006 |
©
o s
= 5.0x10° D=5.10°m 0.0005 4
=
©
T 4.0x10° = 0.0004
5 o
= =
2 3.0x10" = 0.0003 4
2} ©
S S
§ 2.0x10" D=210"m’ & 0.0002
=
S 1.0x10%4 D=1.10"m’ 0.0001
5 D=5.10"m"
© 0.0 D=1.10"m" 0.0000 |
T T T T T T T T T T T T
0.0 0.2 0.4 06 0.8 1.0 0 100000 200000 300000 400000 500000
Temps d'oxydation (min) Do, (m'W)
2
5.0x10° 1 0.00]
P
0.0 Z 110 my
B,
—_ - PPCI]
&£ -5.0x107 D=210"m
= - -0.10 4
= oxiot 4 D=5.10°m
s -1 X
© = 015
S -1.5x10" o
< 2 020
L 20x10" 3
2 E 025
o 3
8 -25x10 R
£ 1 -0.30 4
€ 3.0x10"
£ 0.35
z o -0.35
é -3.5x10"
. -0.40 4
-4.0x10" 0.40
T T T T T T T T T T T T 1
0.0 0.2 04 0.6 0.8 10 -100000 0 100000 200000 300000 400000 500000 600000
) . 4
Temps d'oxydation (min) Doy (M)

Figure VL.6 : Influence de D dans une croissance externe
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Parameétres du modéle :

En=Ewx=1000 Pa; Vin = Vox =0
J=Jox = 1/2000 Pa’!' s
Ap=0,001 m.s”; At=0,01s

Do« variable

Dans cet exemple, la contrainte dans le métal est maximale pour un temps critique, ici
tinflexion = 0,08 min, constant quel que soit Dok. Dans 1’oxyde, la contrainte est minimale pour
un temps légerement différent tipfiexion = 0,03 min, quel que soit Doy La différence est
d’origine numérique car les temps d’inflexion sont assez petits dans cet exemple. Ce temps
d’inflexion est donc indépendant de Do en accord avec la relation VI.25 du paragraphe
VI1.2.4.d, avec laquelle on trouve un temps tipfiexion = 0,017 min. En outre, la contrainte
maximale varie linéairement avec D, en accord avec la relation VI.26. Cette derniére nous
donne une contrainte maximale de — 0,5 MPa, comparée a celle issue de la simulation qui vaut

— 0,375 MPa. Ceci valide les formes asymptotiques.

VI1.5.1.d. Variation de la contrainte avec J

Les résultats sont présentés sur la figure V1.7 :

7.0x10% 4 1.0x10%
0.(3 9 J=2107Pa’s’

| -1.0x10° 4 J=110"Pa s
6.0x10 e 110t pa ! ,20“0: E J=5.10"Pa’s”
-3.0x10” 4
-4.0x107
-5.0x107
-6.0x10” 4
-7.0x107
-8.0x10”
-9.0x10% 4
-1.0x10"
-1.1x10"
-1.2x10"
-1.3x10"
-1.4x10"
-1.5x10"
-1.6x10"
-1.7x10"

]
-1.0x10°* T T +18x10 T T T T T T

T T T T
0.0 0.2 04 0.6 08 1.0 0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

5.0x10° J=210"Pa’s"
4.0x10* 4
J=1.10"Pa’s"
3.0x10" ;
J=210%Pa’s’

2.0x10* 4
1.0x10% 4 J=5.10"Pa’s’

J=1.10°Pa’s"
J=210°Pa’"s"

Contrainte dans l'oxyde o, (MPa)

0.0

Contrainte dans le métal o,, (MPa)

Temps d'oxydation (min) Temps d'oxydation (min)

018 0.15
0164 | |
0144 | \
\ 0.10]

012 i

0.10 \

0.08 \\ 5 005
0.06 ~ ~_ \\
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— .
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0.0000 0.0005 0.0010 0.0015 0.0020 0.0025 0.0000 0.0005 0.0010 0.0015 0.0020 0.0025
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Figure V1.7 : Influence de J dans une croissance externe
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Parameétres du modéle :

En=Ewx=1000 Pa; Vin = Vox =0
J.. = Jox variable

Ap=0,001 m.s™*; At=0,01s
Doy =1.10° m™

On remarque que dans I’oxyde, la contrainte maximale et le temps d’inflexion associé
dépendent de J suivant une loi non-linéaire et décroissante. Pour le temps d’inflexion, on

montre que la loi qui simule le mieux les valeurs numériques est une hyperbole, en accord

avec la relation VI.25 : t = % oc 1 . Pour la contrainte maximale dans 1’oxyde, la loi

inflexion
0x

est plus complexe. La théorie (Equation VI.26) prédit, en effectuant un développement limité

de ’exponentielle a I’ordre 1, une dépendance en J ™.

VIL.5.2. Oxydation interne

En utilisant maintenant des coefficients plus réalistes pour les matériaux étudiés, nous
présentons de nouveau I’influence du choix des paramétres les plus importants Doy et J sur la
contrainte dans I’oxyde. Dans les deux cas présentés, on aura en commun les paramétres
suivants :

Parametres communs du modéle :

Em = Eox = 200000 MPa ; Vim = Vox = 0,25

Ap= 250.10"" m.s™*; At=0,5s
Durée d’oxydation =20 h = 1200 min
H=0,5mm

Conditions initiales : 6ox (t=0) =0, (t=0)=0
VI1.5.2.a. Variation de la contrainte avec Dy

La variation de Do conduit aux valeurs de la contrainte en fonction du temps

représentées sur la figure V.8 :
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Figure V1.8 : Influence de D dans une croissance interne

Parameétres particuliers du modéle :

Jn=Jox=5.10"pPals’! ; Doy variable entre 1000 et 20000 m™!

L’allure des courbes (figure VI.8) est identique a celle de la figure VI.6. On constate donc que
qualitativement un systéme en oxydation interne se comporte de la méme fagon qu’un
systeme qui subit une oxydation externe. Cette tendance avait déja été notée pour les solutions
asymptotiques qui présentent dans les deux cas des solutions similaires aux temps courts et
aux temps longs. Le comportement au niveau des temps intermédiaires semble donc lui aussi
identique. Cette analogie n’est pas fortuite, puisque les équations présentent dans les deux cas
une forte similitude. Ce comportement est confirmé par la forme des contraintes dans le métal
non présentées ici.

D’autre part, les ordres de grandeur obtenus pour la contrainte dans ces systémes sont
cohérents avec les données de la littérature (qq. centaines de MPa). Bien évidemment cette
remarque est conditionnée par le domaine de variation choisi pour Dy, ainsi que par la valeur
du parameétre de fluage J. Doy est homogeéne a I’inverse d’une longueur. Par la suite, on
appellera lp cette longueur caractéristique. Celle-ci doit a priori avoir le méme ordre de
grandeur que les dimensions typiques du systéme. On a le choix entre :

1’épaisseur du substrat : H=0.5 mm = D ~ 2000 m"

1’épaisseur de la couche d’oxyde : h(t) ~1a 10 ym = D ~10° 2 10° m™

1’épaisseur des joints de grains 8 ~ 14 10 nm = D ~ 10* 4 10° m™

la taille de grains & < @ < h(t)
Malgré les modéles structuraux proposés au chapitre II, il est difficile d’affirmer

rigoureusement que Dy est relié a telle ou telle grandeur caractéristique. Doy est certainement
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une combinaison de tous ces parameétres. Pour étudier I’influence de ce parametre, on a choisit

de faire varier Doy (de 1000 a 20000, dans notre cas).

VI1.5.2.b. Variation de la contrainte avec J

L’influence de J sur les variations de cox(t) sont données sur la figure VI.9 :
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Figure V1.9 : Influence de J dans une croissance interne

Parameétres particuliers du modéle :

J.. = Jox variable entre 1.10"%et 1.10"7 Pa' 5! ; Dox = 5.10° m™!

On a choisi de faire varier J car bien qu’il existe certaines données dans la littérature, il a
semblé intéressant de voir I’influence de ce parametre de relaxation. A nouveau, les variations
obtenues (figure VI.9) sont semblables a celles enregistrées dans le cas de la croissance
externe (figure V1.7). En faisant varier J sur une faible plage de valeur, on s’apercoit que la
contrainte conserve toujours un ordre de grandeur réaliste, son influence pouvant se traduire
par des valeurs de G,x comprise entre —100 MPa et —350 MPa. Les variations restent
néanmoins assez significatives : en diminuant J d’un facteur 10, on augmente la contrainte
maximum d’un facteur 3,5. L’incertitude sur J se traduit par une incertitude sur la contrainte.
C’est pourquoi, dans la suite du travail, les résultats expérimentaux seront ¢galement utilisés
pour identifier numériquement les parameétres intervenants dans le modele (Dox et J), ce qui
autoriserait une comparaison a posteriori avec les diagrammes d'Ashby pour le parametre de

fluage J [DAG96].
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VI.6. Confrontation avec les résultats expérimentaux

Dans cette partie, le modele développé précédemment va étre confronté a nos résultats
expérimentaux (chapitre V) obtenus dans les conditions suivantes :

- fer non — traité oxydé a T = 350°C et 400°C, contrainte dans la magnétite (cf. § V.3.2. du
chapitre V, figure V.5) ;

- fer phosphaté oxydé a T = 400°C, contrainte dans I’hématite (cf. § V.4.2. du chapitre V,
figure V.8). Les contraintes dans la magnétite dans ces échantillons de fer phosphatés, ne
seront pas €tudiées. En effet, la magnétite n’existe qu’a partir du stade II. D’autre part,
celle-ci reste pendant un certain temps trés minoritaire. Le modéle a une couche
d’hématite reste alors justifié.

Enfin, on a vu que les contraintes mesurées dans le nickel oxydé a 800°C et 900°C, sont

quasiment constantes. L’absence d’une allure dynamique marquée ne nous permet pas de

comparer ces résultats au modele.

VL.7. Identification des paramétres du systeme

Pour pouvoir conduire la modélisation, on doit disposer d’un certain nombre de
parametres, en particulier J et Doy. Or il n’existe a ce jour aucune donnée sur Dy De plus, le
paramétre de fluage étant également une caractéristique propre de la couche d’oxyde, il peut
étre délicat d’utiliser directement les valeurs issues des diagrammes d’ Ashby qui se rapportent
en général aux matériaux massifs. C’est pourquoi dans ce travail, on cherche a extraire les
valeurs des parametres J et Doy a partir des relations asymptotiques, ainsi qu’en ajustant les

courbes simulées aux mesures expérimentales (méthode « inverse » [RAP9S]).

VI.7.1. Utilisation des courbes asymptotiques

Tout d’abord, on exploite les solutions asymptotiques pour déterminer les parametres
caractéristiques. Puis, ceux-ci seront injectés dans le schéma numérique pour vérifier qu’a
tout instant, le systéme fournit une évolution satisfaisante des contraintes, que 1’on comparera
a ’expérience.

Le calcul asymptotique aux temps courts permet d’identifier directement Dox. Celui
aux temps longs nous donne acces a Tox. En supposant connus les coefficients mécaniques

macroscopiques d’élasticité, on peut obtenir la valeur des coefficients de fluage J. On
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supposera pour simplifier qu’ils sont peu différents dans 1’oxyde et le métal, soit Jox = Jim. Le
coefficient Ap est obtenu a partir des courbes de prise de masse, données dans la littérature ou
au chapitre III par le kyp [KOF88], [HUNO3], [REB02], la conversion se faisant au moyen de

la relation I11.3.

VIL.7.1.a. Fer non — traité oxydé a T = 350°C et 400°C,

Contrainte dans la magnétite (cf. § V.3.2. du chapitre V, figure V.5)

Paramétres du modéle :

Pas de temps At = 1 s (ce choix n’influe que trés peu sur les résultats) ;
Durée d’oxydation = 8,5 h =510 min ;

Demi-hauteur de 1’échantillon H= 0,5 mm ;

Conditions initiales : cox (t=0)=06, (t=0)=0;

Autres coefficients :

E . kMp Ap = \/kcp
(GPa) (g2.cm™s™) (m.s ™)
d%%?gggiisrl Annexe D Annexe D Réf. [REB02] Calculé
Meétal 202,3 0,300 / /
Oxyde 230,7 0,262 1,60 107" 2,794 10°
Tableau V1.4 : Données du modé¢le pour T = 350°C
E kMp Ap = \/kcp
(GPa) M (g2.cm™s™) (m.s™)
d%(l;))(ti:rllittiisn Annexe D Annexe D Réf. [REBO2] Calculé
Meétal 202,3 0,300 / /
Oxyde 230,7 0,262 5,84 10" 1,691 10°®

Tableau VL5 : Données du modé¢le pour T = 400°C

Comme nous I’avons signalé¢ au chapitre III, la magnétite (Fe;O4) est 'oxyde
majoritaire. Nous supposerons que la présence de faible quantité d’hématite (o-Fe,O3) est
sans influence. La magnétite croit par diffusion cationique du métal. On est donc en présence
d’un mécanisme de croissance externe. Les solutions asymptotiques utilisables sont alors,
pour I’oxyde :

Dox AP on \/; .

)
-V

ox

Temps courts : ¢_ (ordrel) ~—
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. — TOX —
et temps longs : 6, =Cste, xe ™ avec 1, =

t

1-v

0oX

Ce qui conduit aux valeurs de Doy et Jox (Tableau V1.6 et Tableau VI.7).

J T Dox
(Pa’'s™) (min) (m™)
Modalités Calculé Déduit des Déduit des
d’obtention temps longs temps courts
Métal |1,4110"°| 408 /
Oxyde |1,4110"°| 377 4561

0X

0Xx

Tableau VI.6 : Résultats issus des formes asymptotiques pour T = 350°C

J T Dox
(Pa’'s™) (min) (m™)
Modalités Calculé Déduit des Déduit des
d’obtention aleule temps longs temps courts
Métal [3,5110"°| 164 /
Oxyde [3,5110"°| 152 963

Tableau VI.7 : Résultats issus des formes asymptotiques pour T = 400°C

Ensuite, en utilisant ces valeurs dans le modéle numérique, on obtient les courbes présentées

sur la Figure VI.10 ou figurent également aux courbes expérimentales :

(MPa)

ox

Contrainte dans l'oxyde o

50 .

courbe expérimentale a T=350°C
g ® courbe expérimentale a T=400°C

04 (montage a Q variable)

simulation numérique a T=350°C
simulation numérique a T=400°C

T T T T T T
0 100 200 300
Temps d'oxydation (mi

Figure VI.10 : Courbes expérimentales et simulées

T
400
n)

T
500
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La comparaison entre les résultats numériques et I’expérience montre une trés large
différence. Ceci montre que 1’analyse asymptotique ne suffit pas a reconstruire correctement
la courbe expérimentale, dans cette configuration. Ce probléme peut s’expliquer de plusieurs
fagons. On peut bien évidemment mettre en cause le modele lui-méme (forme du terme de
source, nombre de phases, cinétique de prise de masse...). Mais avant cela, il faut remarquer
que la détermination expérimentale des coefficients est délicate ; notamment aux temps
courts, le nombre de points disponibles pour effectuer le calcul asymptotique est trop réduit
pour obtenir Do avec précision. Enfin aux temps longs, la forme asymptotique choisie est
issue d’une simplification peu rigoureuse mathématiquement : cela expliquerait la mauvaise
identification de T, et le décalage de la relaxation. Cette derniére hypothése est a rejeter car la

régression linéaire des données expérimentales (ln(cs):At+B) donne un coefficient de

régression R? proche de 0,985, quelle que soit la température. Par contre, il manque
certainement des points expérimentaux entre 1’inflexion de la courbe et la premiére mesure

dont on dispose pour obtenir J de fagon fiable.

VL.7.1.b. Fer phosphaté oxydé a T =400°C

Contrainte dans I’hématite (cf. § V.4.2. du chapitre V, figure V.8)

Parameétres du modéle :

Pas de temps At=0,5s;
Durée d’oxydation =20 h = 1200 min ;
Demi-hauteur de 1’échantillon H= 0,5 mm ;

Conditions initiales : cox (t=0) =0, (t=0)=0;

Autres coefficients :

E v kip Ap= \/lkCP
(GPa) (g2.em™s™) (m.s ™)
d%%?:gtaisrl Annexe D Annexe D Réf, [REBO2] Calculé
Métal 202,3 0,300 / /
Oxyde 212,6 0,137 1,04 10 2,044 10°

Tableau VL8 : Données du modele pour T =400°C

Dans ces conditions expérimentales (chapitre III), I’hématite croit a I’interface interne

par diffusion anionique de 1’oxygéne. On est donc dans le cas du modele a croissance interne.
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Les solutions asymptotiques utilisables dans ce cas sont identiques au modele de croissance

externe :

b

D,A, E
Temps courts : ¢_ (ordrel)~— o; P ox [t

0X

t

v
et temps longs : 6, =Cste, xe ™ avec 7, = —>

Avec la méme méthode que précédemment, ces relations permettent d’obtenir Doy et Jox
(Tableau VI.9).

J T Dox
(Pa’'s™) (min) (m™)
Modalités Calculé Déduit des Déduit des
d’obtention temps longs temps courts
Métal |1,2010"°| 479 /
Oxyde [1,2010"°| 562 13300

Tableau V1.9 : Résultats issus des formes asymptotiques T = 400°C
En utilisant ces valeurs dans le modéle numérique, on obtient les courbes présentées sur la

Figure VI.11 avec les courbes expérimentales :

10C

-0t

[
=

5., [k4P)

&

Crnrirainie charm sy
-
E ]

T T ] 1 1 1 "
o 0 420 el E00 1000 1:DD
Terps dagedalonimn]

Figure VI.11 : Courbes expérimentales et simulées (T=400°C)

Les valeurs des contraintes déduites du modéle sont en bon accord avec I’expérience
au temps courts. Au temps longs, on voit apparaitre un décalage dont I’origine peut étre la
suivante : il faudrait prendre en compte I’évolution possible au cours du temps de certains des

paramétres du modéele. En effet, en raison de la présence d’une transition cinétique au niveau
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des échantillons phosphatés qui se produit vers 700 min, la cinétique d’oxydation en est
affectée et la constante parabolique évolue, comme on 1’a vu au chapitre III. De plus,
I’observation de cloques, d’autant plus nombreuses que 1’on atteint la contrainte maximale,
montre que la validit¢é du modele est alors certainement dépassée. L’identification par la
méthode asymptotique reste néanmoins bien meilleure que dans le cas des échantillons de fer
non traités. Cet aspect est certainement dii & un nombre suffisant de points expérimentaux
pour décrire correctement 1’inflexion de la courbe, qui se répercute sur la précision du couple

de valeurs (D,,, J) déterminé par I’intermédiaire des formes asymptotiques.

VI1.7.2. Utilisation d’une méthode « inverse »

La démarche d’obtention des coefficients Doy et J est ici différente ; on va chercher a
les extraire a partir de la totalité¢ de I’information expérimentale disponible sur toute la durée
de ’oxydation, en ne se limitant plus seulement aux temps courts et aux temps longs. Dans ce
cas, un calcul numérique en retour est inutile puisque les coefficients utilisés sont par
définition ceux qui simulent le mieux la courbe expérimentale. Ceci n’implique pas que cette
courbe simulée passe exactement par tous les points expérimentaux. En définitive, la méthode
«inverse » a seulement pour but d’identifier les parameétres caractéristiques du matériau
[RAPI8]. Cette approche permet d’éviter I’'inconvénient de I’identification de Do et J par le
calcul asymptotique, a savoir le manque de données expérimentales.

On cherche donc a obtenir (J, Dox)icorique = f (Cexp, modele). Le couple (Doy, J) est
qualifi¢ de théorique dans la mesure ou il est obtenu a partir d’un modele supposé valide, par
analogie avec la démarche classique : Gineorique = f (Jexp, Dox exp, modele). La technique choisie
ici consiste a balayer un intervalle de valeurs de D et de J et a trouver le couple de valeurs qui

minimise la somme des écarts quadratiques entre 1’expérience et la simulation numérique ;

J

cela se traduit par 1 (J,D, ) eorique d€fiNi par IIklf [z (Gexp (t5) = O theorique (tj> I 1> Dox i ))ZJ

En appliquant cette méthode aux différents échantillons, on obtient les valeurs suivantes :

Joszm (N= 1) Dox
Fernon —traité, | ¢ 1516 ppict | 10000 m
oxydé a 350°C ’
Fer non — traité, 16 1 -1 -1 1
oxydé a 400°C 11,4 107" Pa”'s 1250 m
Fer phosphaté, -16 -1 -1 -1
oxydé a 400°C 1,67 107" Pa™'s 14800 m

Tableau VI.10 : Valeurs des paramétres obtenus par la méthode « inverse »
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50 m  courbe expérimentale (montage &  variable) 100 m  courbe expérimentale (montage & Q variable)
simulation numerique (méthode asymptotique) simulation numérique (méthode asymptotique)
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Figure VI.12 : Fer non traité, oxydé a 350°C Fer non traité, oxydé a 400°C

B courbe expérimentale (montage a Q variable)
simulation numérique (méthode asymptotique)
J=1.2010"Pa’s"; D_=13300 m"

""""" simulation numérique (méthode inverse)
a0 J=16710"Pa's"; D _=14800 m"

ox

Contrainte dans l'oxyde c_ (MPa)

T T T T T T
0 200 400 600 800 1000 1200
Temps d'oxydation (min)

Figure VI.13 : Fer phosphaté, oxydé a 400°C

Tout d’abord, on peut noter que les courbes simulées (figures VI.12 et VI.13) obtenues
a partir des valeurs de Dox et J extrait par la méthode « inverse », sont cette fois en accord
avec les points expérimentaux pour le fer non traité et pour le fer phosphaté. On s’apercoit
que pour les échantillons non traités la différence avec la démarche asymptotique présente un
¢cart relatif important a contrario du fer phosphaté. Celui-ci, disposant d’un nombre suffisant
de points au temps courts, est aussi bien simulé par la méthode inverse que par la méthode
asymptotique. Dans ce cas, aux temps longs, les courbes obtenues par démarche inverse
présentent globalement le méme écart par rapport aux courbes expérimentales que les courbes
simulées issues de la méthode asymptotique. L’origine de cet écart ne provient donc pas d’une
mauvaise identification des parametres mais certainement d’une mauvaise modélisation du
comportement mécanique dans le stade II. D’une fagon générale une incertitude sur le couple
(J, Dox) influe notablement sur la possibilit¢ de prédire avec précision le comportement

mécanique des oxydes de métaux.
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VI.8. Roéle du coefficient de fluage J

On a regroupé sur le Tableau VI.11 les valeurs des coefficients J obtenus par les deux

méthodes : inverse et asymptotique.

Jox=In (N=1) Méthode Méthode i Ecart relatif /
x10""" (en MPa''s™") | asymptotique CHOCE IMVEISE | 1 ¢thode inverse

Fer non — traité,

oxydé a 350°C 1,41 8,00 82 %
Magnétite

Fer non — traité,

oxydé a 400°C 3,51 11,40 69 %
Magnétite

Fer phosphaté,

oxydé a 400°C 1,20 1,67 28 %

Hématite (stade I)

Tableau VI.11 : Synthése des valeurs de J pour les différentes méthodes

Les écarts sur les valeurs de J obtenues entre les deux approches d’identification sont
appréciables et confirment I’analyse des courbes du paragraphe précédent. On a vu
notamment que la méthode asymptotique n’était pas toujours trés adéquate.

On peut chercher a comparer les valeurs de J extraites par la méthode « inverse » aux
coefficients issus de la littérature, en utilisant les diagrammes d’Ashby [DAG96]. Ainsi, pour
I’hématite (a-Fe O3 avec une taille de grains de 10 pm), on obtient pour les coefficients de
fluage de la loi de Norton : N = 6,84 et J = 2,519.10%7 MPa™s!. On peut faire alors deux
remarques rendant cette comparaison délicate. D’une part, les diagrammes d’Ashby
dépendent fortement de la taille de grain. D’autre part, nous avons choisi dans ce travail une
loi de Norton avec N = 1 (approche théorique du fluage) ; dans ce cas, on ne peut pas
comparer les valeurs de J qui ne sont pas exprimés dans les mémes unités. De plus, des que la
contrainte dépasse un certain seuil, les mécanismes a l’origine du fluage changent et
I’exposant de Norton évolue en conséquence. Mais comme 1’a montré Daghigh,
I’identification avec les modeles reste trés délicate. Finalement, il semble que le coefficient J

doive rester purement expérimental.
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VI.9. Role du coefficient Dy

On a regroupé sur le Tableau VI.12 les valeurs des coefficients Dox obtenues par les

deux méthodes inverse et asymptotique.

Méthode asymptotique | Méthode « inverse » rel]zitci ?r(t% )

=Dy | Do(m™) | Ip(um) | Do) | Iop(um) | Do

Fer non — traité,

oxydé a 350°C 4561 219 10000 100 54 %
Magnétite

Fer non — traité,

oxydé a 400°C 963 1038 1250 800 23 %
Magnétite

Fer phosphaté,

oxydé a 400°C 13300 75 14800 68 11 %

Hématite (stade I)

Tableau VI.12 : Synthése des valeurs de D, pour les différentes méthodes

Les conclusions auxquelles on arrive sont différentes. En premier lieu, on observe que
I’écart entre les deux méthodes d’identification, pour un matériau donné, est moins important
que pour le parameétre J. Le coefficient D, semble donc plus facile a extraire
expérimentalement, malgré un nombre faible de points expérimentaux sur certaines de nos
courbes. Deuxiémement, I’absence de données dans la littérature ne fournit aucun moyen de
comparaison. Il faut donc étre prudent en ce qui concerne 1’utilisation de ces coefficients
macroscopiques, qui doivent donc avant tout étre considérés comme des parameétres
phénoménologiques dont la valeur doit étre déterminée expérimentalement. On remarque que
I’inverse de ces coefficients détermine une longueur caractéristique. Celle-ci augmente avec
la température, dans le cas pour le fer non traité.

Cette longueur caractéristique du systéme évolue typiquement entre 50 um et 1 mm,
c.-a-d. depuis les dimensions caractéristiques de la microstructure jusqu’aux dimensions
macroscopiques de la couche d’oxyde. Bien qu’il existe un large champ de possibilité entre

ces deux bornes, cet intervalle caractérise bien des dimensions typiques du systeme étudié.
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VI.10. Prédictibilité des coordonnées de 1’extremum de la courbe

Nous pouvons comparer les coordonnées associées a l’extremum de la courbe
d’évolution des contraintes obtenues soit expérimentalement, soit a partir de la simulation
numérique ou bien également a partir d’une relation analytique. En effet au
paragraphe V1.2.4.d, nous avons donné une telle expression approchée des coordonnées de ce

point. Le tableau VI.13 regroupe ces valeurs :

{inflexion " s
Temps c U inflexion c simulé par o = Tox /2 c
: expérimental MAX MAX (coeff. via MAX
(min) | (MPa) . associé meth. associé associé
(Q variable) . meth.
« inverse » .
« inverse »

Fer non — traité,

oxydé a 350°C 84 -283 58 -296 33 -391
Fer non — traité,

oxydé & 400°C 39 -246 41 -187 23 -247
Fer phosphat¢,

oxydé & 400°C 501 -770 351 -702 203 -821

Tableau VI.13 : Comparaison des coordonnées de I’extremum obtenues par
différentes méthodes (expérience, simulation, relation analytique)

On observe un accord relativement raisonnable entre les méthodes expérimentale,
analytique et numérique. Entre ces différents résultats, on peut établir les rapports regroupés

dans le tableau VI.14 qui nous renseignent quantitativement sur la qualité du modéle :

t simulé t analytique simulé o analytique
inflexion inflexion M M
analytique expérimental analytique expérimental
inflexion inflexion Y M Y M
1,76 0,4 ~0,6 0,75 1~1,4

Tableau VI.14 : Rapport entre les différentes quantités

Les données précédentes laissent penser qu’il est possible, moyennant la connaissance
de certains parametres via une expérience ou une autre, de connaitre le comportement pour les
temps extrémes (courts et longs) de maniere analytique. Les coordonnées de 1’extremum
(temps et contrainte) peuvent également étre estimées avec une précision relativement bonne,
a partir de ces relations analytiques en les pondérants d’un facteur proche de I’unité : compris
entre 0,5 et 1 pour le temps d’inflexion et compris entre 0,75 et 1,5 pour la contrainte
maximale associée, pourvu que 1’on connaise Dyx et J. Ces observations contribuent a valider

le modele développé.
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Conclusion

L’oxydation d’un métal induit une déformation de croissance spécifique du film
d’oxyde, qui est elle-méme la source de contraintes résiduelles par interaction mécanique avec
le substrat. Apres une bréve synthese bibliographique des travaux rendant compte de cette
déformation, nous avons observé que certains modeles possédaient une dépendance explicite
en puissance du temps d’oxydation et des paramétres microstructuraux tels que: les
coefficients de diffusion dans les grains et aux joints de grains, la taille de grains, la largeur
des joints de grains... Par analogie avec le fluage, nous proposons ensuite une écriture de la
déformation de croissance basée sur une approche « thermodynamique », qui nous permet
d’établir une relation simple rejoignant un modéle récent de la littérature basé lui aussi sur des

considérations microstructurales. La déformation de croissance est supposée proportionnelle a
I’épaisseur de la couche d’oxyde. Le tenseur de proportionnalité (noté D__ ) correspond a une

caractéristique intrinséque du systéme. A notre connaissance, il n’existe pas a ce jour des
valeurs numériques relatives a cette grandeur.

Les résultats expérimentaux et les applications du modele proposé pour les expliquer
ont porté¢ sur le nickel, le fer et sur le fer soumis au préalable a un traitement de
phosphatation. Les cinétiques d’oxydation de ces trois systémes ont d’abord été
analysées. Conformément aux résultats de la littérature, les cinétiques d’oxydation du nickel
entre 800°C et 900°C ainsi que celles du fer entre 300 et 400°C suivent des lois paraboliques.
Les coefficients caractéristiques de ce comportement ont été trouvés identiques a ceux trouves
antérieurement par la communauté. La prise de masse du fer phosphaté, est nettement
inférieure a celle que peut présenter le fer non traité dans la méme gamme de température. De
plus, les courbes de prise de masse présentent un « accident cinétique » divisant la courbe en
deux parties traduisant deux comportements paraboliques bien différents.

L’évolution dynamique du pourcentage des différentes phases d’oxydes (hématite et
magnétite) par DRX et des analyses microstructurales ont montré que la couche de phosphate
joue le role d’une barriere de diffusion, qui apparait stable au cours du temps. La transition
cinétique est une conséquence du comportement mécanique de I’ensemble métal/oxyde : la
présence de contraintes entralne |’apparition de cloques puis trés certainement de
microfissures expliquant ainsi le passage d’un processus d’oxydation avec formation

d’hématite a un mécanisme ou la magnétite est I’oxyde majoritaire.



L’importance des contraintes nous a conduit a mener une étude expérimentale par

DRX en utilisant la méthode des « sin®y ». Deux montages (montage (2 a incidence fixe et a

incidence variable) ont été utilisés pour bénéficier des avantages de chacun d’eux. Aussi,

I’emploi d’un détecteur courbe et du montage a incidence fixe permet de diminuer le temps de

mesure et de connaitre 1’évolution des contraintes dans 1’oxyde et dans le métal tres tot au

cours de la cinétique, tandis que le second montage conduit, sous réserve de disposer des pics

de Bragg aux grands angles, a une plus faible incertitude sur les mesures. Enfin, I’apport du

Rayonnement Synchrotron a permis d’accéder a la valeur des contraintes et a 1’analyse des

différentes phases des les premiers instants de 1’oxydation. Les expériences réalisées « in-

situ » conduisent aux résultats majeurs suivants :

L’oxyde de nickel NiO posseéde une contrainte de compression quasi constante dans la
gamme de température ¢tudiée (800°C — 900°C).

Pour le fer, il a été établi que la magnétite Fe;O4 présente entre 300°C et 400°C une phase
de relaxation vraisemblablement précédée d’une augmentation (en valeur absolue) de la
contrainte également de compression.

Comme pour le nickel, I’oxydation du fer s’accompagne d’une diminution du niveau de
contrainte quand la température augmente, conséquence d’une activation thermique des
processus de relaxation.

Dans le fer préalablement phosphaté, on note une augmentation (en valeur absolue) de la
contrainte, ¢galement de compression, suivie d’une relaxation. Le film de phosphate
entraine un changement de la nature de 1’oxyde en formation et le niveau de contrainte
dans I’hématite a-Fe,Os est trois fois supérieur a celui mesuré dans 1’oxyde qui se
développe sur le fer non traité.

La mesure des contraintes résiduelles aprés retour a la température ambiante permet de
séparer les contraintes thermiques calculées, des contraintes résiduelles « de croissance »
juste avant refroidissement.

Le calcul des contraintes thermiques est fortement dépendant des valeurs des coefficients
de dilatation thermique qu’il a été nécessaire de déterminer expérimentalement. La
confrontation entre les expériences et la théorie montre que I’emploi des modeles
thermoélastiques classiques, sans prendre en compte la relaxation, semble suffisant dans

notre cas au moins pour obtenir le bon ordre de grandeur.



Le dernier point développé dans ce travail concerne la modélisation des contraintes
dans les systémes d’oxydes thermiques. A partir de certaines hypothéses (oxydation
symétrique avec une cinétique parabolique, formation d’une seule phase majoritaire, couche
d’oxyde mince et plane sans décohésion mécanique, loi de fluage du type Norton avec un
exposant unité), nous sommes arrivés a un systeme d’équations différentielles, capable de
traduire le comportement mécanique de systémes oxyde sur métal, dans le cas d’une
oxydation a croissance aussi bien externe, qu’interne. Les formes analytiques asymptotiques
des équations non linéaires ont également ét¢ données. La résolution de ces équations a
ensuite ¢été faite numériquement. Les courbes théoriques obtenues reproduisent le
comportement expérimental (contraintes négatives dans [’oxyde, relaxation aux temps
longs...). Notamment, elles montrent qu’il est possible d’obtenir une contrainte non nulle a
partir d’un état de contrainte initialement nul dans I’oxyde et dans le métal. La comparaison
quantitative avec les mesures nécessite une connaissance des valeurs des différents parametres
(notamment D,y et J). Cependant, a ce jour, cette étape se révele difficile, voire impossible.
Nous avons donc développé une méthode d’identification avec les observations
expérimentales, via les relations asymptotiques d’une part, et par une méthode « inverse »
d’autre part. Aprés comparaison entre les courbes simulées et les résultats expérimentaux, il
apparait que les parameétres issus de la méthode « inverse » (identification simultanée de Doy
et J, a partir de la totalité de I’information expérimentale) sont les seuls a permettre de bien
reproduire quantitativement la réalité, quel que soit le matériau oxydé. L’identification par
I’approche asymptotique semble souffrir d’'un manque de points expérimentaux aux temps
courts, en particulier au niveau du point d’inflexion notamment pour les échantillons de fer
non traité. L’approche purement analytique permet d’estimer avec une précision suffisante
dans les applications la valeur numérique de I’extremum de la courbe : temps d’inflexion et

contrainte extrémale associée.

Cette étude offre un certain nombre de perspectives particuliérement intéressantes.
Tout d’abord, il est nécessaire de confronter la modélisation proposée a 1’étude d’autres
systémes oxydes thermiques sur métal. Ceci doit amener a considérer de fagon explicite
I’influence de la température sur les coefficients du modele. En particulier méme si Doy et J
doivent rester a notre avis des paramétres phénoménologiques, il faudrait chercher a les

mettre en relation avec des mécanismes particuliers, contrélant I’état microstructural du

systetme. De méme, on doit faire varier I’exposant de Norton dans la loi de fluage pour en



déterminer ’incidence sur les solutions numériques. Ceci devrait faciliter la confrontation des
résultats avec les diagrammes d’Ashby. Le nombre total de couches constitutives du film
d’oxyde thermique ainsi que la mobilité des différentes interfaces sont des parameétres que la
modélisation peut prendre en compte.

Concernant 1’hypothése de planéit¢ de la surface, la levée de cette restriction
permettrait notamment de mieux expliquer aux temps longs I’allure des échantillons de fer
phosphatés, car le développement de cloques relaxe le systéme. Ainsi dans ce cas, il serait
alors souhaitable de se placer dans I’approximation des couches soumises a de la flexion forte
et d’utiliser les équations de Foppl — Von Karman. En fait, leur utilisation pour la recherche
de solutions analytiques dans le cas réaliste de systemes complexes est ardue, mais reste
accessible avec 1’outil numérique.

En ce qui concerne la mesure de 1’état mécanique des systémes, on a vu que 1’étude
des temps les plus courts de I’oxydation est souvent a privilégier si on veut pouvoir saisir
I’inflexion dans le régime d’évolution des contraintes. Les mesures de contraintes in-situ par
thermodiffraction sur Rayonnement Synchrotron peuvent indéniablement contribuer a cet
objectif. On a vu toutefois qu’en fonction des systémes étudiés, le meilleur compromis se doit
d’étre trouvé pour minimiser la durée de la mesure. Une autre voie potentielle est la mise en
ceuvre des mesures des déformations in-situ par d’autres méthodes. Il nous semble en effet
qu’étant donné les incertitudes « résiduelles » sur la détermination des contraintes par
diffraction, il serait utile de comparer des mesures issues de méthodes expérimentales
différentes. De plus, 1’exploration des temps les plus courts devrait étre facilitée par I’emploi

des techniques comme la déflexion ou la spectroscopie Raman.



Annexe A : Rappel d’¢lasticité

Annexe A : Rappel d’élasticité

La théorie de 1’¢lasticité est un cas particulier d’une théorie plus générale : la
Meécanique des Milieux Continus (MMC). Le but de cette annexe est de faire quelques
rappels sur cette théorie, a partir des références suivantes [TIM61], [LAN9O], [FRA95-1],
[HENS2], [DUV9S], [COI02].

La Mécanique des Milieux Continus s’intéresse au comportement de la maticre
(échelle macroscopique) en faisant abstraction de sa structure moléculaire (échelle
microscopique). Les équations de base de la MMC peuvent étre soit érigées en principes
fondamentaux, soit obtenues en moyennant sur un Volume Elémentaire Représentatif
(VER). Ces aspects de transitions d’échelle sont expliqués dans les références [VID94],
[FRA95-1], ainsi que dans ’annexe C.

Pour un petit ¢lément de ce milieu continu, 1’équilibre des forces en régime

dynamique est donné par la relation (sous forme locale) :

. . 0G .
p[avl LV, VJ): ot
OX .

ot 0Ox.

J J

p = masse volumique
V. = vecteur vitesse de 1'élément

o; = tenseur des contraintes de Cauchy

p x . =force volumique
La configuration adoptée est celle d’Euler (valeur a différents instants, d’une grandeur en
un point M de coordonnées x; fixe dans 1’espace). On adopte ici la convention de

sommation d’Einstein. Pour un solide (écoulement négligeable), en régime stationnaire

0 . o . »
(a = () et sans force volumique (pas de champ gravitationnel ou électromagnétique), on

acij(xk:t) ~0

X

a la relation, en régime statique :

En faisant I’équilibre des moments, on démontre que le tenseur des contraintes est

symétrique (6; =6;).
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Annexe A : Rappel d’¢lasticité

Le systtme a résoudre est donc composé de 3 équations a 6 inconnues
indépendantes. Il faut donc se donner 3 équations supplémentaires. Pour cela, on utilise
les équations de comportement. Ces lois de comportement sont obtenues par des
considérations énergétiques, en postulant 1’équilibre thermodynamique local (ETL) dans
le VER. La détermination de la loi de comportement nécessite de connaitre 1’énergie libre
massique du milieu. Le comportement le plus simple est celui du type « ressort », pour
lequel la contrainte est reliée a la déformation. On parle alors d’¢élasticité. La réversibilité
de la transformation assure le retour a I’état initial dans un cycle de type charge —
décharge. L’¢lasticité est dite linéaire si contrainte et déformation sont proportionnelles.
On doit également prendre en compte 1’influence des variations de température sur la

déformation totale.

On considére donc un matériau anisotrope, en thermoélasticité linéaire
parfaite. De plus, on suppose une faible variation de la température par rapport a une
température de référence T, et un état initial sans contrainte.

On fait ensuite I’hypothése des petites transformations, dans laquelle la
description Lagrangienne et Eulérienne se confondent. Le tenseur des déformations
totales prend alors la forme suivante :

1(ou, U,
g, =—| —+
o2l ox, ox,

J

&; = partie symeétrique du tenseur gradient du déplacement

= tenseur des déformations en petites transformations

U. = vecteur déplacement

On obtient la loi de comportement, qui relie la contrainte a la déformation
¢lastique :
0; =Cyy (Skl —a,(T- To))
Cjju = tenseur des rigidités (raideurs)

avec
a,, = tenseur des coefficients de dilatation linéaire thermique
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Annexe A : Rappel d’¢lasticité

Si T = Ty, on obtient I’équation de I’élasticité linéaire parfaite isotherme : la
déformation totale s’identifie alors avec la déformation élastique. Ce qui permet de
séparer les différentes contributions de la déformation dans le cas général (hypothése du

découplage des problémes thermiques et mécaniques [HENS82]) :

thermique \ élastique
)= Cijklgkl

O = Cijkl (Skltome — €y

Les tenseurs des rigidités et des dilatations possédent a priori respectivement 81 et

9 composantes. Pour Cjj, la symétrie des tenseurs contraintes et déformations, d’une
part, et des raisons énergétiques, d’autre part, réduisent le nombre des composantes
indépendantes non nulles a 21 [LAN90], [DUV98]. Le tenseur oy est symétrique, ce qui
réduit le nombre de ces composantes indépendantes a 6; en effet, le tenseur des
déformations associé doit étre symétrique. Ensuite, la symétrie cristalline du matériau

considéré diminue encore ce nombre. Le tableau ci — dessous résume les différents cas :

Systéme cristallin Cijx Olkl
Triclinique 21 3
Monoclinique 13 3
Orthorhombique 9 3
Tétragonal 6ou’ 2
e | ewr | o
Hexagonal 5 2
Cubique 3 1
Isotrope 2 1

Pour un matériau isotrope, la loi de comportement donne :
o; = (2n)e; +2e, 8, —3Ka(T-T, )5,
A, 1L = coefficients de Lamé
2
K=A+—
3 n
g, = trace(g) (convention de sommation d' Einstein)
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Annexe A : Rappel d’¢lasticité

Si on considére une transformation (déformation) isotherme, 1’équation conduit a :

o
- milieu anisotrope : By .
Siu =Cy = tenseur des souplesses ou des complaisances

milieu isotrope :

i = Cijklgkl =& = Sijklckl

1+v v
ij ij E Oy _EGIISU

E =moduled' Young

o, = (2u)s +Ag,0, &€, =

ij ij

v = coefficient de Poisson

On reconnait I’équation de Hooke généralisée de 1’¢lasticité linéaire parfaite.

Les relations entre les coefficients d’élasticité, sont données dans le tableau suivant :

(. ) E. v)
A N Ev
(1+v)1-2v)
pn=G E
Module de cisaillement H 2(1 + v)
E n(3r+2u) .
Module d’Young (X + u)
v A y
Coefficient de Poisson 2(A+p)
MdldK’ idité a 1 k+2 _E
odule de rigidité a la 3u ()
compression

La loi de comportement (€lasticité linéaire parfaite isotherme) utilisée dans

I’équation de la statique du milieu continu, avec la définition du tenseur des

déformations, et en considérant le milieu homogene (coefficients élastiques constants),

permet d’obtenir :

milieu anisotrope :

c, de,, _0eCy, o (au, L au,)_,
ox ox, | ox,  ox,




Annexe A : Rappel d’¢lasticité

Ok, 2U.
- milieu isotrope : 2M—U+X%=O<:>ua U21 +(u+7»)iaU‘ ~0
OX | 0X, X 0x, Ox,

La derniére équation est celle de Lamé — Clapeyron — Navier .

Le vecteur déplacement n’est pas défini de maniére univoque a partir de la
déformation. Pour ce faire, il faut se donner des équations supplémentaires : ce sont des

conditions de compatibilité dont la relation est: g, i~ €uja = € — €y > AVEC 1#]et

k #1; La virgule indique une dérivation par rapport a une coordonnée d’espace x;. Elles
correspondent a 6 équations indépendantes. Prenant en compte la loi de comportement
isotherme, sans force volumique, cette relation aboutit aux équations de compatibilité de

Beltrami :

0o, +( 1 )62011 o
ox,0x, \l+v)ox;0x,

Le champ de contraintes, solution d’un probléme d’élasticité, doit étre statiquement

admissible pour les forces extérieures appliquées et satisfaire les 6 équations de Beltrami.

Finalement, pour résoudre un probléme d’¢élasticité, 2 possibilités s’offrent a nous.
e Soit on résout le systéme de 3 équations a 3 inconnues défini par :

m{uﬂﬁ(ﬁ.ﬁ):a@(2+§j6(6.ﬁ)_6A(6Aﬁ):a

On obtient la définition de la déformation en fonction de U et la contrainte & partir de
la loi de Hooke.

e Soit on résout le systeme de départ 3 €quations & 6 inconnues (composantes 6;) en
lui adjoignant les conditions de compatibilité de Beltrami (6 équations indépendantes

supplémentaires). La déformation et le déplacement sont obtenus en prenant le

« chemin » inverse du précédent.
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Annexe B : Influence de I’absorption lors de la Diffraction des Rayons X

La Diffraction des Rayons X est un outil puissant d’analyse de la mati¢re. Dans cette
annexe, nous faisons quelques rappels, a partir des références [GUI0O2], [PRO99], [KRAO1],
[CAS81] et [GOSO1]. Cette annexe a été réalisée en collaboration avec Jean — Michel

BROSSARD, doctorant au LEMMA.

Dans le cas ou il n’y aurait pas d’absorption dans le matériau, I’intensité intégrée
théorique diffractée (énergie par unité de volume et par unité de temps) par un cristal
polycristallin monophasé, dans le cas d’'un montage sans monochromateur avant, est donnée

par la relation suivante [PRO99] :

1+ cos20 1 (] (2
I.0,)=1 X||F(6hkl)||2 X m,, X ( + CO?2 hkl)x o <l x e ( A j x( = II;VZ J
hkl hkl ( j

I, estl'intensité diffracté par un volume unitaire
0, estl'angle de Bragg

A est la longueur d'onde du rayonnement incident

r, est le rayon classique de I'électron=2,8179x 10" m
R est la distance moyenne entre 1'échantillon et le détecteur

v est le volume d'une maille du réseau direct

Dans ce cas, la taille du volume diffractant doit étre suffisamment petit pour pouvoir
négliger 1’absorption, mais assez grand pour que la distribution de I’orientation des grains soit

uniforme, c.-a-d. absence de texture.

Les différents termes représentent les grandeurs suivantes :
e [, correspond a I’intensité incidente.
e Festle facteur de structure.
e m est la multiplicité.
e Le terme suivant correspond au facteur de polarisation.
e Le terme en 4™ position correspond au facteur de Lorentz.
e Les deux précédents termes sont souvent regroupés sous la dénomination de facteur

Lorentz-Polarisation et notés LP. Ils dépendent du montage optique utilisé.
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Annexe B : Influence de I’absorption lors de la Diffraction des Rayons X

e Le terme suivant permet de tenir compte de 1’agitation thermique (Debye-Wiéhler),

c’est a dire de la vibration des atomes autour de leur position d’équilibre.

Finalement, pour un volume diffractant V, I’intensité totale du pic est Eo; = I,,,(0)x V.

Mais en réalité, I’intensité¢ diffractée dépend de la profondeur de pénétration des
rayons X dans le matériau étudié. Celle-ci est directement liée au coefficient d’absorption
linéaire du matériau. Ce calcul dépend du type de montage réalisé. On examinera

successivement deux cas : montage symétrique et montage asymétrique.

1. Montage symétrique

S
S’
e o % X
0 / m ‘Ar dx
L
difacants

En configuration symétrique :

0 = angle d’incidence du faisceau entrant = angle d’incidence du faisceau sortant
= angle de Bragg, associé¢ a une direction de diffraction ;

S = section du faisceau incident ; S’ = intersection du faisceau incident et de la surface de

I’échantillon = i ;
sinf

X = position d’une couche ¢élémentaire par rapport a la surface de 1’échantillon ;

dx = épaisseur de la couche élémentaire ;

L
L = épaisseur totale de la couche = J.dx ;
0

l, (x) = longueur du trajet optique « aller », de la surface jusqu’a I’altitude x ; 1, (x) = L@ ;
sin

I; (x) = longueur du trajet optique « retour », de 1’altitude x jusqu’a la surface ; 1 (x) = L@ .
sin
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Annexe B : Influence de I’absorption lors de la Diffraction des Rayons X

1.1. Couche d’épaisseur fini monophasée

Le calcul de I’intensité diffractée fait donc intervenir I’absorption dans le matériau.

Ainsi, 'intensité ¢lémentaire diffractée (émergente en surface) suit la loi de Beer-Lambert, du

type :

dl =T, (e)i eXp(_ 2(up)x .X jdx
sinf sin6

u = coefficient d'absorption massique

p = masse volumique

Le produit pp est appelé coefficient d’absorption linéaire (ou d’extinction). On intégre cette

expression sur I’épaisseur L de la couche. On obtient la formule :

1=1,,(0) ﬁ(l - exp(— % x LD

: e 0
On définit la profondeur caractéristique &E&

2(pp)

. Ce qui permet de réécrire la relation

sous la forme :

I= Iw(e,ﬁ)(l—exp(—%)j avec 1(0,&)=1,,(0)x : xS

sinf
L, représente I’intensité maximum diffractée par un échantillon infini.

A partir de cette relation, on peut définir la profondeur réellement irradiée par le
faisceau de rayons X. En théorie, cette épaisseur est infinie. Mais en pratique, on suppose
arbitrairement que contribue significativement a I’intensité diffractée, une épaisseur finie p
telle que I/, = 9/10, par exemple (sous-estimation possible). Ceci nous donne, pour la

profondeur réellement irradiée p :

[ 1—exp(_? — exn1- L] 223xe=1.155
—(1 exp( éé)j:>p & ln(l n J 2.3x§ 1.15(up)

o0

1,(6,¢)

Cette grandeur peut ensuite &tre comparée avec 1’épaisseur d’une couche ou d’un
échantillon pour savoir si les rayons X les traversent. Le calcul de ce paragraphe s’applique
aussi bien a I’étude d’un substrat seul d’épaisseur L fini, qu’a I’étude d’une couche mince

monophasé d’épaisseur L sur un substrat d’épaisseur quelconque.
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1.2. Couche d’épaisseur fini biphasée

La couche est supposée constituée de deux phases (mélange A et B) réparties de fagon
homogene et isotrope (sans texture, ni stratification). L’intensité élémentaire diffractée,
associée a un pic de Bragg d’une des 2 phases, prend la méme forme que dans le cas
monophasé, a ceci preés qu’on doit prendre en compte le fait que seule une certaine proportion
du mélange contribue au pic de diffraction concerné. De plus, le coefficient d’absorption doit

étre celui du mélange.

Ainsi, on a pour la phase A :

dl, =%Ax1,,(0,,A) > €XP| — 2% (D) e X ——— |dX
sinf , sinf ,

avee (Mp)mélange = %A X, p, +%BXpgpy

Ce qui s’integre sur I’épaisseur L en :
2% .
[, =%AxTy, (eAaA)¥ 1- exp{-Mx Lj
2x (l’lp)mélange SlneA

On a les mémes relations pour les pics associés a la phase B et on obtient pour le

rapport des intensités :

2 ,
oA XTI (eA > A)¥ [1 - exp(— M X LJJ
mélange

I _ 2 (up) sind ,
2 ,

’ %BXIthd(eB’B)2><(upS)[1_exp(_x(s:t§gmejJ
mélange B

Si I’épaisseur L est suffisamment grande et / ou si les deux pics 04 et O sont proches,
alors 1’équation peut se simplifier en :

I, %AxI,(0,,A) wit LA L

ZA _ 1 — I—
Iy %BXIthd(OB’B) %B I Ithd(eA’A)

or %A +%B =1

o/ A 1 7

Ce qui permet de résoudre le systéme, dont la solution est : (1+1/2) IZ +1
%B =1-%A=——
Z+1
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Annexe B : Influence de I’absorption lors de la Diffraction des Rayons X

Le rapport des intensités permet donc de déterminer le rapport des proportions de
phase dans la couche. Le calcul précédent suppose la répartition des 2 phases en tant qu’un

mélange homogene et isotrope.

2. Montage asymétrique

S
g’
S Y
of (S
L T -
diffractants ¢ | / 20

En configuration asymétrique :

Q) = angle d’incidence du faisceau entrant ;

0 = angle de Bragg, associé a une direction de diffraction ;

0 = angle d’incidence du faisceau sortant =260 — Q) ;

y = angle entre la normale a la surface de I’échantillon et la normale aux plans diffractants
=0-Q;

S = section du faisceau incident ; S’= section du faisceau incident projeté sur la surface de

I’échantillon = _S ;
sinQ2

X = positon d’une couche élémentaire par rapport a la surface de I’échantillon ;

dx = épaisseur de la couche ¢lémentaire ;

L
L = épaisseur totale de la couche = jdx ;
0

X
sinQQ

l, (x) = longueur du trajet optique « aller », de la surface jusqu’a Paltitude x ; 1, (x) =

b

l; (x) = longueur du trajet optique « retour », de 1’altitude x jusqu’a la surface ;

X X

1 = = .
) sind  sin(20 — Q)
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Annexe B : Influence de I’absorption lors de la Diffraction des Rayons X

On retrouve la configuration symétrique, en faisant Q= 6, ce qui donne 6 =0 et y = 0.

2.1. Couche d’épaisseur fini monophasée

Le calcul de I’intensité diffractée fait donc intervenir I’absorption dans le matériau.

Ainsi, I’intensité élémentaire diffractée suit la loi de Beer-Lambert, mais cette fois le chemin

optique est différent entre ’aller et le retour :

dI:Ithd(O),iexp[—(up)x( ! ! Q)jxxjdx

+
sin{) sinQ  sin(20 —

On intégre cette expression sur I’épaisseur L de la couche. On obtient la relation :

I=1,, (6)&(1 - exp[— (up)x (siI’llQ " Sin(z(la - Q)) * LB § (singi(sziié?z Q)j

On définit la profondeur caractéristique & =

1 sinQ x sin(20 — Q)
X .
(up) sinQ + sin(?_e — Q)

Si Q est petit, on peut effectuer un développement limité de la formule précédente, ce qui

2
donne : §= b x| Q- Q— (attention, € s’exprime en radians)
(up) sin 20

On peut ainsi écrire : 1=1_(6,Q, é)[l - exp(—%)] avec 1(0,Q,&)=1,,(0)x ﬁ xS

Ceci permet a nouveau de définir la profondeur réellement irradiée par le faisceau de
rayons X. En pratique, on suppose arbitrairement que contribue significativement a 1’intensité
diffractée, une épaisseur finie p telle que I/, = 9/10, ou L, représente 1’intensité diffractée par

une couche d’épaisseur infinie. Ceci nous donne, pour la profondeur réellement irradiée p :

I 2.3 (sinQxsin(20 - Q)
=-ExIn|1-— [=23xE=
p=-tx n( ij X (up)x(sinQJrsin(Ze—Q)j
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Annexe B : Influence de I’absorption lors de la Diffraction des Rayons X

2.2. Couche d’épaisseur fini biphasée

La couche est supposée constituée de deux phases (mélange A et B) réparties de fagon
homogene et isotrope (sans texture, ni stratification). L’intensité élémentaire diffractée,
associée a un pic de Bragg d’une des 2 phases, prend la méme forme que dans le cas
monophasée, a ceci preés qu’on doit prendre en compte le fait que seul une certaine proportion
du mélange contribue au pic de diffraction concerné. De plus, le coefficient d’absorption doit
étre celui du mélange. Le chemin optique reste différent entre 1’aller et le retour (montage

asymétrique).

Ainsi, on a pour la phase A :

S I !
dl, =%AxI1, (0, A)—— - : ‘
A 0A X thd( A )sinQ exl{ (Mp)melange ><[sinQ ’ Sin(29A _Q)]XX] ’

avec (Hp)mélange = %A X l“I“ApA + %B x HBpB

Ce qui s’intégre sur I’épaisseur L en :

—%Ax1, (0, A)L{l - exp(— (1P ) mitange X ( Ly 1 j X LB 8 [ S, J

(up)mélange Sil’lQ Sin(zeA - Q) SinQ + Sin(ZOA — Q)

On a les mémes relations pour les pics associ¢s a la phase B et on obtient pour le
rapport des intensités :
in(20, —Q
%AXIthd (GA,A)S[l—exp(— (“p)mélangc X[ 1 + 1 ij]JX[ Sln( A ) \J

1, (up)mélange sinQ  sin(20, —Q) sinQ + sin(29A - Q)

- S 1 1 sin(ZeB —Q)
oBx1,,(0,4,B) | 1—exp| —(up). . L
0Bx1, (05 )(up)mémge [ exp[ (19) mitanee X[sinﬂ " sin(20, —Q)JX j}x(sin9+sin(293 -Q)

sin(20 - Q)
sinQ + sin(20 — Q)

Onpose: f =

Si I’épaisseur L est suffisamment grande et / ou si les deux pics 04 et O sont proches et / ou si

20, >> Q et 205 >> Q, alors 1’équation peut se simplifier en :



Annexe B : Influence de I’absorption lors de la Diffraction des Rayons X

Lo ALy (00, A)F, %A 1, 1y(0s.B) f5 _,
I, %BxI,,(6,.B)xf, %B 1, 1,,0.,A) f,
or %A +%B=1
0 A = 1 = Z
Ce qui permet de résoudre le systéme, dont la solution est : (1+1/2)  Z+1
Z+1

Le calcul précédent suppose la répartition des 2 phases en tant qu’un mélange

homogene et isotrope.
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Annexe C : Calcul des constantes élastiques par transition d’échelles

Annexe C : Calcul des constantes élastiques par transition d’échelles

Les méthodes de transition d’échelles consistent a remplacer le matériau réel
hétérogene par un matériau fictif homogene équivalent [FRA95-1], [CAS81], [KRAOI1] et
[VANO99] ; on parle d’homogénéisation.

Entre 1’échelle microscopique des molécules et I’échelle macroscopique du milieu
continu, on peut trouver une échelle intermédiaire (« mésoscopique ») d’hétérogénéité
structurale (grains de polycristaux, particules de renforcement, fibres de composites,
granulats de bétons, pores, fissurations...). L’existence de cette échelle est caractéristique

des milieux solides.

VER du
Frontiére Quantique mlllz)e_gl c<1)(r)1_t:nu
~10°-10*m
| |
! ! >
Echelle moléculaire Echelle intermédiaire Echelle macroscopique
(microscopique) (« mésoscopique ») >10*

<10"-10°m
Figure A.1 : Echelles dans un solide

Les ordres de grandeur indiqués sur la Figure A.1 ne sont pas figés. En effet,
I’échelle du Volume Elémentaire Représentatif est en définitive (inférieure ou) égale a la
taille de la sonde d’observation (lg), et doit rester trés supérieure a 1’échelle moléculaire
(longueur Compton Ac). Si ce n’est pas le cas (des que Ac ~ ls), la représentation du
milieu continu n’est plus adaptée. Le VER définit en quelque sorte la borne inférieure de
I’échelle macroscopique des phénomeénes étudiés. Suivant les domaines, ces phénomeénes
peuvent avoir lieu sur des structures plus ou moins grandes (charpentes métalliques,
spheres géologiques, etc.). Le VER aura alors une valeur différente, adaptée a chaque

description.

Le passage du niveau intermédiaire a celui du milieu continu se fait bien plus
facilement qu’a partir du niveau atomique. La raison en est simple: le nombre de
parametres a prendre en compte a partir du niveau microscopique est au moins égal au
nombre d’atomes en présence. A partir d’une description intermédiaire, seul un petit

nombre de parametres doit €tre pris en compte, réduisant la complexité du probléme.
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Annexe C : Calcul des constantes élastiques par transition d’échelles

Cette démarche nécessite néanmoins la connaissance de certaines données que seule une
expérience préalable peut fournir. D’autre part, de I’information est nécessairement

perdue a cause du choix de I’échelle de représentation de base et du modele de transition.

Prenons un exemple qui nous intéresse dans cette étude : on cherche a déterminer
le comportement ¢lastique global d’un polycristal. La solution est de le déterminer a

partir des coefficients du monocristal.

coefficients d'élasticité
du monocristal (connus expérimentalement)

+ fonction de distribution

des orientations cristallographiques Modéle de transition | coeff. d'élasticite
des grains (donnée ou mesurée) " ldu polycristal
+ fonction de répartition

des grains (donnée ou mesurée)

+ fonction de forme (donnée ou mesurée)

Cette méthode permet ainsi de calculer le comportement ¢lastique effectif d’un

matériau fictif homogene équivalent a partir d’un matériau réel hétérogene.

Trois niveaux de description sont ainsi a prendre en compte: le niveau
moléculaire (échelle microscopique), le niveau local (échelle intermédiaire) et le niveau
global (échelle macroscopique). Pour comprendre le passage entre les différents niveaux,
on peut donner I’exemple suivant :

A T’échelle microscopique [FRA95-1], le milieu est caractérisé par une contrainte
o' (Figure A.2). L’existence d’un tenseur de contrainte doit étre vue a cette échelle
comme un prolongement de 1’échelle supérieure.

A T’échelle « mésoscopique » (moyenne dans un grain), le milieu est caractérisé
par une contrainte 6" (Figure A.2).

Enfin, a I’échelle macroscopique (moyenne dans un ensemble de grains), le

J , e, . 1 .
milieu est caractérisé par une contrainte ¢ (Figure A.2).
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Annexe C : Calcul des constantes élastiques par transition d’échelles

_______ Contraintes
VER -—---- macroscopiques
o' dans S

Niveau global

Zoom sur un grain

i Défauts ponctuel Vaintaials Contraintes
Contraintes ef uts ponctucls, ¥ ( :
< i dislocations. .. 5 microscopiques
mesgscoplques " o' dans S
o dans S ¥

=i 5
© | g 5
Zoom sur des atomes .

Niveau local (intermédiaire) Niveau moléculaire

Figure A.2 : Schéma des différents ordres de contrainte dans un solide S

Les processus de moyenne spatiale seront par la suite désignés par <>. On a donc
entre les différentes contraintes :
I 11 11 11
c =<0 >,0 =<0 >

<o' > =0 (si I’équilibre global des forces est assuré)

La méthode générale de transition d’échelle consiste en 3 étapes [FRA95-1] :

- Etape de la représentation : définition des phases, description de leur répartition
spatiale et de leur comportement mécanique

- Etape de la localisation : modélisation mécanique et détermination des relations entre
champs locaux et grandeurs macroscopiques

- Etape d’homogénéisation : opération de moyenne et détermination du comportement
effectif du matériau

Il existe 2 approches différentes pour 1’étape de localisation : 1’approche en champ

moyen « énergétique » (Reuss, Voigt, Neerfeld — Hill...) et I’approche auto — cohérente

(Kroner — Eshelby...). Nous n’aborderons pas cette derniére approche.
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Annexe C : Calcul des constantes élastiques par transition d’échelles

Deux propriétés fondamentales caractérisent les matériaux : leur hétérogénéité et
leur anisotropie.

L’ hétérogénéité caractérise une dépendance des propriétés par rapport aux
variables d’espace. Un matériau homogene est donc invariant par translation. Le
processus d’homogénéisation sur le VER lisse, a priori, les hétérogénéités. Le matériau
fictif équivalent est donc globalement homogene, comme nous I’avions dit, pourvu qu’il
n’existe pas de structure a une échelle supérieure au VER. En effet, si la taille de sonde
est trop petite, le milieu continu doit alors étre considéré comme hétérogene, ou continu
par morceaux. Ce cas ne se présentera dans cette étude. Le milieu continu que nous
considérerons est donc homogene en tout point du VER.

L’anisotropie des propriétés d’un matériau caractérise une dépendance de la
réponse du matériau a une sollicitation par rapport a 1’orientation de ’observateur. Un
matériau isotrope engendre donc une réponse invariante par rotation. Aux échelles
intermédiaire et globale, le matériau est soit isotrope, soit anisotrope. On distingue 2
origines physiques a I’anisotropie globale (résultante) :

- [Danisotropie élémentaire (local) des éléments homogenes de la microstructure. Elle
est donc liée a la structure interne de ces ¢léments, vis a vis d’un physique. Si on
considére la déformation élastique, elle se traduit localement par un tenseur des
raideurs (Cjju).

- Danisotropie d’organisation, ayant elle-méme 3 origines :

e L’anisotropie de forme (morphologique) : influence de la forme des grains...

e L’anisotropie d’orientation: distribution non isotrope des orientations
cristallographiques dans le VER (texture)...

e L’anisotropie de répartition : liée a la distribution spatiale, a priori hétérogéne, des

¢éléments de la microstructure...

Soit un matériau monophasé polycristallin dont les cristallites (grains) sont
supposées avoir un comportement thermoélastique linéaire parfait (dans 1’hypothése des

petites déformations).
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On définit 2 reperes : un repere associé au grain (cristallite), noté Rc ; et un repere
lié a I’échantillon (axes de mesure liés au laboratoire), not¢ Ry. On passe d’une

représentation a une autre via une matrice de passage.

Remarque sur les notations : Pour simplifier I’écriture des relations, on omettra (parfois)

les indices des tenseurs. On pourra également utiliser la notation a 2 indices de Voigt
[FRA95-1]. Les exposants I et II correspondent respectivement aux grandeurs du VER et
de la cristallite. On notera < > la moyenne sur le VER (transition d’échelle de II vers I ).
« :» correspond au produit doublement contracté de 2 tenseurs tridimensionnels d’ordre

supérieur ou égal a 2.
1. Modele de transition de Reuss [REU29]

L’approximation de Reuss suppose que la contrainte est la méme a toutes les
¢échelles. Ce qui permet d’écrire GijI = Gin , quel que soit le repére. L’énergie ¢€lastique de
déformation s’écrit 2 <o :e>=1% <o :S: o> (S est le tenseur de souplesse).

Si on considére un champ de contrainte statiquement admissible *"", le théoréme
de I’énergie complémentaire nous dit que la solution exacte minimise 1’énergie élastique
associée a o*"". Ce qui se traduit par :

<ol gl glls < < gl gl #ll >
or o*'=c' (Reuss)et<c":S":6">= o' :§": &
cequidomne o' : S':6' <o’ <S> 6
soit $' << 8! >=g Rews

L’approximation de Reuss est donc une borne supérieure aux coefficients
¢lastiques effectifs associés au VER (polycristal). C’est une solution justifiée d’un point
de vue énergétique. On peut retrouver la méme relation a partir de la loi de Hooke.

A partir de cette hypotheése, on peut calculer 2 types de coefficients: les
coefficients mécaniques, qui correspondent a une moyenne sur tous les grains du VER, et
les coefficients radiocristallographiques utilisés en Diffraction des Rayons X, qui
correspondent a la proportion de grains en position de Bragg par rapport a une incidence

donnée.

C-5



Annexe C : Calcul des constantes élastiques par transition d’échelles

1.1. Coefficients mécaniques

Le calcul des coefficients mécaniques se fait de la fagon suivante :
Reuss 1I 1 11
OnaS® @ =<s>=— [s"dv
VER
En outre, dans le cas d’un agrégat cohérent et isotrope (mon texturé) de
cristallites, le tenseur de souplesse macroscopique doit avoir la méme forme, quelque

soit le repere :

R

cuss S
Si}j{kl =Sp % (80, + f X (830 +6;0;)

vk 1+ vk

- _E_R X (8;0,) + 2E_R X (838, +8;0;)
Par conséquent, les coefficients SlzR et S44R sont des invariants. Dans ces expressions, d;

est le symbole de Kronecker (tenseur invariant).

1.1.1. Cristallites cubiques
Si les cristallites sont cubiques, S"a la forme, dans le repére Rc¢ du

cristal [CASS81] :

1I

S
LRe _ Qll 44 1 Re
Sim =S, x(8;0,) + T X (830 +0,0,)+S;d;,
1
Se =S;, —Sh —%: écart a I'isotropie

9,y =1 siles4indices sont ¢gaux ;=0 sinon

Les coefficients SHH, S, et Syt des monocristaux sont les données du probléme
exprimées dans la littérature dans le repére cristallographique (R¢). Lorsqu’on passe dans
le repére de I’échantillon Ry (celui dans lequel on effectue naturellement la moyenne), on

obtient :

1I

()] S (0]
Sie =Sh x(8,;8,) + f x (8,8, +8,8,)+Sy Of
Oy, = tenseur d'orientation traduisant le passage Rc — Ro

Par intégration (moyenne sur le VER) et identification on obtient les coefficients

macroscopiques, soit :
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St ¥ _gn o _28i+8SL oS,
12 ER 12 5 10
%_ 1+VR _SH _SII _ESH _ 48;11 —48;12 +3S£114
~T LR Pu 12 0 =
2k 5 10
1 _gn_2gn 3SLvaSy+Sy
R T 5
SH
d mo, Do
o S, + 5 =_S{11 +4St —1/280
gt _Zgn 38428} +Si,
T

1.1.2. Cristallites hexagonales
La méthode précédente peut encore étre appliquée dans le cas des cristaux a
symétries hexagonales. Mais, on peut également employer une méthode plus rapide. On
utilise la propriété d’invariance des coefficients Sy et S, Ce qui mene a:
R _ /o \ _ qn o R _ /qll \ _ QI . .
Sii = <Sijij> =S;;;- De méme, S;; = <Siijj> =S;;- On obtient donc [CAS81] :

SH
3(Sk, +SH) =28/} +SL +Sk, + f

SR
3(%+ 3S5)=2S]| +2S}, +4S}; + S,

Les coefficients S11H, S12H, S]3H, S33H, S44H et SéﬁH = 2(811II - S]zn) des
monocristaux sont les données du probléme exprimées dans la littérature dans le repére

cristallographique (Rc). On aboutit alors aux coefficients macroscopiques :

Ve 28 +4S +8S]L +SI —Sk, —1/2S%

S =——
Sk _1+v" _8S) —4S;, —8S)} +48}; + 68}, +3S
2 EX 30

1 6S,. +2S}, +4S, +3SL + 28}, + S,

E® 15

f—g
R 2S), +4S), +8S}; + S5, =Sy, —1/2Sg
6S), +2S); +4S); +3S5; +2S), +Sg

C-7



Annexe C : Calcul des constantes élastiques par transition d’échelles

1.1.3. Cristallites rhomboédriques (« trigonal »)

Le tenseur de souplesse microscopique d’un cristal rhomboédrique ne se distingue
de celui d’un hexagonal que par I’existence de termes égaux a S4". Mais 'utilisation de
la méthode précédente montre que ces termes n’apparaissent pas explicitement lors du
calcul. Le calcul des coefficients mécaniques est donc identique au précédent. Seq-
s'exprime toujours en fonction de Silet S,

Remargue : Ceci est vrai également pour des cristaux appartenant a des systémes

tétragonaux.

1.2. Coefficients radiocristallographiques

A D’échelle de la méthode radiocristallographique de mesure des contraintes, on
n’intégre que la faible proportion des cristallites en position de diffraction, c’est a dire les
grains pour lesquels la normale [hkl] au plan de diffraction coincide avec la direction de

mesure U, . La moyenne se fait donc sur une portion du VER.
La déformation g4, (v = 0) mesurée s’exprime en fonction des composantes des
contraintes dans le repére du laboratoire (Ry), d’aprés [NOY92], [HAU97] :

1
Ssow(\ll:()):gszR(hkl)XG;’gR“ +S7 (hkD) x (67" +63," +0635"")

S,® (hkl) et S;® (hkl) sont les constantes élastiques radiocristallographiques.

Or, cette déformation radiocristallographique &4, (¢ = 0) est la moyenne sur
I’ensemble du volume diffractant Vd, des déformations des cristallites dans la direction
de mesure.

1 1 1
g =0)=gf =— [glhtodv =— [SERogRogy =| — [SERedV |ghRo
oy (W ) 33 Vd J‘ 33 Vd \.L 33ij ij Vd {L 33ij ij

vd
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1.2.1. Cristallites cubiques

Si les cristallites sont cubiques, S" a la forme, dans le repére du cristal [CAS81] :

1
ILRe _ ol 44 I ¢ Re
S =S, X0, + ) X 8305 + 5053

1T
Sy =S;, =S}, — % = écart a |'isotropie

O3y =1 sik=1=3;=0 sinon
. 11 1l 1l . . \
Les coefficients Sy; ', S;2 et Sys des monocristaux sont les données du probléme

exprimées dans la littérature dans le repere cristallographique (Rc). Lorsqu’on repasse

dans le repere de I’échantillon (celui dans lequel on effectue naturellement la moyenne),

11
on obtient : Sk =8I x§,, + —;4 X 83,85 +Sg 83

Par intégration et identification on obtient les coefficients ¢élastiques

radiocristallographiques, soit :

R
S® (hkl)=— ER%E; =S" + T(hkl)S”
1 1+ v® (hkl
Esﬁ(hkl):w(kl)):sﬁ —S! —31(hkl)S}
1
————— =S —21(hkl)S}
ER(th) 11 ( ) 0
11 11
V¥ (hki) = S}, +T'(hkl)S|

8" —21(hkl)S!
h’k® + k1% +1°h?
(h? + k> +12)

I'(hkl)=

1.2.2. Cristallites hexagonales
La méthode précédente peut encore étre appliquée dans le cas des cristaux a

symétries hexagonales [CAS81]. On obtient les relations :
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~ v®(hkl)

SF (hkl)= B (k)

— (84Sl

1 1

+ (S =Sk =Sl +85 —Si)xad, — (81 — 28} + 8% — Sl xay,
R

lsz“(hkl)z”v (hkl) 1

ER (hkl) - 5(28111 - SFz - Sils)

1 3
5 (581 =81, =585 4S5 ~38k)xak, + 2 (S) ~ 28 + S5 Sy xay,

12
a3, (hkl)=

4c?
(07 kK3 )41
3a
Les coefficients S”H’ S]zn, S]3H, S33H, S44H et 86611 =2 (S]1H — Slzn) des
monocristaux sont les données du probléme exprimées dans la littérature dans le repére

cristallographique (R¢).

1.2.3. Ciristallites rhomboédriques

Le tenseur de souplesse microscopique d’un cristal rhomboédrique ne se distingue
de celui d’un hexagonal que par I’existence de termes égaux a S4". Mais 'utilisation de
la méthode précédente montre que ces termes n’apparaissent pas explicitement lors du
calcul. Le calcul des coefficients radiocristallographiques est donc identique au

r 7 11 . . . 11 11
précédent. Sgs s'exprime toujours en fonction de Sy, et Sy .

2. Modgele de transition de Voigt [VOI10]

L’approximation de Voigt suppose que la déformation est la méme a toute les
échelles. Ce qui permet d’écrire Sijl = sin , quelque soit le repere. L’énergie élastique de
déformation s’écrit 2 <g:o>=1<g:C:¢e>(C est le tenseur des raideurs).

Si on considére un champ de déformation cinématiquement admissible e*", le
théoréme de 1’énergie nous dit que la solution exacte minimise 1’énergie élastique

s N 11 . .
associée a ¢*". Ce qui se traduit par :
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<l Ol gl s < < oIl Ol sl 5
ore*'=¢' (Voigt)et<e": C":e">=¢': C': ¢
cequidonnee': C':e'<e':<C'>: ¢
soit C'<<C'>=C Yo

L’approximation de Voigt est donc une borne supérieure aux coefficients
¢lastiques effectifs associés au VER (polycristal). C’est une solution justifiée d’un point
de vue énergétique. On peut retrouver la méme relation a partir de la loi de Hooke.

A partir de cette hypothése, on peut calculer 2 types de coefficients : les
coefficients mécaniques, qui correspondent a une moyenne sur tous les grains du VER, et
les coefficients radiocristallographiques utilisées en Diffraction des Rayons X, qui
correspondent a la proportion de grains en position de Bragg par rapport a une incidence

donnée.

2.1. Coefficients mécaniques

Le calcul des coefficients mécaniques se fait de la fagcon suivante :
OnaCVOigtE<CH> :l J-CHdV
VER
En outre, dans le cas d’un agrégat cohérent et isotrope de cristallites, le tenseur de
rigidité macroscopique doit avoir la méme forme, quelque soit le repere :
Voi, A% \%
Cijklgt =Cj, x (Sijakl) +Cyy x (8ik8jl + 8i18jk)
\' \'
=L X (8;8,) + 1 x(8;8; +8,;8;)
Par conséquent, les coefficients C11V et C44V sont des invariants. Dans ces expressions, 0ij

est le symbole de Kronecker (tenseur invariant).

2.1.1. Cristallites cubiques

Si les cristallites sont cubiques, C"" a la forme, dans le repére du cristal [CAS81] :
CiljllllRC = C;lz X (Sijskl) + C£114 x (Siksjl + 8118]'1() + 03155151
C, =CJ, —C}, —2C}, = écart a I'isotropie

Les coefficients CnH, Cio" et Cu des monocristaux sont les données du

probléme exprimées dans la littérature dans le repére cristallographique (R¢). Lorsqu’on
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repasse dans le repere de 1’échantillon Ry (celui dans lequel on effectue naturellement la

moyenne), on obtient : Clr® =Clh x(8,8,y) + Cly x (8,8, +8,8,)+Cf O

Par intégration et identification on obtient les coefficients macroscopiques, soit :

Cl\; =V = Cill +4C{12 _2C}114 =C{12 +§Cg
c=p = T ey L

En inversant la matrice Cj;, on obtient la matrice S;;, ce qui donne :

gv __ V' _28)(S} +28)+ 58S,
12 — v - I m
E 6Sy + 5S4,
Si _1+vY _554,(S; -Sp)
6SIOI +SSff4

2 EV

1 28I(Sh +28%) + 5SS,
_JE 65! + 58!
28Ul +250) + 5SS,

28, () +281;) + 58,18

2.1.2. Cristallites hexagonales

La méthode précédente peut encore étre appliquée dans le cas des cristaux a
symétries hexagonales. Mais, on peut également employer une méthode plus rapide. On
utilise la propriété d’invariance des coefficients Cj; et Cij5. Ce qui mene a:

v _ I
Cijij = <C'

i) = Cli;. De méme, C; =(C}j;) = C}j;. On obtient donc [CAS81] :

CV oY = 2C! +4c! +8CL +CY —4ct —2¢c
12 — -

15
ov v 2 2Ci = Ci - 2C; +C +6Cy, +3C
u == 15

Les coefficients C11H, C12H, C13H, C33H, C44H et C66H =1 (C11H - C12H) des
monocristaux sont des données du probléme exprimées dans la littérature dans le repere
cristallographique (R¢). En inversant la matrice Cj;, on obtiendrait la matrice S;. On peut

¢galement utiliser les relations entre (A, p) et (E, v) de I’annexe A.
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2.1.3. Cristallites rhomboédriques (« trigonal »)

Le tenseur de raideur microscopique d’un cristal rhomboédrique ne se distingue
de celui d’un hexagonal que par I’existence de termes égaux a Cy4". Mais 'utilisation de
la méthode précédente montre que ces termes n’apparaissent pas explicitement lors du
calcul de A et p, ni — méme lors de I’inversion de la matrice de raideur macroscopique. Le
calcul des coefficients mécaniques est donc identique au précédent. Ces' s'exprime
toujours en fonction de C;," et Cy,".

Remarque : Ceci est vrai également pour des cristaux appartenant a des systémes

tétragonaux.

2.2. Coefficients radiocristallographiques

Les calculs montrent que la moyenne sur les grains en position de diffraction ne
dépend pas des plans (hkl) considérés. Ces coefficients sont donc égaux aux coefficients

mécaniques, quelque soit (hkl), pour un systéme cristallographique donné.

3. Modele de Neerfeld — Hill
Les bornes de Reuss et Voigt encadrent les modules effectifs. Neerfeld — Hill ont
simplement proposé¢ d’utiliser la moyenne arithmétique [VAN99]. C’est ce que nous

ferons également.

L’annexe D présentera 1’application numérique de ces calculs a différents matériaux.
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Annexe D : Synthese des données pour les différents oxydes et substrats

1. Fer (Fe)

Données cristallographiques [HANDBOOK]

Systeme : Cubique
Sous groupe spatial : Fd3 m n°227

Classe : m 3 m (Hermann — Mauguin) ou Oh (Schoenflies)

Paramétres du réseau :a=b=c=2,.861 A ; a=B=y=90°

Masse molaire 3 Densité

(e/mol) Volume (A’) (e/er)

55,85 23,42 7,8672

. A
d,, = et 20 =2x arcsm( J
(h2 +k2+12) 2dyy
Angle de Bragg Angle de Bragg
Plans (hkl) dua (A) 20 (°) au Cobalt | 26 (°) au Cuivre
100 2,861 36,44 31,24
110 2,023 52,48 4477
111 1,652 65,58 55,61
200 1,431 77,41 65,18
211 1,168 99,96 82,54
220 1,012 124,33 99,22
Coefficients thermo — mécaniques
Références [SCHI1] [HUNO3]
Coefficient de dilatation 17,3 16,4
o (x10°K™) (entre 0 et 900°C) (2 627°C)
Module d’Young / 200
E (GPa) (Inox a 25°C)
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Coefficients élastiques microscopiques a 25°C, [HANDBOOK]
La matrice Cin (en GPa) est :

En inversant, on a la matrice Sin (en Gpa™) :

Coefficients élastiques mécaniques macroscopiques

On suppose que le polycristal est macroscopiquement isotrope (pas de texture). Ce qui

nous permet d’utiliser les relations de 1’annexe C, soit :

226 140 140 0 0 0 84E-03 | -32503 | -3.2603 0 0 0
140 226 140 0 0 0 -3.2E-03| 84E-03 [ -3.2E03 0 0 0
140 140 226 0 0 0 -3.2E-03| -3.2E03| 84E03 0 0 0

0 0 0 116 0 0 0 0 0 8.6E-03 0 0

0 0 0 0 116 0 0 0 0 0 8.6E-03 0

0 0 0 0 0 116 0 0 0 0 0 8.6E-03

Fer Unités Reuss Voigt WEEC PEi
(moyenne)

%= GPa 122.61 110.80 116.70

U= Cyf GPa 69.09 86.80 77.94

A+2u = Cqq! GPa 260.78 284.40 272.59

E GPa 182.36 22227 202.32

v 0.320 0.280 0.300

Sy, = -vIE TPa’ -1.754 -1.261 -1.508
Su'/2 = (1+ v)E TPa’ 7.237 5.760 6.499
St = S +84' /2 TPa’ 5.484 4.499 4.991

Coefficients élastiques radiocristallographiques macroscopiques
De la méme fagon, en utilisant les relations de I’annexe C, on a :

Fer Unités Plans (hkl) Reuss Voigt W= IEN]
(moyenne)

E GPa 100 118.90 170.58
110 210.44 216.36

111 283.10 222.27 252.69

200 118.90 170.58

211 210.44 216.36

220 210.44 216.36

v 100 0.383 0.331
110 0.292 0.286

111 0.220 0.280 0.250

200 0.383 0.331

211 0.292 0.286

220 0.292 0.286

Sy, = -vIE TPa’ 100 -3.217 -2.239
110 -1.388 -1.325

111 -0.778 -1.261 -1.020

200 -3.217 -2.239

211 -1.388 -1.325

220 -1.388 -1.325
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Su'/2=(1+v)E| TPa’ 100 11.628 8.694
110 6.140 5.950
111 4.310 5.760 5.035
200 11.628 8.694
211 6.140 5.950
220 6.140 5.950
Courbes d’absorption des rayons X
Les coefficients caractéristiques de 1’absorption sont : [ABSX]
Unités Au Cuivre Au Cobalt
Masse volumique p g.cm” 7,8672 7,8672
Coeft. d’absorption u cm’.g" 311,230 59,500
lp cm’ 2448,509 468,098

A partir de ces données, on peut tracer 1’évolution de la profondeur caractéristique & en
fonction des paramétres suivants : angle d’incidence Q et angle de Bragg 0. Ces courbes
sont données pour différents montages (symétrique et asymétrique) et différentes
anticathodes (Cobalt 1, =1,7890 A, Cuivre Ay, =1,5409 A). Les relations entre ces

différents paramétres sont données dans 1’annexe B. Dans le cas symétrique, les 2
variables QO et 0 se confondent. Attention, pour obtenir la profondeur de pénétration

réellement irradiée, on doit multiplier § par 2,3.

e Absorption dans Fe en montage symétrique

Profondeur caractéristique & (um)

T T
60 80

Angle 26 (Degré)

T T T T T 1
100 120 140 160 180 200

angle 20 (°) & (Wm) € (Um)
Cuivre Cobalt
0 0.00 0.00
20 0.35 1.85
40 0.70 3.65
60 1.02 5.34
80 1.31 6.87
90 1.44 7.55
100 1.56 8.18
120 1.77 9.25
140 1.92 10.04
160 2.01 10.52
180 2.04 10.68
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e Absorption dans Fe en montage asymétrique, anticathode au Cuivre

angle 26 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)
0.1 0.007 0.007 0.007 0.007 0.007 0.004
0.5 0.035 0.035 0.035 0.035 0.035 0.018
1 0.069 0.070 0.070 0.070 0.069 0.036
2 0.133 0.137 0.138 0.137 0.134 0.071
5 0.295 0.322 0.327 0.325 0.309 0.178
10 0.470 0.578 0.603 0.599 0.558 0.355
15 0.529 0.774 0.834 0.834 0.774 0.529
20 0.470 0.912 1.024 1.037 0.966 0.698
Profondeur caractéristique & (um)
e Absorption dans Fe en montage asymétrique, anticathode au Cobalt
angle 20 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)
0.1 0.037 0.037 0.037 0.037 0.037 0.019
0.5 0.183 0.185 0.185 0.185 0.183 0.093
1 0.360 0.365 0.366 0.366 0.361 0.186
2 0.694 0.716 0.720 0.717 0.699 0.373
5 1.544 1.683 1.712 1.699 1.616 0.931
10 2.460 3.024 3.154 3.131 2.921 1.855
15 2.765 4.048 4.361 4.361 4.048 2.765
20 2.460 4.769 5.357 5.423 5.051 3.653

Profondeur caractéristique & (um)




Annexe D : Synthése des données pour les différents oxydes et substrats

2. Hématite (a-Fe,03)

Données cristallographiques [HANDBOOK]

Systeme : Rhomboédrique (« trigonal »)

Structure type : Corundon
Sous groupe spatial : R3¢ n°167

Classe : 3m (Hermann — Mauguin) ou D 3 d (Schoenflies)

Parametres du réseau : 11 est possible de représenter la maille rhomboédrique dans un

repére hexagonal, mais la maille est alors multiple (m
déterminé par la connaissance de 2 longueurs (les angles étant fixés) :
a=b=504A;c=1375A; 0=Pp=90°;y=120°

3). Le systéme est alors

Masse molaire 3 Densité
(sl Volume (A°) (g/em’)
159,7 302,48 5,26
d,, = ¢ — et 20 =2x arcsin( A j
4c® ) 91 12 2d
—x(h" +hk+k")+1
3a
Plans (hkI) da (A) Angole de Bragg Angzjle de Brggg
hexagonal 20 (°) au Cobalt 20 (°) au Cuivre
104 2.701 38.69 33.15
110 2.520 41.58 35.60
300 1.455 75.88 63.95
220 1.260 90.46 75.39
410 0.952 139.81 107.98
226 1.104 108.22 88.50
Coefficients thermo — mécaniques
Références [SCHI1] [HUNO3]
Rapport de Pilling et
Bedworth : RPB /
Fe,O3; / a-Fe 2,14
FeyO; / Fe;04 1,02
Coefficient de dilatation 10,9 a 14,1 13,8
a (x10° K™ (entre 25 et 1000°C) (2 627°C)
Module d’Young 226 219
E (GPa) (massif a 25°C)
. . 0,19
Coefficient de Poisson v (4 25°C) /
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Coefficients élastiques microscopiques a 25°C, [HANDBOOK]
En inversant, on a la matrice Sin (en Gpa™) :

La matrice Cin (en GPa) est :

Coefficients élastiques mécaniques macroscopiques
On suppose que le polycristal est macroscopiquement isotrope (pas de texture). Ce qui
nous permet d’utiliser les relations de ’annexe C, soit :

24243 | 5464 | 1542 | 1247 0 0 4ME03] -1,0603] 23604 | 7954 0 0
5464 | 24243 | 1542 | 1247 0 0 -1,0E-03 | 441E-03| -2.3E-04 | -7,95-04 0 0
1542 | 1542 | 27.34 0 0 0 23604 | -23E-04 | 4,43E-03 0 0 0
1247 | 1247 0 85.69 0 0 79504 | -7,9E04 0 1,2E-02 0 0
0 0 0 0 85.60 | -1247 0 0 0 0 1,2E-02 | 1,6E-03
0 0 0 0 -1247 | 93.90 0 0 0 0 1,6E03 | 1,1E-02

Hématite Unités Reuss Voigt WeemtElo = 1al
(moyenne)
= Cpt GPa 35.79 34.90 35.35
M= Cyf GPa 92.08 94.84 93.46
A+2u = Cqf! GPa 219.95 224.58 222.27
E GPa 209.94 215.19 212.56
v 0.140 0.135 0.137
Sy, = -vIE TPa’ -0.667 -0.625 -0.646
Su'12 = (1+ v)E TPa™ 5.430 5.272 5.351
Sii'= Sy, +S,,' /2 TPa’ 4.763 4.647 4.705

Coefficients élastiques radiocristallographiques macroscopiques
De la méme fagon, en utilisant les relations de I’annexe C, on a :

Hématite Unités Plans (hkl) Reuss Voigt Weztzld —IEil
(moyenne)

E GPa 104 198.55 206.87

110 226.75 220.97

300 226.75 215.19 220.97

220 226.75 220.97

410 226.75 220.97

226 205.00 210.09

v 104 0.137 0.136

110 0.142 0.138

300 0.142 0.135 0.138

220 0.142 0.138

410 0.142 0.138

226 0.157 0.146

S = -vIE TPa™ 104 -0.688 -0.657
110 -0.625 -0.625

300 -0.625 -0.625 -0.625

220 -0.625 -0.625

410 -0.625 -0.625

226 -0.765 -0.695
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Su'/2=(1+v)E| TPa’ 104 5.725 5.499
110 5.035 5.154
300 5.035 5.272 5.154
220 5.035 5.154
410 5.035 5.154
226 5.643 5.458
Courbes d’absorption des rayons X
Les coefficients caractéristiques de 1’absorption sont : [ABSX]
Unités Au Cuivre Au Cobalt
Masse volumique p g.cm” 5,26 5,26
Coeft. d’absorption p cm”.g" 131,062 34,042
lp cm’ 686,765 178,380

A partir de ces données, on peut tracer 1’évolution de la profondeur caractéristique & en
fonction des paramétres suivants : angle d’incidence Q et angle de Bragg 0. Ces courbes
sont données pour différents montages (symétrique et asymétrique) et différentes
anticathodes (Cobalt 1, =1,7890 A, Cuivre Ay, =1,5409 A). Les relations entre ces

différents paramétres sont données dans 1’annexe B. Dans le cas symétrique, les 2
variables QO et 0 se confondent. Attention, pour obtenir la profondeur de pénétration

réellement irradiée, on doit multiplier § par 2,3.

e Absorption dans Fe;O3 en montage symétrique

w
o
1

+C

N
o
1

Profondeur caractéristique & (um)
< 5 o S
1 1 1 1

o
1
Y

60 80
Angle 26 (Degré)

T T T T T T T T T 1
100 120 140 160 180 200

angle 20 (°) [ & (um) £ (um)
Cuivre Cobalt

0 0.000 0.000
20 1.264 4.867
40 2.490 9.587
60 3.640 14.015
80 4.680 18.017
90 5.148 19.820
100 5.577 21.472
120 6.305 24.275
140 6.841 26.340
160 7.170 27.604
180 7.281 28.030
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e Absorption dans Fe;O3 en montage asymétrique, anticathode au Cuivre

) . - —
f \ e
0 I J e T e .
; sjvfﬁk7»+**7‘7‘7k7_747k7k4*7y‘\\\\ E //// .......................................................
angle 20 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)
0.1 0.025 0.025 0.025 0.025 0.025 0.013
0.5 0.124 0.125 0.125 0.125 0.124 0.063
1 0.244 0.248 0.249 0.248 0.245 0.127
2 0.471 0.486 0.489 0.487 0.475 0.253
5 1.048 1.143 1.163 1.153 1.097 0.632
10 1.671 2.053 2141 2.126 1.983 1.259
15 1.877 2.748 2.961 2.961 2.748 1.877
20 1.671 3.238 3.637 3.682 3.430 2.481
Profondeur caractéristique & (um)
e Absorption dans Fe,O3 en montage asymétrique, anticathode au Cobalt
! L
* _,,/l.l '//
angle 26 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)
0.1 0.097 0.097 0.097 0.097 0.097 0.049
0.5 0.479 0.482 0.483 0.483 0.479 0.244
1 0.941 0.955 0.958 0.956 0.943 0.487
2 1.814 1.872 1.883 1.875 1.829 0.975
5 4.035 4.399 4476 4.440 4.225 2.434
10 6.432 7.906 8.244 8.185 7.635 4.849
15 7.227 10.581 11.400 11.400 10.581 7.227
20 6.432 12.467 14.004 14.177 13.205 9.550

Profondeur caractéristique & (um)
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3. Magnétite (Fe;0y)
Données cristallographiques [HANDBOOK]
Systeme : Cubique

Structure type : Spinelle inverse
Sous groupe spatial : Fm 3 m n°225

Classe : m 3 m (Hermann — Mauguin) ou Oh (Schoenflies)

Paramétres du réseau - a=b=c=84A ; oa=B=y=90°
Masse molaire 3 Densité
ekl Volume (A%) (g/em’)
231,55 592,7 5,18
d,, = 2 — et 20 =2x arcsin( A J
(h2 +k’ +12) hkl
Angle de Bragg Angle de Bragg
(L), dua (A) 20 (°) au Cobalt | 20 (°) au Cuivre
111 4.850 21.26 18.28
220 2.970 35.06 30.07
311 2.533 41.36 35.42
222 2.425 43.29 37.05
333 1.617 67.19 56.93
400 2.100 50.42 43.05
440 1.485 74.08 62.51
731 1.094 109.76 89.58
Coefficients thermo — mécaniques
Références [SCHI1] [HUNO3]
Rapport de Pilling et
Bedworth : RPB 2,1 /
Fe;O04/ a-Fe
Coefficient de dilatation 15 /
a (x10° K™ (4 400°C)
Module d’Young 190 208
E (GPa) (couche a 25°C)
. . 0,29
Coefficient de Poisson v (3 25°C) /
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Coefficients élastiques microscopiques a 25°C, [HANDBOOK]
La matrice Cin (en GPa) est : En inversant, on a la matrice Sin (en Gpa™) :

273 | 106 | 106 0 0 0 47603 [ -1.36:03[ -1.3803] 0 0 0
106 | 273 | 106 0 0 0 13603 47E-03| -1.3E03] 0 0 0
106 | 106 | 273 0 0 0 1.3503] -1.3503] 47503 0 0 0
0 0 0 97.1 0 0 0 0 0 |10802] O 0
0 0 0 0 97.1 0 0 0 0 0 [10E02] O
0 0 0 0 0 97.1 0 0 0 0 0 [10E0@

Coefficients élastiques mécaniques macroscopiques
On suppose que le polycristal est macroscopiquement isotrope (pas de texture). Ce qui
nous permet d’utiliser les relations de ’annexe C, soit :

Magnétite Unités Reuss Voigt WeemtElo = 1al
(moyenne)
=y GPa 100.89 100.56 100.73
M= Cyf GPa 91.16 91.66 91.41
A+2u = Cqf! GPa 283.21 283.88 283.55
E GPa 230.21 231.27 230.74
v 0.263 0.262 0.262
Sy, = -vIE TPa’ 1.141 -1.131 1.136
Su'12 = (1+ v)E TPa™ 5.485 5.455 5.470
Si'=S,' +Su' 2|  TPa’ 4.344 4.324 4.334

Coefficients élastiques radiocristallographiques macroscopiques
De la méme fagon, en utilisant les relations de I’annexe C, on a :

Magnétite Unités Plans (hkl) Reuss Voigt WsemiEl= el
(moyenne)

E GPa 111 242.71 236.99

220 234.74 233.01
311 226.45 228.86
222 242.71 231.27 236.99
333 242.71 236.99
400 213.71 222.49

440 234.74 233.01
731 225.28 228.28

v 111 0.250 0.256

220 0.258 0.260

311 0.267 0.264

222 0.250 0.262 0.256

333 0.250 0.256

400 0.280 0.271

440 0.258 0.260

731 0.268 0.265

St = -viE TPa’ 111 -1.029 -1.080
220 -1.099 -1.115
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311 -1.177 -1.154
222 -1.029 -1.131 -1.080
333 -1.029 -1.080
400 -1.309 -1.220
440 -1.099 -1.115
731 -1.188 -1.160
Su'/2=(1+v)E| TPa' 111 5.149 5.302
220 5.359 5.407
311 5.593 5.524
222 5.149 5.455 5.302
333 5.149 5.302
400 5.988 5.721
440 5.359 5.407
731 5.627 5.541
Courbes d’absorption des rayons X
Les coefficients caractéristiques de 1’absorption sont : [ABSX]
Unités Au Cuivre Au Cobalt
Masse volumique p g.cm” 5,18 5,18
Coeff. d’absorption p cm’.g’ 139,641 35,254
up cm’ 723,343 182,617

A partir de ces données, on peut tracer 1’évolution de la profondeur de pénétration & en
fonction des parametres suivants : angle d’incidence Q et angle de Bragg 6. Ces courbes
sont données pour différents montages (symétrique et asymétrique) et différentes
anticathodes (Cobalt A, =1,7890 A, Cuivre Ay, =1,5409 A). Les relations entre ces

différents parametres sont données dans I’annexe B. Dans le cas symétrique, les 2
variables () et O se confondent. Attention, pour obtenir la profondeur de pénétration

réellement irradiée, on doit multiplier § par 2,3.

e Absorption dans Fe;O4 en montage symétrique

26 —=—B

N
b
1
(¢}

Profondeur caractéristique & (um)
o 8
1 1 1

T T T T T T T 1
60 80 100 120 140 160 180 200

Angle 26 (Degré)

angle 20 (°) [ & (um) £ (um)
Cuivre Cobalt

0 0.00 0.00
20 1.20 4.75
40 2.36 9.36
60 3.46 13.69
80 4.44 17.60
90 4.89 19.36
100 5.30 20.97
120 5.99 23.71
140 6.50 25.73
160 6.81 26.96
180 6.91 27.38




Annexe D : Synthése des données pour les différents oxydes et substrats

e Absorption dans Fe;O4 en montage asymétrique, anticathode au Cuivre

angle 20 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)

0.1 0.024 0.024 0.024 0.024 0.024 0.012
0.5 0.119 0.119 0.120 0.119 0.119 0.060
1 0.233 0.236 0.237 0.237 0.233 0.121
2 0.449 0.463 0.466 0.464 0.453 0.241
5 0.999 1.089 1.108 1.099 1.046 0.602
10 1.592 1.957 2.041 2.026 1.890 1.200
15 1.789 2.619 2.822 2.822 2.619 1.789
20 1.592 3.086 3.467 3.509 3.269 2.364

Profondeur caractéristique & (um)

e Absorption dans Fe;O4 en montage asymétrique, anticathode au Cobalt

angle 20 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)

0.1 0.095 0.095 0.095 0.095 0.095 0.048
0.5 0.470 0.473 0.474 0.473 0.470 0.239
1 0.922 0.937 0.939 0.937 0.924 0.478
2 1.779 1.836 1.847 1.838 1.793 0.956
5 3.957 4.314 4.389 4.354 4.143 2.386
10 6.307 7.752 8.084 8.026 7.486 4,754
15 7.086 10.375 11.178 11.178 10.375 7.086
20 6.307 12.224 13.731 13.901 12.948 9.364

Profondeur caractéristique & (um)
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4. Nickel (Ni)

Données cristallographiques [HANDBOOK]

Systeme : Cubique
Sous groupe spatial : Fm3 mn°225

Classe : m 3 m (Hermann — Mauguin) ou Oh (Schoenflies)

Paramétres du réseau - a=b=c= 3,517A; a=B=y=90°
Masse molaire 3 Densité
(e/mol) Volume (A’) (e/er)
58,69 42,5 8,91
d,, = a — et 20 =2x arcsin[ A ]
(h2 +k* +12) 2dy
Angle de Bragg Angle de Bragg

Plans (hkd) dua (A) 20 (°) au Cobalt | 26 (°) au Cuivre

100 3.517 29.47 25.31

110 2.487 42.16 36.09

111 2.031 52.27 44.60

200 1.759 61.15 51.97

211 1.436 77.07 64.90

220 1.243 92.01 76.58

311 1.060 115.03 93.20

222 1.015 123.54 98.73

Coefficients thermo — mécaniques
Références [SCHO91] [HUNO3] [HUNO9S]
Coefficient de dilatation
o (x10° K 17,6 17,6 17,6
Module d’Young
E (GPa) / 200 200 ~ 205
Coefficient de Poisson v / / 0,3~0,333
(2 850°C) Coefficient A (MPa.s"™) Exposant de fluage N
Références : [HUNIS] 236 4,87

D-13




Annexe D : Synthése des données pour les différents oxydes et substrats

Coefficients élastiques microscopiques a 25°C, [HANDBOOK]
La matrice Cin (en GPa) est : En inversant, on a la matrice Sin (en Gpa™) :

2481|1549 | 149 | O 0 0 7.86-03 | -30E-03[ -30E-03] 0 0 0
1549 | 2481 | 149 | O 0 0 3.0E-03] 78503 | -30E-03] 0 0 0
1549 | 1549 | 2481 | O 0 0 -30E-03] -3.0E-03] 78E:03] 0 0 0
0 0 0 [1242] 0 0 0 0 0 [81E0] 0 0
0 0 0 0 [1242] 0 0 0 0 0 [81EM] 0
0 0 0 0 0 [ 142 0 0 0 0 0 [81Em

Coefficients élastiques mécaniques macroscopiques
On suppose que le polycristal est macroscopiquement isotrope (pas de texture). Ce qui
nous permet d’utiliser les relations de ’annexe C, soit :

Nickel Unités Reuss Voigt el Il
(moyenne)

= Cpt GPa 136.27 123.86 130.06
M= Cyf GPa 74.55 93.16 83.85
A+2u = Cqf! GPa 285.36 310.18 297.77
E GPa 197.28 239.49 218.38
v 0.323 0.285 0.304
Sy, = -vIE TPa’ -1.638 -1.192 1.415
Su'12 = (1+ v)E TPa™ 6.707 5.367 6.037
Sii'= Sy, +S,,' /2 TPa’ 5.069 4.176 4.622

Coefficients élastiques radiocristallographiques macroscopiques
De la méme fagon, en utilisant les relations de I’annexe C, on a :

Nickel Unités Plans (hkl) Reuss Voigt Weztzld —IEil
(moyenne)
E GPa 100 129.02 184.26
110 227.34 233.42
111 304.76 272.12
200 129.02 239.49 184.26
211 227.34 233.42
220 227.34 233.42
311 17714 208.32
222 304.76 272.12
Y 100 0.384 0.335
110 0.296 0.291
111 0.227 0.256
200 0.384 0.285 0.335
211 0.296 0.291
220 0.296 0.291
311 0.341 0.313
222 0.227 0.256
Si' = -vIE TPa™ 100 -2.979 -2.085
110 -1.303 -1.247
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111 -0.744 -0.968
200 -2.979 -1.192 -2.085
21 -1.303 -1.247
220 -1.303 -1.247
311 -1.926 -1.559
222 -0.744 -0.968
Su'/2=(1+v)E| TPa' 100 10.730 8.048
110 5.702 5.534
111 4.026 4.696
200 10.730 5.367 8.048
21 5.702 5.534
220 5.702 5.534
311 7.572 6.469
222 4.026 4.696
Courbes d’absorption des rayons X
Les coefficients caractéristiques de 1’absorption sont : [ABSX]
Unités Au Cuivre Au Cobalt
Masse volumique p g.cm”> 8,91 8,91
Coeff. d’absorption p cm’.g’ 48,550 72,880
ip cm’ 432,581 649,361

A partir de ces données, on peut tracer 1’évolution de la profondeur de pénétration & en
fonction des parametres suivants : angle d’incidence Q et angle de Bragg 6. Ces courbes
sont données pour différents montages (symétrique et asymétrique) et différentes
anticathodes (Cobalt A, =1,7890 A, Cuivre Ay, =1,5409 A). Les relations entre ces

différents parametres sont données dans I’annexe B. Dans le cas symétrique, les 2
variables () et O se confondent. Attention, pour obtenir la profondeur de pénétration

réellement irradiée, on doit multiplier § par 2,3.

e Absorption dans Ni en montage symétrique

Profondeur caractéristique & (um)

T T T T T T T 1
60 80 100 120 140 160 180 200

Angle 20 (Degré)

angle 26 (°) € (Hm) & (Mm)

Cuivre Cobalt
0 0.00 0.00
20 2.01 1.34
40 3.95 2.63
60 5.78 3.85
80 7.43 4.95
90 8.17 5.44
100 8.85 5.90
120 10.01 6.67
140 10.86 7.24
160 11.38 7.58
180 11.56 7.70




Annexe D : Synthése des données pour les différents oxydes et substrats

e Absorption dans Ni en montage asymétrique, anticathode au Cuivre

angle 20 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)
0.1 0.040 0.040 0.040 0.040 0.040 0.020
0.5 0.198 0.200 0.200 0.200 0.198 0.101
1 0.389 0.395 0.397 0.396 0.390 0.202
2 0.751 0.775 0.780 0.776 0.757 0.403
5 1.670 1.821 1.853 1.838 1.749 1.007
10 2.662 3.272 3.413 3.388 3.160 2.007
15 2.992 4.380 4.719 4.719 4.380 2.992
20 2.662 5.161 5.797 5.868 5.466 3.953
Profondeur caractéristique & (um)
e Absorption dans Ni en montage asymétrique, anticathode au Cobalt
angle 26 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)
0.1 0.027 0.027 0.027 0.027 0.027 0.013
0.5 0.132 0.133 0.133 0.133 0.132 0.067
1 0.259 0.263 0.264 0.264 0.260 0.134
2 0.500 0.516 0.519 0.517 0.504 0.269
5 1.113 1.213 1.234 1.224 1.165 0.671
10 1.774 2.180 2.273 2.257 2105 1.337
15 1.993 2.918 3.143 3.143 2918 1.993
20 1.774 3.438 3.862 3.909 3.641 2.634

Profondeur caractéristique & (um)
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5. Oxyde de nickel (Ni1O)

Données cristallographiques [HANDBOOK]

Systeme : Cubique
Sous groupe spatial : Fm 3 m n°225
Classe : m 3 m (Hermann — Mauguin) ou Oh (Schoenflies)

Paramétres du réseau - a=b=c= 4,173 A ; a=pB=y=90°
Masse molaire 3 Densité
(e/mol) Volume (A’) (e/er)
74,69 72,7 6,7
d,, = a — et 20 =2x arcsin[ A ]
(h2 +k’ +12) 2dy
dia (A) Angle de Bragg Angle de Bragg
Plans (hkd) 20 (°) au Cobalt | 26 (°) au Cuivre
111 2.409 43.59 37.30
200 2.087 50.77 43.34
211 1.704 63.34 53.78
220 1.475 74.64 62.96
311 1.258 90.62 75.52
222 1.205 95.90 79.52
400 1.043 118.06 95.21
331 0.957 138.25 107.18
Coefficients thermo — mécaniques
Références [SCHO91] [HUNO3] [HUNO9S]
Rapport de Pilling et
Bedworth : RPB 1,65 1,66 1,65
NiO / Ni
Coefficient de dilatation
o (x10° K™) 17,1 14,5 14,5
Module d’Young 315 191 ~ 220 210 ~ 260
E (GPa) (couche a 800°C) (2 25°C)
Coefficient de Poisson v 0,32 / 0,29
(a 850°C) Coefficient A (Mpa.s'™) Exposant de fluage N
Références : [HUNI9S] 2600 6,9
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Coefficients élastiques microscopiques a 25°C, [ROB90]

La matrice Cin (en GPa) est :

En inversant, on a la matrice Sin (en Gpa™) :

Coefficients élastiques mécaniques macroscopiques

On suppose que le polycristal est macroscopiquement isotrope (pas de texture). Ce qui

nous permet d’utiliser les relations de ’annexe C, soit :

270 | 125 | 125 0 0 0 5.2E-03 | -1.7E-03| -1.7E-03 0 0
126 | 270 | 125 0 0 0 -1.7E-03| 52E-03 | -1.7E-03 0 0
125 | 125 | 270 0 0 0 -1.76-03| -1.7E-03| 52603 0 0
0 0 0 105 0 0 0 0 0 |95803] O 0
0 0 0 0 105 0 0 0 0 95603 0
0 0 0 0 0 105 0 0 0 0 [95:03

Oxyde de nickel Unités Reuss Voigt WeemtElo = 1al
(moyenne)

A =Cy) GPa 113.98 112.00 112.99
M= Cyf GPa 89.04 92.00 90.52
A+2u = Cqf! GPa 292.05 296.00 294.02
E GPa 228.06 234.51 231.28
v 0.281 0.275 0.278
Sy, = -vIE TPa’ -1.231 -1.171 -1.201
Su'12 = (1+ v)E TPa™ 5.616 5.435 5.525
Si'=S,' +Su' 2|  TPa’ 4.385 4.264 4.325

Coefficients élastiques radiocristallographiques macroscopiques
De la méme fagon, en utilisant les relations de I’annexe C, on a :

OX.yde de Unités Plans (hkl) Reuss Voigt Wizl =1l
nickel (moyenne)

E GPa 111 262.08 248.29
200 190.89 212.70
211 239.73 237.12
220 239.73 234 .51 237.12
311 218.90 226.70
222 262.08 248.29
400 190.89 212.70
331 24583 240.17

v 111 0.248 0.261

200 0.316 0.295

211 0.269 0.272

220 0.269 0.275 0.272

311 0.290 0.282

222 0.248 0.261

400 0.316 0.295

331 0.264 0.269

Sip' = -viE TPa’ 111 -0.946 -1.058
200 -1.658 -1.414
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21 -1.124 -1.147
220 -1.124 -1.171 -1.147
311 -1.323 -1.247
222 -0.946 -1.058
400 -1.658 -1.414
331 -1.072 -1.121
Su'/2=(1+v)E| TPa' 111 4.762 5.098
200 6.897 6.166
21 5.296 5.365
220 5.296 5.435 5.365
311 5.891 5.663
222 4.762 5.098
400 6.897 6.166
331 5.140 5.288
Courbes d’absorption des rayons X
Les coefficients caractéristiques de 1’absorption sont : [ABSX]
Ni Unités Au Cuivre Au Cobalt
Masse volumique p g.cm”> 6,7 6,7
Coeff. d’absorption p cm’.g’ 29,750 44,975
up cm’ 199,325 301,333

A partir de ces données, on peut tracer 1’évolution de la profondeur de pénétration & en
fonction des parametres suivants : angle d’incidence Q et angle de Bragg 6. Ces courbes
sont données pour différents montages (symétrique et asymétrique) et différentes
anticathodes (Cobalt A, =1,7890 A, Cuivre Ay, =1,5409 A). Les relations entre ces

différents parametres sont données dans I’annexe B. Dans le cas symétrique, les 2
variables () et O se confondent. Attention, pour obtenir la profondeur de pénétration

réellement irradiée, on doit multiplier § par 2,3.

e Absorption dans NiO en montage symétrique

Profondeur caractéristique & (um)

40 60

Angle 26 (Degré)

T T T T T T 1
80 100 120 140 160 180 200

angle 20 (°) [ & (um) £ (um)
Cuivre Cobalt

0 0.00 0.00
20 4.36 2.88
40 8.58 5.68
60 12.54 8.30
80 16.12 10.67
90 17.74 11.73
100 19.22 12.71
120 21.72 14.37
140 23.57 15.59
160 24.70 16.34
180 25.08 16.59
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e Absorption dans NiO en montage asymétrique, anticathode au Cuivre

angle 26 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)

0.1 0.087 0.087 0.087 0.087 0.087 0.044
0.5 0.430 0.433 0.434 0.433 0.430 0.219

1 0.845 0.858 0.861 0.858 0.847 0.438
2 1.630 1.682 1.692 1.684 1.643 0.875
5 3.625 3.952 4.021 3.989 3.796 2.186
10 5.778 7.102 7.406 7.353 6.859 4.356
15 6.492 9.506 10.241 10.241 9.506 6.492
20 5.778 11.200 12.580 12.736 11.863 8.579

Profondeur caractéristique & (um)

e Absorption dans NiO en montage asymétrique, anticathode au Cobalt

angle 20 (°) 30 60 90 120 150 180
angle Q (°)

0.1 0.058 0.058 0.058 0.058 0.058 0.029
0.5 0.285 0.287 0.287 0.287 0.285 0.145
1 0.559 0.568 0.569 0.568 0.560 0.290
2 1.078 1.112 1.119 1.114 1.087 0.579
5 2.398 2.614 2.660 2.639 2.511 1.446
10 3.822 4.698 4.899 4.864 4.537 2.881
15 4.295 6.288 6.774 6.774 6.288 4.295
20 3.822 7.408 8.321 8.424 7.847 5.675

Profondeur caractéristique & (um)
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