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Introduction générale

Les matériaux actifs appliqués actuellement, comme les piézoélectriques et les
magnétostrictifs, peuvent respectivement changer leur forme par I’application d’un champ
électrique, et d’un champ magnétique. La portée des allongements relatifs de ces matériaux,
est typiquement de I’ordre du dixieme de pour cent. Le développement de ces matériaux
fonctionnels, et plus précisément des céramiques piézoélectriques, a été une condition
primordiale au développement de plusieurs nouvelles innovations. Les applications vont du

microscope a effet tunnel aux nouveaux injecteurs piézoélectriques pour I’automobile.

Les alliages a memoire de forme constituent une autre classe de matériaux intelligents. Ils
peuvent présenter des changements de forme réversibles, déclenchés par des variations de la
température. L’origine de cet effet mémoire de forme est la transformation de phase réversible
entre une phase austénite haute température, et une phase martensite basse température.

Dans des monocristaux particuliers d’alliages a mémoire de forme possédant des propriétés
magnétiques, un nouveau mécanisme fondamental d’actionnement a été découvert en 1996
dans la phase martensite. 1l a été observé, que des champs magnétiques relativement faibles
(inférieurs au tesla), sont suffisants pour faire mouvoir les plans de macle du matériau. Les
plans de macle constituant des frontieres entre régions de différentes orientations
cristallographiques, leur mise en mouvement conduit a une réorientation du cristal. Ceci
permet de contrdler la microstructure et la forme de I’échantillon, par application d’un champ
magnétique extérieur. Au cours de I’année 2002, I’optimisation de ce nouvel effet mémoire de
forme a mené a I’observation d’allongements relatifs qui atteignent la dizaine de pour cent
dans les monocristaux d’alliages Ni-Mn-Ga. Ces déformations sont deux ordres de grandeur
plus grandes que celles des piézoélectriques ou magnétostrictifs. Grace a la combinaison
unique d’une tres grande déformation, d’une haute densité d’énergie, et d’une fréquence
d’actionnement magnétique qui est relativement élevée, les alliages magnétiques a mémoire
de forme ouvrent la porte a de nouvelles applications, qui ne peuvent pas étre réalisées avec

les matériaux actifs classiques.

En collaboration avec Schneider Electric et dans le but d’utiliser le potentiel élevé de
miniaturisation de I’effet mémoire de forme magnétique, les recherches se sont concentrées

sur la réalisation de films Ni-Mn-Ga dans ce travail de thése. Depuis les travaux pionniers



Introduction générale

réalisés en utilisant I’épitaxie par jet moléculaire, des efforts considérables ont été menés pour
élaborer des films Ni-Mn-Ga, en utilisant d’autres méthodes de dép6t plus rapides et moins
onéreuses. La progression dans ce sens a néanmoins été particulierement lente. Ce n’est que
tres récemment, en 2008, que furent observés les premiers réarrangements induits
magnétiquement dans des films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement sur MgO (001) par
pulvérisation cathodique. Ces réorientations de microstructure se réalisent cependant sans
changement de forme, car une des interfaces du film est bloquée par le substrat rigide. La
libération des films déposés épitaxiallement s’est depuis retrouvée au centre des recherches
sur les films Ni-Mn-Ga. Bien que des méthodes de libération aient été proposées et
appliquées, aucun des films libres déposés épitaxiallement par pulvérisation cathodique ne

présente & ce jour d’effet mémoire de forme magnétique.

Ce travail de thése s’articulera en cing chapitres. Dans un premier temps, le chapitre |
introduira le principe fondamental des différents effets mémoire de forme et présentera, de
maniere plus détaillée, la science des alliages Ni-Mn-Ga.

Un deuxiéme chapitre présentera succinctement la technique d’élaboration de film utilisée au
cours de cette thése, a savoir la pulvérisation cathodique magnétron. La deuxiéme
arborescence du chapitre 1l se concentrera sur la description des différentes techniques de
caractérisation, qui ont permis d’analyser la structure, la texture et les microstructures, ainsi
que d’étudier les transformations martensitiques et les propriétés magnétiques des films

obtenus.

Une troisieme arborescence décrira les paramétres de dépdt et de traitement thermique, qui
ont permis I’obtention de films libres polycristallins libéres de leur substrat, ainsi que des

films déposés épitaxiallement sur MgO (001).

Une quatrieme partie traitera de I’étude des propriétés intrinseques aux films libres
polycristallins. La structure, la texture, les propriétés magnétiques et I’effet surface & mémoire
de forme de ces films seront analysées.

Enfin, le dernier chapitre se focalisera sur une série de films Ni-Mn-Ga de différentes
compositions, déposés épitaxiallement en utilisant un procédé de copulvérisation. L’effet
mémoire de forme magnétique des alliages Ni-Mn-Ga, se produit uniquement dans certaines

phases martensites modulées, dont la nature est encore énormément débattue aujourd’hui.
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Nous verrons que I’analyse détaillée des structures et textures de nos films déposés

épitaxiallement a permis de mieux comprendre la nature des martensites modulées des

alliages Ni-Mn-Ga.
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Chapitre I :

Alliages magnétiques a mémoire de forme et

déformations « géantes » induites par le champ magnétique

I. Alliages a mémoire de forme

Lorsqu’un métal ou alliage métallique est soumis & une contrainte mécanique supérieure a sa
limite d’élasticité, il subit habituellement une déformation plastique qui subsiste aprés
cessation de la contrainte. Cette deformation n’évolue alors plus ou trés peu lors de
traitements thermiques ultérieurs. Les alliages a mémoire de forme semblent échapper a ce
comportement familier aux métallurgistes et mécaniciens : un échantillon d’un tel alliage,
déformé de fagon apparemment plastique a une température donnée, peut intégralement
récupérer sa forme initiale par simple chauffage. Cette déformation peut atteindre la dizaine
de pour cent en traction. Ce phénoméne est appelé mémoire de forme et est associé a une
transformation structurale de type martensitique réversible, qui se produit entre la température
a laquelle I’échantillon est déformé et celle a laquelle il est réchauffé pour qu’il retrouve sa
forme. Cette transformation martensitique est aussi a I’origine d’autres propriétés

thermoélastiques inhabituelles telles que la superélasticité [Guénin, 1996].
I.1. Transformation martensitique thermoélastique

L’Effet Mémoire de Forme (EMF) est étroitement lié a une transformation structurale
réversible du réseau cristallin. Lors de cette transformation, la phase mére haute température
de symétrie cubique, se transforme en une phase fille basse température de symétrie moindre.
La transformation responsable de I’effet mémoire de forme est de type martensitique, la phase

mere est appelée austénite et la phase fille martensite [Guénin, 1996].

La transformation se déroule sans diffusion et se réalise uniquement par réarrangement
structural du réseau cristallographique. Les déplacements collectifs d’atomes mis en jeu sont
tres faibles, typiquement de I’ordre du dixiéme d’une distance interatomique [Christian,
1965]. La premiere étape de la Transformation Martensitique (TM), est la nucléation de
régions martensitiques dans la phase mére austénitique. Ces régions possédent des paramétres

de maille sensiblement différents de la phase mére et sont donc déformées par rapport au
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réseau environnant. Ceci conduit alors a la présence de contraintes locales d’élongation ou de
contraction, selon les différentes orientations cristallographiques. La relaxation de ces
contraintes s’opére par la formation de macles (figure 1.1.). La formation des macles de
martensite nécessite un plan invariant, appelé plan de macle, le long duquel les mailles
tournent afin de restaurer la continuité du réseau cristallographique a travers le plan de macle
[Wechsler et al., 1956 ; Khachaturyan et al., 1991].

Austénite

a

a

Transformation martensitique

o
a Martensite tétragonale maclée
C
C
d

Figure 1.1. Représentation schématique de la formation de martensite maclée, lors de la
transformation martensitique. Le schéma présente I’exemple des variantes A et C d’une martensite

tétragonale.

Les domaines, qui different de par leur orientation cristallographique, sont appelés variantes.
L’angle de rotation a entre deux variantes partenaires découle des paramétres de la maille

tétragonale :
Vs a .
a= 2*{z—arctan(—ﬂ Equation (1.1.)
c

Le refroidissement d’un Alliage a Mémoire de Forme (AMF) induit la transformation
martensitiqgue dans la phase mere austénitique. Cette transformation commence a la
température Mg (Martensite Start) et finit a la température Mg (Martensite Finish). Les
températures de début et de fin de la transformation inverse, lors de la nucléation de
I’austenite dans la martensite, sont communément dénommees As (Austenite Start) et Ar
(Austenite Finish). Ces températures caractéristiques peuvent étre déterminées a la position
ou la dépendance en température de certaines propriétés physiques s’écarte de la tendance
normale. Dans la littérature, la méthode conventionnelle des tangentes est trés largement

utilisée pour déterminer les températures des transformations. La figure 1.2 ci-aprés représente
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la dépendance en température de la résistance électrique, pour un AMF présentant une TM
réversible. Dans les phases austénite et martensite, la résistance électrique présente un
comportement métallique. La martensite possédant une résistivité intrinsequement plus élevee
que l’austénite, le passage de la transformation martensitique est caractérisée par une
augmentation abrupte de la résistance électrique. Similairement, une baisse drastique de la

résistance est observée lors de la transformation inverse.

Résistance 4
électrique

Austénite

Martensite [

»

Température

Mg Ms

Figure 1.2. Dépendance en température de la résistance électrique, pour un AMF présentant une TM
réversible. Les températures caractéristiques sont déterminées a la position ou la pente de la

résistance commence a varier.

La température moyenne Ty est couramment utilisée pour décrire la

transformation réversible :

+M
Ty _A+Ms 5 8 Equation (1.2.)
D’un point de vue thermodynamique, cette température correspond au point ou les énergies de
Gibbs des deux phases sont égales. La largeur du cycle d’hystérésis thermique dépend des

énergies élastiques et de surfaces stockées pendant la transformation [Guénin, 1996].

La transformation martensitique est nécessaire mais ce n’est pas une condition suffisante pour
obtenir un effet mémoire de forme [Zhang, 2009]. L’effet est seulement observé dans les
alliages possédant une Transformation Martensitique Thermoélastique (TMT), qui montre des

propriétés particulieres [Christian, 1965] :
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- Lors d’une TMT, la martensite croit de maniére continue avec un abaissement de la
température. Ce n’est pas le cas des transformations martensitiques classiques, pour
lesquelles la martensite se forme quasiment instantanément.

- Le chemin de transformation inverse est le méme que pour la transformation
martensitique, ce qui n’est généralement pas realisable dans le cas de transformations
martensitiques classiques.

- Les matériaux qui présentent une TMT possedent une structure austénitique ordonnée,
tandis que ceux qui montrent une TM classique ont souvent une structure austénitique
désordonnée.

- Du fait du grand ordre cristallographique, I’énergie d’interface générée pendant la
TMT entre les phases austénite et martensite est bien plus faible comparée a une TM

classique.
1.2. Effet mémoire de forme

Les phases martensites des alliages & mémoire de forme peuvent se déformer facilement grace
a la grande mobilité des plans de macle. La martensite induite par refroidissement en dessous
de la température de transformation martensitique possede un état multi-variantes. Le
réarrangement des variantes de martensite se produit lorsqu’une contrainte mécanique
suffisamment élevée est appliquée. Le réarrangement est observé par un plateau dans les
courbes contraintes-déformations (figure 1.3.). A la fin du plateau, la martensite se retrouve

dans un état constitué d’une unique variante.

ol —71 r 1T r 11171
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Figure 1.3. Déformation en fonction de la contrainte de traction appliquée, pour la phase

martensitique tétragonale d’un alliage & mémoire de forme Ni-Mn-Ga [Sdderberg, 2004].
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Lorsque la contrainte appliquée dépasse une contrainte critique, les plans de macle
commencent a se mouvoir et de grandes déformations sont obtenues sous une contrainte
extérieure approximativement constante. Cette contrainte est par la suite dénommée contrainte
de réarrangement. Les déformations sont obtenues par réarrangement structural de la structure
martensitiqgue maclée, la variante favorablement orientée croit au détriment des autres
variantes, comme représenté schématiquement en figure 1.3. La déformation maximale avant
rupture du matériau dépend de la tétragonalité de la phase martensite. La figure 1.4 ci-apres

décrit schématiquement les trois mécanismes de I’effet mémoire de forme :

- L’alliage est d’abord refroidi en dessous de Mg, I’austénite se transforme alors
totalement en martensite maclée.

- L’application d’une contrainte permet de déformer la martensite maclée par
réarrangement structural.

- La troisieme étape consiste a chauffer I’alliage au-dessus de la température Ag. Ce

dernier se transforme alors totalement en austénite et la forme initiale est restaurée.

»

Déformation 4 . T .
Martensite M Austénite

AN

e 4—?— |

Température

Figure 1.4. Représentation schématique des mécanismes gouvernant I’effet mémoire de forme.

Il est également possible d’éduquer un AMF par répétition de cycles thermomécaniques
spécifiques. L éducation permet d’introduire un certain nombre de dislocations induisant des
contraintes internes orientées dans la phase mere. Lors du refroidissement de I’alliage, ces
contraintes provoquent la croissance préférentielle d’une variante de la martensite maclée. Le
matériau présente alors deux positions stables : une au dessus de Ty et I’autre en dessous de
Twm, I’étape 2 de la figure 1.4 n’est pas nécessaire. Ce phénomene est connu sous le nom

d’effet mémoire double sens [Guénin, 1996].



Chapitre 1 : Alliages magnétiques a mémoire de forme et déformations « geantes » induites par le champ
magnétique

Parmi les propriétés remarquables des AMF, il faut également citer I’effet superélastique qui
est en fait un effet mémoire de forme contrdélé par application d’une contrainte mécanique.
Une force externe suffisamment intense permet d’induire la TMT et de favoriser une
orientation des variantes de martensite. Ceci conduit alors & I’observation d’une déformation
macroscopique du matériau a des températures bien supérieures a Ar. Apres cessation de la
sollicitation mécanique, la phase martensite se transforme en austénite et la forme originale
est restaurée. Cet effet se produit car la formation de martensite maclée est énergétiqguement le

processus le plus favorable pour relaxer la contrainte appliquée [Guénin, 1996].
1.3. Matériaux et applications

L’effet mémoire de forme a été découvert par Chang et Read qui observérent la capacité d’un
alliage binaire or-cadmium a retrouver une forme connue apres avoir été déformé [Chang et
Read, 1951]. L’EMF est longtemps resté une curiosité de laboratoire. Ce n'est qu'en 1963, lors
de la découverte de I’effet mémoire de forme d'un alliage intermétallique nickel-titane par
Buehler et Wiley du Naval Ordnance Laboratory (origine du nom « nitinol » Nickel-Titane
Naval Ordnance Laboratory) [Buehler et al., 1963], que l'intérét pour la recherche et le
potentiel commercial des alliages a mémoire de forme prirent réellement leur envol. Depuis,
d’autres alliages exhibant des propriétés de mémoire de forme ont été développés, les plus
populaires commercialement étant des alliages ternaires contenant du cuivre tels que Cu-Al-
Ni, Cu-Zn-Al et Cu-Al-Be [Guénin, 1996].

Les applications des alliages a mémoire de forme concernent des domaines trés variés allant
de I’ingénierie mécanique a la médecine en passant par les produits domestiques et méme la
mode. La connexion de tubes est historiquement le premier type d’application (société
Raychem) : un manchon cylindrique en alliage Ni-Ti, dont la température de transformation
est largement en dessous de la température ambiante, est fabriqué de telle sorte que son
diamétre intérieur en phase mére soit légerement inférieur & la cote extérieure des tubes a
joindre. En dessous de la température Mg, ce manchon est deformé pour que son diametre
interne devienne supérieur au diamétre des tubes. Le manchon, enfilé sur les tubes, reprend sa
forme initiale par chauffage a I’ambiante et assure ainsi la liaison, rendant I’ensemble étanche.
Ce systeme a été utilisé pour raccorder les tuyauteries hydrauliques des avions de chasse F14
des 1967. De nombreuses applications industrielles ont ensuite vu le jour : les connexions
électriques a base de cuivre Souriau, le compteur de cycle de cuisson pour friteuse SEB en

alliage Cu-Al-Ni ou le thermo-marqueur pour congélateur Imago, qui utilise un ressort


http://fr.wikipedia.org/w/index.php?title=Naval_Ordnance_Laboratory&action=edit
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hélicoidal en alliage Cu-Zn-Al. L’ effet superélastique a également inspiré un grand nombre de
chercheurs et d’ingénieurs et a donné naissance a des applications diverses a base d’alliages
Ti-Ni : fils guides pour cathéter, fils d’orthodontie, armatures de soutiens-gorges ou encore
montures de lunettes [Guénin, 1996].

La fréquence de fonctionnement des alliages a mémoire de forme est cependant limitée a une
centaine d’hertz du fait de la nature thermique de la sollicitation [Otsuka et Wayman, 1998 ;
Krulevitch et al., 1996 ; Otsuka et Ren, 1999]. Le couplage des propriétés magnétiques et
thermiques a été récemment démontré dans les Alliages Magnétiques a Mémoire de Forme
(AMMF).

I1. Alliages Magnétiques a Mémoire de Forme

En plus de la TMT, les AMMF possédent des propriétés magnétiques. Le couplage magnéto-
structural de ces matériaux a conduit a la découverte de nombreux autres effets. Dans I’effet
mémoire de forme magnétique des alliages Ni-Mn-Ga, découvert en 1996 par Ullakko et al.,
la structure de la martensite maclée se réarrange sous I’application d’un champ magnétique
[Ullakko et al., 1996].

11.1. Réarrangement de la structure martensitique par le champ magnétique
11.1.1. Mécanisme de réarrangement induit par le champ magnétique

L’effet mémoire de forme magnétique est un Réarrangement de la martensite maclée Induit
Magnétiqguement (RIM). Les phases martensites des AMMF possedent un axe de facile
aimantation du fait de leur anisotropie magnétocristalline. En I’absence de champ magnétique
extérieur, les moments magnétiques de chaque variante pointent en direction de I’axe de facile
aimantation de la maille martensitique (axe c¢). Lorsqu’un champ magnétique est appliqué au
systeme, les moments magnétiques tendent a s’aligner dans la direction du champ magnétique
afin de réduire I’énergie magnétique du systéme. L’alignement se réalise par la croissance de
la variante la plus favorablement orientée par mouvement des plans de macle (figure 1.5). Les
plans de macle commencent a se mouvoir lorsque le champ magnétique dépasse une valeur
critique pour laquelle la différence d’énergie Zeeman entre deux variantes dépasse I’énergie
mecanique nécessaire au déplacement collectif des atomes au voisinage du plan de macle

[Ullakko et al., 1996]. Cet aspect est développé dans les paragraphes 11.1.3 et 111.2.3.

10



Chapitre 1 : Alliages magnétiques a mémoire de forme et déformations « geantes » induites par le champ
magnétique

v

Figure 1.5. Représentation schématique du réarrangement de la martensite maclée par application
d’un champ magnétique extérieur. Le schéma présente I’exemple d’une martensite pseudo-

orthorhombique, le petit axe c est I’axe de facile aimantation.

L’activation de ce processus nécessite deux conditions : une forte anisotropie
magnétocristalline et une faible contrainte de réarrangement. La premiére condition assure le
blocage des moments de chaque variante selon I’axe de facile aimantation. La seconde
condition, corrélée a la premiére, assure que le mouvement des plans de macle se réalise dans
un champ modéré, bien inférieur au champ nécessaire a aligner les moments dans la direction
du champ par simple rotation. De plus, il a été démontré que le mouvement des plans de
macle se réalise en I’absence de mouvement des parois des domaines magnétiques.
L’augmentation de I’aimantation dans les variantes dont I’axe de facile aimantation est
quasiment perpendiculaire au champ, se réalise uniquement par rotation des moments

magnétiques pendant le mouvement des plans de macle [Lai et al., 2007].
11.1.2. Déformations géantes induites par le champ magnétique

Comme décrit précédemment, un processus de démaclage se produit lorsque les variantes de
martensite sont soumises a I’application d’un champ magnétique extérieur. Une variante croit
au détriment de I’autre et ce phénomeéne est accompagné d’une déformation macroscopique.
L’ optimisation de cet effet a conduit a I’observation de déformations de 9.5%, induites par un
champ magnétique inférieur au tesla, dans une martensite monocristalline [Sozinov et al.,
2002]. Le meécanisme pour obtenir de telles déformations est décrit en figure 1.6.
L’échantillon est d’abord soumis a une contrainte mécanique pour obtenir un état ou une

variante unique de martensite (variante A de la figure 1.6) occupe tout le volume de

11
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I’échantillon. La variante cristallise dans une maille pseudo-orthorhombique avec une
tétragonalité inférieure a un (c/a<l). Les structures cristallographiques des différentes phases
martensites des alliages Ni-Mn-Ga sont détaillées au paragraphe Il1l.1. Son axe de facile
aimantation est orienté le long du petit axe c. Lorsqu’un champ magnétique perpendiculaire a
I’axe de facile aimantation de la structure est appliqué, la variante dont I’axe de facile
aimantation est trés proche de la direction du champ (variante B de la figure 1.6) nuclée dans
la variante initiale (variante A de la figure 1.6) pour réduire I’énergie magnétique du systeme.
Les nouvelles variantes sont maclées avec les variantes initiales. Lorsque le champ
magnétique appliqué depasse une valeur critique, les nouvelles variantes croissent par
mouvement des plans de macle. Finalement, la structure de I’échantillon est uniquement
composée de la nouvelle variante. L’intensité de la déformation dépend de la tétragonalité de
la phase martensite. Elle peut atteindre 10% [Sozinov et al., 2002], une valeur deux ordres de
grandeur supérieure aux déformations observées dans les matériaux piézoélectriques [Park et
Shrout, 1997, Li et al., 2008] et magnétostrictifs [Pasquale, 2003] (voir paragraphe 11.3.2).

]

Al=l(a/c-1)
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Figure 1.6. A partir d’un état variante unique, I’application d’un champ magnétique perpendiculaire
a la direction de facile aimantation de la variante initiale transforme les variantes A en variantes B et

induit une élongation Al = |(a/c-1) dans la direction perpendiculaire au champ magnétique appliqué.

Le processus de réarrangement conduit également a une augmentation abrupte de
I’aimantation [Heczko et al., 2002 ; Heczko, 2005 ; Wilson et al., 2007]. La figure 1.7
représente le cycle d’aimantation typique ainsi que I’évolution de la déformation avec le
champ magnétique pour un monocristal Ni-Mn-Ga. Avant les mesures d’aimantation,

I’échantillon est soumis a une contrainte mécanique pour obtenir un état possédant une unique

12
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variante. La croissance de la nouvelle variante résulte en une augmentation abrupte de
I’aimantation en raison du grand degré d’alignement de I’aimantation des nouvelles variantes
par rapport au champ. Comme le montre la figure 1.7, une hausse de 1’aimantation (AM)
d’environ 50% de I’aimantation & saturation est induite pendant le réarrangement structural.
Ce processus est accompagné d’une déformation macroscopique d’environ 5,5%. Le procédé
de désaimantation ne suit pas le méme chemin que le procédé d’aimantation, indiquant que le
matériau conserve la déformation apres le réarrangement. L’application d’un champ
magnétique inverse aligne les moments magnétiques dans la direction du champ mais ne

permet pas de retrouver la structure initiale.
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Figure 1.7. Cycle d’aimantation (en haut) et déformation en fonction du champ (en bas) d’un
monocristal Ni-Mn-Ga présentant un effet RIM. Les mailles de la variante initiale (1) et de la variante
générée par le champ (1), sont représentées sur la figure [Heczko et al., 2002].

11.1.3. Réversibilité de la déformation lors de la suppression du champ magnétique

Afin d’obtenir une déformation complétement réversible lors de la suppression du champ
magnétique, une contrainte de compression peut étre appliquée perpendiculairement a la
direction du champ appliqué [Heczko, 2005]. Une telle contrainte peut faire nucléer la
variante initiale dans la variante générée par le champ lors de la cessation de ce dernier,

donnant lieu au retour a la forme initiale accompagné d’une chute abrupte de I’aimantation.
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L’intensité de la contrainte doit étre supérieure a la contrainte de réarrangement mais
inférieure a la contrainte exercée par le champ magnétique. Si la contrainte appliquée est plus
faible que la contrainte de réarrangement, le réarrangement inverse est partiel et I’échantillon
contient les deux types de variantes lorsque le champ est supprimé. Si la contrainte appliquée
est plus élevée que la contrainte exercée par le champ, le processus de RIM est supprimé. Les
trois cas sont illustrés en figure 1.8. La figure 1.8 révéle que, méme dans le cas du
réarrangement réversible, une hystérésis des champs d’activation est observée entre les

procédés d’aimantation et de désaimantation.
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Figure 1.8. Cycle d’aimantation (en haut) et déformation en fonction du champ (en bas) d’un
monocristal Ni-Mn-Ga sous différentes contraintes de compression appliquées perpendiculairement a
la direction du champ magnétique. L’échantillon montre un réarrangement partiellement réversible,
un réarrangement réversible et I’absence de réarrangement pour des contraintes mécaniques
appliguées de 0,6 MPa, 1.4 MPa et 3 MPa, respectivement. Le sens d’application et de suppression du

champ magnétique est indiqué par des fleches [Heczko, 2005].

La présence d’un comportement hystérétique peut étre expliquée par les inégalités ci-

dessous :
réarrangement réarrangement extérieure .
mag 2 O mec + mec Equatlon (|-3-)
extérieure réarrangement—inverse réarrangement .
nec 2 O pag + O ec Equation (1.4.)
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réarrangement réarrangement—inverse

Dans les inégalités précédentes, o, el Oy correspondent aux contraintes

exercées par le champ magnétique lors du réarrangement et du réarrangement inverse. Ces

réarrangement
mec

contraintes sont proportionnelles a I’intensité du champ magnétique appliqué. o et

extérieure

O e représentent respectivement la contrainte mécanique de réarrangement (plateau de la

figure 1.3.) et la contrainte mécanique extérieure appliquée a I’échantillon. Ces contraintes ne
dépendent pas du champ magnétique.

L’inégalité (1.3.) décrit la premiére partie du cycle, ou la force induite magnétiquement doit
étre suffisante pour dépasser la contrainte de réarrangement et la contrainte extérieure.
L’inégalité (1.4.) représente le processus de réarrangement inverse, pour lequel une grande
contrainte extérieure est nécessaire pour nucléer et faire croitre les variantes initiales. Les

inégalités précédentes peuvent étre réécrites sous la forme :

réarrangement extérieure réarrangement .

O mag 200 T O0me Equation (1.5.)
réarrangement—inverse extérieure réarrangement .

O mag 2 O e = O pee Equation (1.6.)

réarrangement—inverse
mag

réarrangement
mag

Il apparait alors que o, est inférieure ao, . Cette situation indique que le

processus de réarrangement inverse se produit pour une intensité de champ magnétique plus
faible que le réarrangement induit lors de I’application du champ magnétique, expliquant la

présence d’une hystérésis entre les deux processus.
11.2. Transformation martensitique métamagnétique

Depuis la découverte de deformations géantes induites par le champ magnétique dans les
alliages Ni-Mn-Ga [Ullakko et al., 1996 ; Sozinov et al., 2002], de nombreux autres alliages a
mémoire de forme magnétiques comme Fe-Pd [James et Wuttig, 1998 ; Sakamoto et al.,
2003 ; Wada et al., 2003], Fe-Pt [Kakeshita et al., 2000], Ni-Co-Ga [Wuttig et al., 2001 ;
Oikawa et al., 2001a] ou encore Ni-Co-Al [Oikawa et al., 2001a; Oikawa et al., 2001b ;
Morito et al., 2002] ont été déecouverts. Plus recemment, des chercheurs japonais ont montré
gue de nouveaux systemes d’AMMF comme Ni-Mn-In, Ni-Mn-Sn et Ni-Mn-Sb [Sutou et al.,
2004] ont la particularité de posseder une aimantation a saturation dans la phase martensite

beaucoup plus faible que dans la phase austénite.
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11.2.1. Décalage des températures de transformation martensitique sous un champ

magnétique

Le changement de température de transformation AT induit par une variation de champ
magnétique AH peut étre approximé dans le diagramme de phase magnétique par la relation

de Clausius-Clapeyron :

dH _ AS

_— NAM *A
dT  AM

et AT = ——
AS

H Equation (1.7.)

Dans I’équation précédente, T est la température absolue, H est le champ magnétique appliqué
et AM et AS sont respectivement la différence d’aimantation et d’entropie entre les phases
austénite et martensite [Kainuma et al., 2006]. Le fort AM des alliages Ni-Mn-In, Ni-Mn-Sn
et Ni-Mn-Sb permet d’obtenir des AT élevés, offrant la possibilité d’induire I’austénite dans
la phase martensite par application d’un champ magnétique. La figure 1.9 ci-aprés présente le
caractere thermomagnétique d’un alliage Ni-Co-Mn-In pour différentes valeurs du champ
magnétique extérieur [Kainuma et al., 2006]. Le dopage au cobalt permet d’augmenter la
température de Curie de I’alliage. Pendant la premiére chauffe, réalisée sous un champ
magnétique de 0,5 kOe (1st heating sur la figure 1.9 ; 0,5 kOe = 0,05 T), I’aimantation chute
drastiquement lors du passage de la température de Curie T¢ de la phase austénite. Une autre
chute abrupte de I’aimantation liée a la TMT est observée lorsque I’alliage est refroidi de
330K a 200K sous un champ de 0,5 kOe (0,05 T). Ensuite, lorsque I’échantillon est réchauffe,

I’aimantation augmente brusquement de nouveau lors du passage de la transformation inverse.
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Figure 1.9. Comportement thermomagnétique d’un alliage Ni-Co-Mn-In. L’échantillon a d’abord été
mesuré durant la chauffe, de la température ambiante a 473K et dans un champ de 0,5 kOe (0,05 T).
Les températures de transformation martensitique et de transformation inverse ont ensuite été
mesurées pour des champs de 0,5 kOe (0,05 T), 20kOe (2 T) et 70kOe (7 T) [Kainuma et al., 2006].
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La figure 1.9 révele que les températures des transformations décroissent rapidement lorsque
le champ magnétique appliqué augmente. Ceci est d0 a la grande différence d’aimantation
entre les phases austénite et martensite. En effet, I’aimantation de la martensite est trés faible
comparée a celle de la phase mére austénite, méme dans un champ de 70 kOe (7 T). L’état
magnétique de la phase martensite n’est cependant pas décrit précisément a ce jour, la
martensite pourrait étre antiferromagnétique ou paramagnétique [Kainuma et al., 2006]. Des
travaux similaires ont été effectués sur des monocristaux au sein du laboratoire et ont montrés

des résultats intéressants pour des applications magnétocaloriques [Bourgault et al., 2010].
11.2.2. Effet mémoire de forme métamagnétique

La découverte des Transformations Martensitiqgues Thermoélastiqgues Métamagnétiques
(TMTM) des systémes Ni-Mn-In, Ni-Mn-Sn et Ni-Mn-Sb a ouvert la porte & un nouveau type
d’effet memoire de forme, I’Effet Mémoire de Forme Métamagnétique (EMFM). La figure
1.10 ci-apres représente le mécanisme de I’EMFM. L’échantillon, cristallisé en phase
martensite a température ambiante, est déformé par application d’une contrainte. Comme pour
les alliages & mémoire de forme classiques, de grandes déformations apparemment plastiques
peuvent étre obtenues par mouvement des plans de macle et croissance de la variante

préférentiellement orientée.

Déformation 4

»

Martensite H Austénite

| ﬁl)
Température pour I’étape 1
Champ magnétique pour I’étape 3

Figure 1.10. Représentation schématique des mécanismes gouvernant I’effet mémoire de forme
métamagnétique. L’étape 1 consiste a refroidir I’échantillon en dessous de Mg pour obtenir la
structure martensitique maclée. Lors de I’étape 2, I’application d’une contrainte permet de deformer
le matériau par mouvement des plans de macle. L étape 3 permet de restaurer la forme initiale, en
amorcant la nucléation puis la croissance de I’austénite dans la martensite par application d’un

champ magnétique.
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Lorsqu’un champ magnétique est appliqué a la martensite déformée, la température de
transformation commence a diminuer. A partir d’un champ magnétique critique Hc, la
température de transformation inverse devient inférieure a la température de fonctionnement

et I’échantillon retrouve intégralement sa forme initiale.

Kainuma et al. ont récemment mis en évidence I’effet mémoire de forme métamagnétique
d’un alliage Ni-Mn-Co-In [Kainuma et al., 2006]. La figure 1.11 montre I’évolution de la
déformation d’un échantillon monocristallin, en fonction du champ magnétique applique.
L’échantillon a été déformé d’environ 3% avant la mesure, qui a été réalisée a une

température située juste en dessous de la valeur de la température de TMTM inverse a champ
nul.

T, =298 K, z,=3.0%
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Figure 1.11. Retour a la forme initiale d’un monocristal Ni-Co-Mn-In a 298K. Une déformation en
compression de 3% a été appliquée avant la mesure dans le méme sens que le champ magnétique
appligué et la déformation mesurée. Le retour a la forme initiale est di a la transformation
martensitique inverse induite par le champ magnétique. Cet effet est appelé effet mémoire de forme
métamagnétique [Kainuma et al., 2006].

La déformation commence a augmenter lorsque le champ dépasse une valeur critique
d’environ 2 teslas. A cette valeur de champ magnétique, I’austénite commence a nucléer dans
la martensite car la température As devient égale a la température de la mesure. La
déformation continue d’augmenter avec le champ magnétique appliqué, qui joue le réle de
force motrice de la transformation martensitique inverse. La déformation tend ensuite jusqu’a
3% pour un champ d’environ 8 teslas. A 8 T, la température Ag est inférieure a la température

de la mesure, I’alliage est en phase austénite et la forme initiale est intégralement retrouvée.
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La décroissance du champ magnétique n’affecte alors quasiment plus la forme de

I’échantillon qui demeure en phase austénite du fait de I’hystérésis de la transformation.
11.3. Quels matériaux pour quels effets ?
11.3.1. Les alliages magnétiques a memoire de forme et leurs effets

La représentation schématique de la figure 1.12 rassemble différents AMMF présentant des
propriétés magnétiques en plus de la TMT. La figure indique quels effets ont été observés
pour quels matériaux. Les alliages Ni-Mn-Ga, Fe-Pt ou Fe-Pd possedent des phases
martensites présentant une grande anisotropie magnétocristalline et une faible contrainte
mecanique de réarrangement. lls sont donc d’excellents candidats pour le Réarrangement
Induit Magnétiqguement (RIM). Par contre, en raison de la faible différence d’aimantation
entre les phases austénite et martensite, I’obtention d’Effet Mémoire de Forme

Métamagnétique (EMFM) dans ces alliages est tres limitée.

Fe-Pd  Ni-Mn-Ga Fe-Pt

Co-Ni-Ga

Transformation

. Propriétés
martensitique P

magnétiques

thermoélastique

Fe-Ni-Ga

Ni-Mn-Ga-Cu  Ni-Mn-Sb  Ni-Mn-Sn  Ni-Mn-In  Ni-Co-Mn-In

Figure 1.12. Différents AMMF et leurs effets associés. RIM représente le Réarrangement Induit
Magnétiquement et EMFM représente I’Effet Mémoire de Forme Métamagnétique (Adaptée de
[Fahler et Millner, 2009].

Les phases martensites des alliages Ni-Mn-Sn, Ni-Mn-In, Ni-Mn-Sb, Ni-Co-Mn-In ou encore
Ni-Mn-Ga-Cu possedent une aimantation a saturation tres faible, comparée a celle de la phase
meére austénite. Cette grande différence d’aimantation entre les deux phases donne lieu a des

effets mémoire de forme métamagnétique trés intéressants. L’absence d’aimantation dans la
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phase martensite et les contraintes de réarrangement trés élevées de ces alliages conduisent
cependant a un effet RIM inexistant. D’autres systéemes comme Fe-C, Co-Ni-Ga ou Fe-Ni-Ga,
ne montrent ni effet RIM ni EMFM, bien qu’ils présentent des propriétés magnétiques et une
TMT.

11.3.2. Comparaison avec les autres matériaux actifs

Les matériaux actifs changent leurs propriétés lors de I’application d’une sollicitation
extérieure. 1ls peuvent fonctionner comme actionneurs, détecteurs ou les deux simultanément.
Mis a part les alliages magnétiques a mémoire de forme, ces matériaux sont des
piézoélectriques, des magnétostrictifs, des alliages a mémoire de forme classiques ou encore
des polymeéres électroactifs. Les matériaux piézoélectriques sont largement utilisés dans la
détection et I’actionnement, essentiellement pour les applications qui nécessitent des hautes
fréquences. lls changent leur dimension sous un champ électrique ou créent un courant
électrique lorsqu’ils sont déformés mécaniquement [Muralt, 2001 ; Boller, 2001;
Neurgaonkar, 2001 ; Quandt, 2001a]. Les piézoélectriques peuvent étre des matériaux
polymeres comme le PVDF (PolyVinyliDene Fluoride) ou bien des céramiques. Le
piézoélectrique le plus utilise est indéniablement le PZT (PbZr,Ti;xO3), qui montre une
déformation de 0,16%. Les matériaux magnétostrictifs changent leur dimension sous un
champ magnétique [Guruswamy et al., 2000 ; Quandt et Claeyssen, 2000 ; Peuzin, 2001 ;
Quandt, 2001b]. Les nouveaux magnétostrictifs les plus prometteurs sont les matériaux basés
sur le systeme Fe-Ga [Guruswamy et al., 2000 ; Clark et al., 2003 ; Kumagai et al., 2004].
Néanmoins, le matériau le plus utilisé dans les applications industrielles demeure le Terfenol
D (ThosDyosFe>). Il fonctionne a température ambiante a des fréquences pouvant atteindre la
vingtaine de kHz avec une déformation d’environ 0,2% pour un champ magnétique de
seulement 0,05 tesla [Clark, 1980 ; Clark, 1992 ; O’Handley et Allen, 2001]. Les alliages a
mémoire de forme classiques permettent de combiner grandes déformations (8% pour le
nitinol) et bons travails de sortie (quelques mégajoules par métre cube), en changeant la
température. Par contre, dans le domaine de I’actionnement, les fréquences de fonctionnement
sont bien inférieures a celles des autres matériaux actifs car elle est limitée par le processus de
refroidissement, qui est particulierement lent [Duerig, 1990 ; Otsuka et Wayman, 1998 ;
Friend, 2001 ; Quandt, 2001a].

Les alliages a mémoire de forme magnétiques constituent une nouvelle famille de matériaux

actifs tres prometteurs. Des effets RIM de 10% sous un champ inférieur au tesla ont été
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observés dans une phase martensite de monocristaux Ni-Mn-Ga [Sozinov et al., 2002 ;
Sozinov et al., 2003]. L actionnement d’un autre type de martensite a été démontré avec une
déformation de 6% jusqu’a 2kHz sous un champ magnétique d’environ 0,8 tesla [Henry et al.,
2002 ; Henry et al., 2003 ; Marioni et al., 2003]. De plus, le réarrangement induit
magnétiquement des alliages magneétiques a meémoire de forme se produit sur une large
gamme de températures, bien que cet intervalle soit limité par les transformations de phases
inter-martensitiques et par la dépendance en température de la contrainte de réarrangement
[Heczko et al., 2002 ; Koho et al., 2003 ; Heczko et Straka, 2003 ; Soderberg et al., 2004].
Cependant, la contrainte de sortie induite par le champ magnétique est limitée a quelques
MPa dans I’effet RIM. La force motrice est en effet limitée par I’énergie d’anisotropie
magnétocristalline, méme sous I’application de champs magnétiques tres intenses [Kainuma
et al., 2006]. L’effet mémoire de forme métamagnétique permettrait d’obtenir des contraintes
de sortie proches de celles obtenues dans I’effet mémoire de forme classique, puisque le
champ magnétique induit la transformation martensitique inverse. La température de
fonctionnement doit cependant étre proche de la température de début de transformation
inverse, ce qui limite leur utilisation a une température donnée. De plus, pour que
I’échantillon se transforme entierement en austénite et qu’il retrouve intégralement la forme
initiale, le champ magnétique doit étre assez intense pour décaler la température de fin de
transformation inverse en-dessous de la température de fonctionnement. Pour une
déformation totalement réversible de 3%, le champ magnétique doit étre de 7 teslas dans un
monocristal NigsCosMnsgslnis 4 [Kainuma et al., 2006].

I11. Les alliages Ni-Mn-Ga

Les alliages Ni-Mn-Ga sont actuellement les alliages magnétiques a mémoire de forme les
plus performants pour I’effet RIM. En 1984, Webster et al. observerent une transformation
martensitique thermoélastique réversible accompagnée d’un changement abrupt de
I’aimantation dans le composé steechiométrique Ni,MnGa [Webster et al., 1984]. Cette
découverte suggéra alors la possibilité d’obtenir I’effet mémoire de forme classique dans ce
matériau. Une douzaine d’année plus tard, Ullako et al. ont obtenu une déformation de 0,2%
dans un monocristal Ni,MnGa en utilisant un champ magnétique de 8 Tesla [Ullakko et al.,
1996]. Cette trouvaille introduisit le concept de I’effet RIM et initia la recherche intense sur
les alliages Ni-Mn-Ga, qui a continué les décennies suivantes. Les propriétés mécaniques et
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magnétiques des alliages Ni-Mn-Ga et donc les propriétés de I’effet RIM sont intimement
liées a la structure de la phase martensite, qui dépend énormément de la composition

chimique, de la température et de la contrainte mécanique.
I11.1. Structure cristallographique des différentes phases

La phase martensite des alliages Ni-Mn-Ga peut cristalliser dans différentes structures selon
la composition chimique, la température ou encore la contrainte de compression appliquée.
Les phases martensitiques des alliages Ni-Mn-Ga sont dénommées diversement et des
structures distinctes sont communément utilisées dans la littérature pour les décrire. Cette
partie a pour but d’expliciter les différentes approches utilisées pour représenter les structures

martensitiques modulées, la martensite tétragonale non modulée et la phase mere austénitique.
I11.1.1. La phase austénite cubique

La diffraction des rayons X et des neutrons a permis de caractériser la phase austénite sans
ambiguité. La phase mére austénite des alliages Ni-Mn-Ga proche de I’état steechiométrique
Ni,MnGa, cristallise dans la structure cubique L2; avec un paramétre de maille a compris
entre 5.76 et 5.97 A, selon la composition et la température [Webster et al., 1984, Chernenko
etal., 1995, Inoue et al., 2000, Ge et al., 2003]. La structure ordonnée est décrite par le groupe
d’espace Fm-3m. Le manganese occupe les positions 0 0 0 (4a), le gallium les positions %20 0
(4b) et le nickel les positions ¥4 ¥ ¥4 (8c).

Direction [110] Direction [110]

& Plan (110)

Figure 1.13. Représentation schématique de la structure Heusler L2; de la phase mére austénite des
alliages Ni-Mn-Ga (Adaptée de [Ge, 2007]).
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La structure de la phase austénite est appelée systeme Heusler complet du type X,YZ, ici X =
Ni, Y = Mn et Z = Ga. Ce systéme est constitué de quatre réseaux cubiques faces centrées
s’interpénétrant. Dans les demi-systemes Heusler XYZ, 3 réseaux cubiques faces centrées
s’interpénétrent [Entel et al., 2006].

I11.1.2. La martensite non-modulée (NM) ou martensite tétragonale (T)

La martensite non modulée cristallise dans une maille tétragonale et est souvent appelée
martensite T pour Tétragonale ou NM pour Non Modulée. Dans la littérature deux mailles
tétragonales différentes sont utilisées pour décrire la structure. La différence réside
simplement en la sélection des axes cristallographiques [Pons et al., 2000]. Une des deux
mailles posséde une structure L1, [Pons et al., 2000 ; Liu et al., 2010] et I’autre description
est une structure Tétragonale Corps Centré (TCC). Les axes de la structure TCC dérivent des
axes cristallographiques de la phase mére cubique tandis que la maille de la structure L1, est
tournée de 45° autour de I’axe ¢ de la maille mere cubique. Les parameétres de la maille L1,

peuvent étre déduits des axes TCC dérivant de la phase mére cubique :
a, = \/EaTCC et Ciy, =Crcc Equation (1.8.)

La maille L1, posséde une tétragonalité c/a inférieure a I’unité et conduit & des plans de macle
de type (111) [Pons et al., 2000 ; Liu et al., 2010]. Dans la description TCC, la tétragonalité
de la maille est supérieure a I’unité et les plans de macle sont du type (110) [Backen et al.,
2010 ; Tillier et al., 2010a]. On preferera utiliser la description TCC, car ses axes
cristallographiques représentent directement les axes de facile et difficile aimantation de la
structure [Soderberg et al., 2006].

111.1.3. Les martensites en couches, ou modulées

La structure martensitique en couches, appelée également martensite modulée, a en premier
lieu été décrite dans le systeme de coordonnées cubiques. Les pics de diffraction
supplémentaires trouvés le long des plans (110) indiquent que ces derniers montrent des
décalages périodiques le long des directions £ [110], les plans (110) revenant a leur position
initiale toutes les x couches si x-1 pics de diffraction supplémentaires sont observés. Ces
décalages peuvent étre décrits par une onde de modulation avec laquelle la structure
martensitique est affinée par le coefficient de modulation a partir des données de diffraction

des rayons X. Le cisaillement de transformation a lieu périodiquement sur les plans (110) et
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dans les directions £ [110]. D’un point de vue purement géométrique, la martensite en
couches se forme par cisaillement de I’empilement des plans (110) de I’austénite cubique
(figure 1.15.). 1l y a deux possibilités pour la direction de cisaillement, les directions + [110]
sur chaque plan (110) [Ge, 2007].

[110

[110]

J 110)

(110)

Figure 1.14. Les plans (110) et (220) qui composent I’empilement compact [110] dans la phase mére
cubique (Adaptée de [Ge, 2007]).
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Figure 1.15.a. Empilement [110] de la phase mére austénite. Les plans atomiques (110) et (220)
composant cet empilement sont représentés en figure 1.14. b. Martensite 14M = 2*7M résultant du

cisaillement de I’empilement de la figure 1.15.a.

La martensite en 7 couches est une structure bien connue dans les alliages Ni-Al. Elle a été

nommée (52) dans la notation de Zhdanov et 7R dans la notation de Ramsdell, pour laquelle
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R représente la symétrie Rhomboédrique [Ge, 2007]. Plus tard, le terme 7R a été remplacé par
7M, ou la lettre M représente la symétrie Monoclinique [Noda et al., 1990]. En effet cette
martensite en 7 couches ne montre pas de symétrie rhomboédrique, méme si I’ordre atomique
n’est pas pris en compte. L’abréviation 14M est également trouvee dans la littérature lorsque
la maille unitaire utilisée est composée de 14 plans atomiques. En conséquence, lorsque la
martensite en 5 couches a été découverte dans les alliages Ni-Mn-Al, elle a été nommée 10M

pour considérer un empilement de dix plans atomiques [Inoue et al., 1994].

Dans les alliages Ni-Mn-Ga, les abréviations 5M ou 10M pour la martensite en 5 couches et
7M ou 14M pour la martensite en 7 couches sont donc couramment utilisées dans la
littérature. Le probléme de nomenclature des martensites en couches provient du fait que ces
phases possedent une structure ordonnée sur une longue période, et, afin de décrire la
structure cristalline précisément, I’ordre d’empilement doit étre spécifié. L’utilisation de la
lettre M a la place de la lettre R en plus du nombre de couches est bien acceptée, car cette
notation refléte la symétrie monoclinique, comme pour Ni-Al. Il est également nécessaire
d’utiliser la notation de Zhdanov pour indiquer explicitement la séquence d’empilement,

comme (52) pour la martensite 7M ou (32) pour la martensite 5M.

Grossissement = x1000

b. - e —'- -‘c.-r_!-. .-.-'—‘J'-'.'..

[1—1-0 ]T.—\—‘»[l;O]— 0B

Figure 1.16. Images expérimentales d’une martensite 7M d’alliages Ni-Mn-Ga non steechiométriques.

a. Image MET d’un alliage Nis;Mn,sGa,; : deux variantes séparées par des plans de macle [Ma et al.,
2007]. Les deux variantes, notées A et C sur la figure, sont séparées par des plans de macle indiqués
par les lignes pointillées blanches. b. Image MET haute résolution d’un alliage NissMn,; Gays.
L’image révele I’ordre d’empilement (52) de la martensite 7M [Pons et al., 2006]. Les directions
[110] et —[110] sont indiquées sur la figure.
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La figure 1.16 présente deux images expérimentales, réalisees a température ambiante, de
deux alliages Ni-Mn-Ga massifs cristallisés dans la structure martensitique modulée 7M.
L’image de la figure 1.16.a met en évidence deux variantes (A et C sur la figure) séparées par
des plans de macle (ligne pointillées blanches sur la figure). L’image de la figure 1.16.b a été
réalisée a un grossissement environ supérieur de 3 ordres de grandeur. Elle permet d’observer
les plans atomiques (110) de la phase mére décalés les uns par rapport aux autres suivant les
directions + [110]. Les directions [110] et —[110] sont indiquées par des fleches sur la figure.
La période de la structure est de 7 couches, 5 couches sont décalées dans la direction + [110]
et 2 sont décalées dans la direction — [110], ce qui justifie la notation martensite 7M

accompagnee de la séquence d’empilement (52).

La seconde approche fréquemment utilisée pour décrire les martensites en couches des
alliages Ni-Mn-Ga est de considérer la structure en couches comme une fonction de
modulation 1D superposée a la structure de base. Le décalage des atomes par rapport a leurs
positions initiales sont définies par la fonction de modulation. Cette derniere peut étre décrite

par une série de Fourier [Ge, 2007].
I11.2. Propriétés mécaniques et magnétiques des phases martensitiques

La possibilité d’obtenir, & une température donnée, un réarrangement induit par le champ dans
les alliages Ni-Mn-Ga découle directement du couplage entre les propriétés magneétiques et
mécaniques de la phase martensite. Ces propriétés dépendent énormément de la structure
cristallographique de la phase martensite [SOderberg et al., 2006]. Cette partie décrit les
propriétés intrinséques des différentes structures martensitiques introduites dans la partie

précedente.
111.2.1. Propriétés mécaniques

La structure cristalline influe considérablement sur les propriétés mécaniques des alliages Ni-
Mn-Ga. Le comportement mécanique est tres important car il prédit la possibilité d’obtenir un
effet RIM, ainsi que les déformations atteignables. Dans les alliages Ni-Mn-Ga, la pression
hydrostatique stabilise la phase mére austénite [Kanomata et al., 1987], tandis que le
cisaillement favorise la martensite et déclenche méme I’effet superélastique [Kokorin et al.,
1992 ; Martynov et Kokorin, 1992 ; Chernenko et al., 1998 ; Chernenko et al., 2003 ;
Gonzalez-Comas et al., 1999]. Des contraintes de 40-80 MPa ou de valeurs plus élevées

conduisent approximativement a des déformations réversibles de 4% liées a la formation de
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martensite dans la phase mere austénite. De plus, si la contrainte déclenche des
transformations inter martensitiques, les déformations peuvent atteindre 6-10% [Martynov et
Kokorin, 1992].
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Figure 1.17. Le réarrangement des variantes de martensites en compression pour les alliages Ni-Mn-
Ga cristallisés en phase : a. 5M, b. 7M et c. NM (Adaptée de [SOderberg et al., 2006]).

L’état variante unique de la martensite 5M peut étre obtenu avec une simple compression et,
la contrainte, qui est nécessaire au réarrangement de la structure, peut étre inférieure a 1 MPa
(figure 1.17.a.) [SOderberg et al., 2006]. La contrainte de réarrangement de la martensite 7M
peut étre diminuée jusqu’a environ 1 MPa en réalisant trois compressions dans deux
directions cristallographiques différentes [Soderberg et al., 2006]. L’état variante unique de la
martensite NM peut étre réalisé par des compressions successives le long des trois axes
cristallographiques ou par répétition de cycles traction-compression [Sdderberg et al., 2006].
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La contrainte de réarrangement la plus faible observée pour une martensite NM est d’environ
6 MPa [Sozinov et al., 2004 ; Soderberg et al., 2004].

La déformation maximale d’un type de martensite dans son état variante unique dépend de la
tétragonalité de la maille unitaire et peut étre calculée comme suit si ¢ et a sont donnés dans

les coordonnées de la phase mere cubique [O’Handley et Allen, 2001]:
&, :1—% Equation (1.9.)

Ceci prédit des deformations maximales &g d’environ 6% pour la martensite 5M, 10% pour la
martensite 7M et 20% pour la martensite NM. Il faut également signaler que dans le cas de la
martensite NM décrite dans le repére de phase mére cubique, le rapport c/a est supérieur a 1 et

I’équation (1.9.) devient &y = c/a -1.

La contrainte de réarrangement décroit lorsque la température augmente [Heczko et al., 2002 ;
Koho et al., 2003 ; Heczko et Straka, 2003 ; SGderberg et al., 2004].

111.2.2. Propriétés magnétiques

L’ anisotropie magnétocristalline ainsi que I’aimantation a saturation de la phase martensite
sont des parametres importants pour I’effet RIM. Il est également important de mentionner

I’interaction entre domaines cristallographiques et magnétiques.

L anisotropie magnétocristalline des alliages Ni-Mn-Ga a été etudiée expérimentalement pour
la phase austénite et les differentes structures martensitiques [Tickle et James, 1999 ;
Likhakev et Ullakko, 2000 ; Murray et al., 2000 ; Sozinov et al., 2001 ; Straka et al., 2002
Straka et al., 2004 ; Straka et Heczko, 2003 ; Heczko et Straka, 2004a]. Les courbes
d’aimantation & 300K des martensites 5M, 7M et NM mesuréees dans différentes directions
cristallographiques sont représentées en figure 1.18. La densité d’énergie de I’anisotropie
magnétocristalline est calculée comme [I’aire entre les directions de facile et difficile
aimantation. Pour obtenir des résultats corrects, la phase martensite doit étre dans un état
variante unique [Tickle et James, 1999].

Pour la martensite 5M, I’axe de facile aimantation est le petit axe ¢ de la structure. Des
valeurs de constantes d’anisotropie uniaxiale Ky comprises entre 1,2.10° et 2,0.10° J/m® ont

été rapportées dans la littérature pour la température ambiante. La grande différence entre les
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valeurs de Ky reflete probablement la dépendance en composition [Albertini et al., 2002 ;
Heczko et Straka, 2004a].
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Figure 1.18. Courbes d’aimantation des structures martensitiques des alliages Ni-Mn-Ga mesurées a
300K dans différentes directions cristallographiques : (a) martensite 5M, (b) martensite NM et (c)
martensite 7M (Adaptée de [Soderberg et al., 2006]).

Dans la martensite 7M, le petit axe ¢ est également I’axe de facile aimantation. Le long axe a
coincide avec I’axe de difficile aimantation et I’axe b est un axe intermédiaire. Deux
constantes d’anisotropie sont donc nécessaires pour caractériser cette structure
orthorhombique. Leurs valeurs K, et Ky, sont déduites de I’aire entre les courbes
d’aimantations mesurées selon a et c, et b et c, respectivement. K, = 1,6.10° J/m® et K;, =
0,7.10° J/m® pour NisggMnag-Gass et Ky = 1,74.10° J/m® et Ky = 1,02.10° J/m® pour
NisosMnag 4Gagg 1 a température ambiante [Sozinov et al., 2002 ; Heczko et al., 2003].

Dans la martensite NM, I’axe c est I’axe de difficile aimantation et les axes a et b forment un
plan de facile aimantation. Ceci est di a la différence de distorsion tétragonale entre la
martensite NM (c/a > 1) et les martensites 5M ou 7M (c/a < 1). A température ambiante, la
constante d’anisotropie magnétocristalline de la martensite NM est proche de - 2.10° J/m®
dans les monocristaux massifs [SOderberg et al., 2006].
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L’aimantation a saturation dépend de la composition et la température [Jin et al., 2002 ;
Takeuchi et al., 2003 ; Heczko et Straka, 2004a]. L’anisotropie magnétique augmente lorsque
la température diminue [Heczko et al., 2002 ; Heczko et Straka, 2003 Straka et Heczko, 2003
Straka et al., 2004].

111.2.3. Réarrangement induit magnétiquement : les phases actives

Il est possible de réarranger les variantes de martensite par I’application d’un champ
magnétique si la contrainte induite magnétiquement par la différence d’énergie Zeeman entre
deux variantes dépasse la contrainte mécanique nécessaire a réarranger les variantes sans
champ magnétique [Zhang, 2009]. La figure 1.19 ci-aprés représente schematiquement le

comportement mécanique d’une martensite 5M dans son état variante unique sous un champ

4 Ni-Mn-Ga SMmarten'Site/,
34
2(jl\\

de 1 tesla.

Stress (MPa)

condition for
giant MFIS

T T T T

0 1 2 3 4
Strain (%)

Figure 1.19. Comportement mécanique en compression d’une martensite 5M dans son état variante
unique sous un champ magnétique constant de 1 tesla. La direction du champ magnétique est indiquée
par une fleche, la contrainte mécanique de compression est appliquée perpendiculairement a la
direction du champ magnétique. Les encarts montrent la dépendance en champ magnétique de la
contrainte induite magnetiquement Aomag €t le réarrangement structural par mouvement des plans de
macle. MFIS signifie Magnetic Field-Induced Strain [S6derberg et al., 2006].

Au début de I’expérience, le champ magnétique est appliqué le long du petit axe ¢ qui est
I’axe de facile aimantation de la martensite 5M, le champ magnétique favorise donc cette
configuration initiale. Le réarrangement de la structure est amorcé par I’application d’une
contrainte mécanique perpendiculaire a la direction du champ magnétique. Le champ
magnétique s’opposant au réarrangement, une intensité de contrainte plus importante qu’a
champ nul est nécessaire pour faire mouvoir les plans de macle et réarranger la structure.

Cette contrainte supplémentaire, notée Aomag (Magnetically induced stress) sur la figure 1.19
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est la contrainte induite par le champ magnétique. Elle augmente avec le champ magnétique
appliqué comme le montre I’encart de la figure 1.19. La valeur de la contrainte induite

magnétiquement sature a la valeur :

Aoc™ = Ky

= Equation (1.10.
™~ c/a quation (1.10)

Pour une contrainte mécanique constante et un champ magnétique variable, il a été démontré
en partie 11.1.3 que I’écart de contrainte nécessaire entre les deux processus de réarrangement
est de deux fois la contrainte mécanique de réarrangement a champ nul. Cette derniere est
notée ony (« twinning stress ») sur la figure 1.19. Ici aussi, ou le champ magnétique est
constant et la contrainte mécanique variable, la différence de contraintes entre les deux

processus est de deux fois o, COMme le montre schématiquement la figure 1.19.

Si la déformation mécanique est réalisee sans champ magnétique, la déformation de 6%

demeure aprés cessation de la sollicitation. Cependant, sous un champ magnétique assez élevé

pour atteindre Ao o et si Aore dépasse la contrainte mécanique de réarrangement a champ

mag mag
nul oy, I’échantillon reprend intégralement sa forme lorsque la contrainte appliquée est
enlevée. Cet effet peut étre réalisé dans une large gamme de température dans les alliages Ni-
Mn-Ga.

La martensite 7M posséde un comportement similaire a celui de la 5M, avec une contrainte
induite magnétiquement qui sature a environ 1.6 MPa et des déformations pouvant atteindre
les 10% [Sozinov et al., 2002 ; Likhachev et al., 2004].

Dans la martensite NM, la contrainte mécanique de réarrangement a champ nul dépasse la
contrainte induite magnétiquement et, conséquemment, I’effet RIM n’a pas été observé dans
cette structure [Sozinov et al., 2004].

111.3. Séquences de phases des alliages Ni-Mn-Ga

L’alliage steechiométrique NioMnGa (NispMn2sGays) se transforme martensitiquement de la
phase mére L2; a une structure martensite a approximativement 200K [Webster et al., 1984 ;
Ooiwa et al., 1992; Pons et al.,, 2000 ; Brown et al., 2002]. Cette température de

transformation moyenne, appelée Ty, varie lorsque I’on s’écarte de la steechiométrie.
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111.3.1. Influence de la composition sur Ty et T,

Dans les alliages Ni-Mn-Ga non steechiométriques, la transformation martensitique dépend
énormément de la composition et a lieu a des températures inférieures a 630K [Chernenko et
al., 1995 Mafiosa et al., 1999 ; Lanska et al., 2004]. Les mesures expérimentales ont révélé
que les températures de transformation martensitique dépendent linéairement de la
concentration moyenne en électrons de valence. Dans le cas des alliages Ni-Mn-Ga, la
concentration moyenne en électrons de valence (e/a) est calculée a partir des configurations
électroniques suivantes : Ni = [Ar]3d®4s?, Mn = [Ar]3d°4s® et Ga = [Ar]4s’4p®. Le nickel
posséde donc 10 électrons de valence, le manganese 7 et le gallium 3. La concentration

moyenne (e/a) est calculée comme suit :

Equation (1.11.
100 q (1.11)

La température de début de transformation martensitigue Ms ainsi que la température de
Curie T¢ de différents alliages non steechiométriques sont représentées en fonction de leur
rapport (e/a) sur la figure 1.20.
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Figure 1.20. La température de début de transformation martensitique Ms et la température de Curie
Tc d’alliages Ni-Mn-Ga en fonction de la concentration moyenne en électrons de valence (e/a)
[SOderberg et al., 2006].

La figure 1.20 révele que la température de transformation martensitique augmente
considérablement avec le rapport (e/a), tandis que la température de Curie est moins affectée.

Cette derniére dépend plus de la qualité de I’ordre chimique que de la composition.
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111.3.2. Séquences des transformations inter-martensitiques

Etant donné que I’effet RIM ne peut étre obtenu que dans certaines structures martensitiques,
les transformations inter-martensitiques limitent sa température de fonctionnement minimale.
Les transformations inter-martensitiques peuvent étre déclenchées thermiquement ou
mécaniquement [Martynov et Kokorin, 1992 ; Wang et al., 2001 ; Soolshenko et al., 2003 ;
Dai et al., 2004 ; Khovailo et al., 2004 ; Sozinov et al., 2004]. La structure finale est
usuellement la martensite NM. Cette martensite est thermodynamiquement la plus stable
[Entel et al., 2006], mais ne montre pas d’effet RIM du fait de sa grande contrainte de
réarrangement [Sozinov et al., 2004]. La séquence de transformation dépend de la
composition de I’alliage Ni-Mn-Ga comme le montre la figure 1.21 ci-apres. Afin
d’augmenter les températures de fonctionnement de I’effet RIM, de nombreuses recherches
ont porté sur I’augmentation des températures de transformations et de Curie ainsi que la
suppression des transformations inter-martensitiques en alliant I’alliage Ni-Mn-Ga avec un
quatrieme élément [Kokorin et al., 1989 ; Tsuchiya et al., 2004 ; Liu et al., 2002 ;
Cherechukin et al., 2003 ; Lu et al., 2003 ; Yamaguchi et al., 2003].
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Figure 1.21. Séquences de phases des alliages Ni-Mn-Ga non steechiométriques. La structure B2  est
similaire a la structure ordonnée L2; de I’austénite cubique, mais les atomes n’occupent pas des
positions bien définies. emir représente la déformation maximale pouvant étre obtenu par effet RIM.
MIR est le sigle de Magnetically-Induced Rearrangement et correspond a I’effet RIM (Adaptée de
[Fahler et Millner, 2009]).

La figure 1.21 met en évidence que la séquence de phases dépend considérablement de la

composition et reflete la difficulté d’obtenir une martensite modulée a température ambiante.
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111.4. Films Ni-Mn-Ga

Depuis la découverte de I’effet RIM de I’alliage Ni,MnGa par Ullako et al. en 1996 [Ullakko
et al., 1996], les alliages magnétiques & mémoire de forme Ni-Mn-Ga ont été intensivement
étudiés. Afin d’introduire I’effet RIM dans des applications fonctionnant a I’échelle
microscopique, des efforts considérables ont été réalisés pour élaborer des films Ni-Mn-Ga
[Ohtsuka et Itagaki, 2000 ; Wuttig et al., 2000 ; Isokawa et al., 2001 ; Tello et al., 2002 ;
Dubowik et al., 2004 ; Girard et al., 2008]. La progression dans ce sens a néanmoins été
particulierement lente. Les premiéres recherches ont conduit a I’obtention de films présentant
une basse qualité cristallographique et sans relation épitaxiale avec le substrat utilisé [Ahn et
al., 2001 ; Golub et al., 2004 ; Hakola et al., 2004 ; Rumpf et al., 2006]. La basse qualité
cristallographique a été attribuée a la temperature de depdt (T < 450°C) qui limite la

cristallisation et la croissance des grains.

Le premier progrés conséquent a été obtenu avec un procédé pour lequel les films sont
produits lors d’un dépdt a basse température suivi d’un traitement thermique a haute
température [Chernenko et al., 2005b ; Liu et al., 2008 ; Bernard et al., 2007 ; Bernard et al.,
2008 ; Bernard et al., 2009]. Les films polycristallins élaborés par cette technique possédent
de meilleures propriétés magnétiques et sont capables de se transformer entre les phases
martensite et austénite. Ce succes a suscité I’intérét pour I’étude de nombreuses propriétés
des films comprenant la structure cristalline de la phase martensite [Suzuki et al., 2002],
I’effet de I’épaisseur des films sur les températures de transformation [Chernenko et al.,
2005a], la magnetoresistance [Koike et al., 2007], la structure des domaines magnétiques
[Chernenko et al., 2005b], la susceptibilité magnétique [Chernenko et al., 2005a], ou encore le

module élastique [Liu et al., 2008].

Une indication d’effet mémoire de forme magnétique dans les films Ni-Mn-Ga a été observée
en 2004 dans les travaux pionniers de Dong et al. [Dong et al., 2004]. Le film de composition
steechiométrique a été déposé par épitaxie par jet moléculaire (MBE pour Molecular Beam
Epitaxy) sur des substrats monocristallins GaAs (001), en utilisant une couche tampon déposé
épitaxiallement ScosEro7As de quelques couches atomiques. Le film a été libéré en
combinant plusieurs étapes de photolithographie et de gravure seche et chimique. Une

indication de réarrangement induit par le champ magnétique est observée a 135K.

Plus recemment, des techniques de dépbt a haute température plus rapides et moins onéreuses

comme la pulvérisation cathodique magnétron [Ohtsuka et Itagaki, 2000 ; Liu et al., 2008 ;
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Backen et al., 2009] ou le dép6t par laser pulsé (PLD pour Pulsed Laser Deposition) [Tello et
al., 2002 ; Hakola et al., 2004 ; Zhang et al., 2009 ; Zhang et al., 2010] ont permis d’obtenir
des films épitaxiés de bonne qualité cristallographique et de composition homogéne [Jakob et
Elmers, 2007 ; Jakob et al., 2007 ; Thomas et al., 2008 ; Heczko et al., 2009 ; Buschbeck et
al.,, 2009 ; Zhang et al., 2009; Zhang et al., 2010]. Dans ces travaux, |’évaporation
préférentielle du Mn et du Ga pendant le dép6t a haute température est compensée par
I’enrichissement approprié du matériau cible utilisé. La composition est ainsi maitrisée et des

phases martensites modulées peuvent étre obtenues a température ambiante.

Tres récemment, des effets RIM partiels ont été obtenus dans des films épitaxiés attachés a
leurs substrats monocristallins [Thomas et al., 2008 ; Fahler et al., 2008 ; Buschbeck et al.,
2009 ; Zhang et al., 2010]. Cependant, la contrainte de sortie de I’effet RIM est bien trop
faible pour déformer le substrat rigide. Une surface du film est attachée au substrat et I’effet
RIM des alliages magnétiques @ mémoire de forme se réalise sans changement de volume. Le
réarrangement partiel induit magnétiquement dans les films sur substrats se réalise donc sans

changement de forme.

La libération des films s’est depuis retrouvée au centre des recherches sur les films Ni-Mn-
Ga. Les investigations se sont focalisées sur la recherche de substrats solubles comme le
polymere soluble PVA (PolyVinyl Alcohol) [Ohtsuka et Itagaki, 2000 ; Chernenko et al.,
2005a ; Auernhammer et al., 2008], le NaCl [Hakola et al., 2007 ; Zhang et al., 2008 ; Heczko
et al., 2009] ou le silicium, qui peut étre gravé sélectivement [Bernard et al., 2009]. La
recherche de couches sacrificielles comme la résine de photolithographie S1818 [Tillier et al.,
2010b] ou encore le chrome [Backen et al., 2010], qui permet de transmettre la texture
biaxiale du substrat MgO a la couche Ni-Mn-Ga déposée, a également été menée. Des films
libres polycristallins et des films libres déposés épitaxiallement ont ainsi été obtenus.
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Chapitre 11 :

Technique d’élaboration et méthodes de caractérisation des films

Dans la premiére partie de ce chapitre est succinctement décrite la technique d’élaboration de
film utilisée au cours de cette these, a savoir la pulvérisation cathodique magnétron. La
deuxiéme arborescence de ce chapitre se concentre sur la description des différentes
techniques de caractérisation, qui ont permis d’analyser la structure, la texture et les
microstructures, ainsi que d’étudier les transformations martensitiques et les propriétés

magnétiques des films obtenus.

I. Elaboration de films par pulveérisation cathodique magnetron

Les procédés de dépdt physique en phase vapeur (PVD pour Physical Vapour Deposition)
constituent un ensemble de techniques de synthese de films métalliques ou céramiques
trouvant leurs applications dans des domaines aussi divers que la mécanique, I’optique,

I’électronique, les industries chimiques, I’aéronautique, etc [Perry et Billard, 2005].

High voltage
dc power

supply

Grounded
shields

Pressure
measurement

Figure I1.1. Représentation schématique de I’architecture typique d’un pulvérisateur cathodique.

D’un point de vue général, les couches sont réalisées sous atmosphere raréfiée (< 0,1 mbar)
suivant trois étapes : la création d’une vapeur métallique a partir d’une cible, son transport au
sein d’un réacteur et sa condensation a la surface d’un substrat a revétir. Un réacteur de dépdt

physique assisté plasma est constitué au minimum d’une chambre a vide secondaire, d’une
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source de vapeur métallique, d’un porte substrat isolé du reste de I’installation, de débitmetres
ou jauges de pression, et des générateurs nécessaires a la création de la décharge électrique et

a la polarisation des substrats (voir figure I1.1.) [Perry et Billard, 2005].

Nous nous intéresserons ici spécifiquement a une technique qui connait un essor industriel
important, fruit des progrés considérables realisés au cours de ces vingt a trente derniéres
années dans la compréhension des mécanismes qui la gouvernent : la pulvérisation cathodique

magnétron en atmosphére neutre [Perry et Billard, 2005].
I.1. Mécanismes de base
I.1.1. Pulvérisation

La polarisation négative de I’ordre de 0,5 a 3 kV d’une électrode (cible) en présence d’une
atmosphére raréfiée d’argon & une pression d’environ 102 & 10" mbar selon la taille du
réacteur, conduit a I’établissement d’une décharge électrique diode luminescente (ou

anormale) entre la cible et les parois du réacteur [Perry et Billard, 2005].

1. Réflexion élastique de I’ion neutralisé

2. Implantation de I’ion
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000000000000 3. Pulvérisation = expulsion d’un atome
OO0
00O

(+) de la surface

OO0O0O0OLC0OOO0
OCO0O0OO0O0O00OOO0

4. Emission électronique secondaire

Figure 11.2. Illustration schématique des principaux mécanismes issus de I’interaction d’un ion

énergeétique et d’une surface (adaptée de [Perry et Billard, 2005]).

Les parois du réacteur, reliées & la masse, jouent le réle d’anode. Les ions Ar" créés dans la
décharge sont accélérés dans la gaine cathodique et acquiérent ainsi de I’énergie qu’ils
liberent lors de leur impact a la surface de la cible. Cela peut entrainer I’éjection d’un atome
par transfert de quantité de mouvement, I’implantation de I’ion incident, la réflexion de I’ion
incident neutralisé par transfert de charge, ou encore I’émission d’électrons qui serviront a

entretenir la décharge (voir figure 11.2.) [Perry et Billard, 2005].

37



Chapitre Il : Technique d’élaboration et méthodes de caractérisation des films

1.1.2 Energie des ions pulvérisés

Les atomes métalliques émis de la surface de la cible possedent une énergie moyenne de
I’ordre de 5 a 10 eV. Lors de leur trajet entre la cible et le substrat, les atomes de métal
pulvérisés subissent des collisions avec les atomes d’argon, au cours desquelles ils sont
susceptibles de transférer une partie de leur énergie cinétique. Le nombre de collisions est
proportionnel a la distance parcourue par I’atome pulvérisé et a la pression de travail. Pour
une décharge d’argon & 10 mbar, le libre parcours moyen des atomes pulvérisés, ¢’est-a-dire
la distance moyenne entre deux collisions successives avec des atomes d’argon, est d’environ
1 cm. La distance séparant la cible du substrat a revétir étant usuellement de I’ordre d’une
dizaine de centimétres, la majeure partie des atomes pulvérisés perdent I’essentiel de leur
énergie cinétiqgue au cours des différentes collisions et atteignent le substrat a I’etat
thermalisé, c’est-a-dire avec une énergie cinétique de I’ordre de 0,1 eV, ce qui nuit a la qualité

des revétements [Perry et Billard, 2005].
1.1.3 Effet magnétron

Deux problémes principaux résultent du procédé diode. D’une part, le faible taux d’ionisation
de la décharge conduit a de faibles vitesses de dépdt (< 0,1 um/h), et d’autre part, la forte
thermalisation des atomes pulvérisés entraine la synthese de revétements poreux. Pour éviter
ces deux inconveénients, on équipe genéralement la cible d’un dispositif magnétron, constitué
de deux aimants concentriques de polarités inverses. Une piéce polaire ferme le circuit
magnétique d’un c6té, tandis que la cible, laisse les lignes de champ se refermer au sein de la
phase gazeuse, ce qui a pour effet de piéger les électrons secondaires et ainsi d’accroitre leur
possibilité de rencontrer un atome d’argon dans le cadre d’une interaction ionisante (voir
figure 11.3.) [Perry et Billard, 2005]. Les aimants permanents peuvent étre élaborés a partir de

différents matériaux [Manasterski, 2005] :

- Ferrites au baryum/strontium : ces alliages fournissent un champ magnétique de 0,5
tesla et ne se corrodent pas dans I’eau de refroidissement. Par contre, ils ne permettent
pas de deposer des cibles en matériaux magnétiques. [Manasterski, 2005]

- Samarium/cobalt : d’un colt plus éleve, ils fournissent 0,9 tesla, sont sensibles a la
corrosion mais permettent de déposer des cibles en matériaux magnétiques
[Manasterski, 2005].
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- Néodyme/fer/bore : encore plus onereux, ils donnent un champ magnétique de 1,1
tesla et permettent également le depdt de cibles en matériaux magnétiques
[Manasterski, 2005].

Cible
amagnétique

Lignes de champ Plasma magnétron Anl100_l| de
-~ fixation

de la cible

e

_.__,i e

Courenne
exterieure

Aimant
central

Pigce
polaire (Fe)

Circuit de refroidissement

Corps du magnétron Joint d*étanchéité

Figure 11.3. Schéma de principe du dispositif magnétron [Perry et Billard, 2005].

Un plasma dense est alors généré au droit de I’entrefer des aimants, ce qui conduit, malgré
une érosion hétérogene de la cible, a augmenter considérablement le courant de décharge et,
par la suite, la vitesse de dépodt jusqu’a de 10 pm/h. L’utilisation d’un magnétron conduit
également a une diminution sensible de la pression d’amorcage de la décharge aux alentours

de 10” mbar, ce qui favorise la synthése de revétements denses [Perry et Billard, 2005].
1.2. Dép6ts d’alliages metalliques

La pulvérisation cathodique magnétron est particulierement bien adaptée a la synthese de
dép6ts d’alliages métalliques, notamment lorsqu’ils combinent des éléments de températures
de fusion tres différentes [Perry et Billard, 2005].

1.2.1 Choix des cibles

On peut imaginer différents moyens d’élaboration de revétements d’alliage par pulvérisation
cathodique magnétron, tout d’abord par I’emploi de plusieurs cibles. Il est alors impératif que
le substrat soit animé d’un mouvement, généralement de rotation, avec une vitesse angulaire
compatible avec la vitesse instantanée de dép6t. En effet, pour garantir I’homogénéité
chimique dans I’épaisseur de la couche, I’épaisseur maximale déposée devant chaque cible
doit étre inférieure a environ 1 nm (environ 3 monocouches). Si on souhaite se limiter a
I’emploi d’une seule cible, les différentes solutions envisageables sont liées aux possibilités
d’élaboration a I’etat massif de I’alliage a pulvériser. S’il peut étre coulé, que ce soit d’un

point de vue technique ou économique, on préférera cette solution qui est la plus simple a
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mettre en ceuvre. Dans le cas contraire, on peut utiliser une cible composite ou un mélange de

poudres compactées ou frittées [Perry et Billard, 2005].
1.2.2 Contraintes internes

Les contraintes internes sont intimement liees a I’énergie dissipée par atome incident, elle
méme tributaire de trois parametres principaux : la pression de dép6t, la polarisation des
substrats et le rapport des masses molaires des éléments constituant la cible et du gaz. Pour
une polarisation et un systeme cible/gaz donné, la pression d’argon contrdle I’état

des contraintes internes du film.
1.3. Description des pulvérisateurs utilisés

Deux pulvérisateurs cathodiques différents ont été utilisés dans le cadre de ce travail. Les
films libres polycristallins, dont les parameétres d’élaboration et les propriétés seront
respectivement décrits en chapitre 111 et IV, ont été élaborés dans un petit pulvérisateur mono-
cible développé au sein du laboratoire CRETA, et prété a la société Schneider Electric dans le
cadre d’une collaboration. La cathode magnétron, permet de déposer des cibles magnétiques
de deux pouces de diametre. Cette derniere peut étre polarisée en tension continue DC, ou en
radiofréquence RF. Ici, le générateur DC est toujours utilisé, puisque les cibles utilisées sont
conductrices électriques. Le porte-substrat, situé en dessous de la cible dans ce pulvérisateur,
peut accueillir des échantillons de deux pouces carrés et peut étre chauffé grace a une
régulation de température avec PID. Le groupe de pompage est constitué d’une pompe
primaire a palette et d’une pompe secondaire turbo-moléculaire, permettant d’obtenir des
pressions de base de I’ordre de 10 mbar. La pression de travail d’argon est régulée en
ajustant le flux de gaz traversant I’enceinte, par le biais d’une micro-vanne. De ce fait, le

contréle indépendant de la pression de travail et du flux de gaz n’est pas réalisable.

Un pulvérisateur multi-cathodes confocales, réceptionné dans les locaux de Schneider Electric
en cours de these, a été utiliseé pour réaliser la croissance épitaxiale de nos films. Les
paramétres de dép6t ainsi que les propriétés des films déposés épitaxiallement, seront
respectivement présentés dans les chapitres Il et V. Premierement, ce pulveérisateur est équipé
d’un sas de transfert, autorisant I’insertion de substrats dans I’enceinte de dépdt tout en
conservant le vide secondaire. Dans ce pulvérisateur, le substrat est situé au-dessus des cibles

pendant le dépdt. Les porte- substrats sont des plagues métalliques, spécialement développées
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par Laurent Carbone de Schneider Electric, pour accueillir des substrats de deux pouces carrés

(alumine polycristalline) et de 1 centimétre carré (MgO (001)).

Chauffage

Porte-substrat

Substrat

Dépét

Figure 11.4. Représentation schématique d’un porte-substrat du pulvérisateur multi-cathodes

confocales.

Le design des porte-substrats, permet de chauffer le substrat pendant le dépét par
rayonnement direct, sur sa face arriere. Le systeme de chauffe autorise la régulation de la
température du substrat jusqu’a 800°C. Le groupe de pompage, constitué d’une pompe
primaire a palette et d’une pompe secondaire turbo-moléculaire permet d’atteindre des
pressions de base de I’ordre de 10°® mbar. Le flux d’argon, ainsi que la pression de travail,
peuvent étre contr6lés indépendamment, grace a I’asservissement de I’ouverture d’une vanne,
située devant la pompe turbo-moléculaire. Comme le montre la figure 11.5, le pulvérisateur est

équipé de six cathodes.

Figure 11.5. Les six cathodes du pulvérisateur multi-cathodes confocales. Toutes les cathodes sont

dirigées en direction du centre du porte-substrat, d’ou le nom de systéme confocal.

Chague cathode est orientée en direction du centre du porte-substrat. Trois des six cathodes

peuvent étre alimentées en polarisation DC, tandis que les autres cathodes sont équipées de
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générateurs RF. Un générateur RF supplémentaire permet de polariser le substrat pendant le
dépdt. Un tel systeme permet de réaliser des multicouches ou encore de copulvériser plusieurs
cibles. Le substrat sera alors animé d’un mouvement de rotation pour assurer I’homogénéité
de I’épaisseur et de la composition de la couche déposée. Le réacteur multi-cathodes
confocales de Schneider Electric constitue un outil de recherche et de développement des

couches minces tres polyvalent.

I1. Méthodes de caractérisation des films
1.1 Mesure d’épaisseur par profilométrie a stylet

Avant le dépdt, un bout de scotch ou d’alumine est placé sur le substrat afin de créer une
marche sur le film déposé. Cette marche permet par la suite de déterminer I’épaisseur de la
couche par profilométrie a stylet. L’appareil utilisé dans les laboratoires de Schneider Electric
est un profilometre a stylet Dektak 3. Un stylet en diamant de 12,5 micrometres de rayon est
abaissé pour entrer en contact avec la surface du film a analyser. La force appliquée sur le
stylet est maintenue constante et correspond a un poids de 50 milligrammes. Le stylet réalise
ensuite un balayage sur une distance choisie, avec une vitesse imposée par I’utilisateur. Les
variations de position verticale du stylet génére un signal analogique qui est ensuite converti
en numérique, stocké, analysé, puis affiché a I’écran. Le profilometre Dektak 3 peut mesurer

des déplacements verticaux dans la gamme 10nm-65um.
11.2 Analyse de structure et de texture par diffraction des rayons X

La diffraction utilise les interférences d’ondes diffusées par un réseau d’entité, qui est plus ou
moins périodique. Selon la source d’onde utilisée, I’entité de diffusion différe. Par exemple,
les photons X interagissent avec le nuage d’électrons composant les atomes de la maille
tandis que les neutrons ont une interaction avec les noyaux des atomes. D’une maniére
générale, la longueur d’onde de la source doit étre de I’ordre de grandeur des distances

interatomiques.

La diffraction des rayons X se produit dans la direction 20 lorsque la loi de Bragg est

satisfaite :

2*d,, *sin(@)=n*1 Equation (I1.1.)
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Dans 1’équation (II.1.), n est ordre de la diffraction, A est la longueur d’onde qui est
diffractée, dnq est la distance inter-réticulaire entre les plans (hkl) et 0 est le demi-angle de
déviation (moitié de I’angle entre le faisceau incident et la direction du détecteur). En pratique
est utilisée soit une source poly-chromatique et un échantillon fixe (méthode de Laue), soit
une source mono-chromatique et des montages permettant de diffracter et récolter les
intensités diffractées aux différents angles 20, qui dépendent des distances entre les différents
plans (hkl). Les diffractometres utilisés pendant cette these sont équipés d’une source a
anticathode de cuivre, permettant d’obtenir un rayonnement quasi mono-chromatique de
longueur d’onde Akqcw = 1,5412 A. 1l faut cependant signaler que le rayonnement de la
source est composé des deux raies Ka du cuivre, Kal et Ko2, qui possedent respectivement
des longueurs d’onde de 1,5406A et 1,5418 A. La diffraction des rayons X permet d’analyser
la cristallinité et la texture des films obtenus. La comparaison des spectres mesurés avec des
bases de données donne I’opportunité d’identifier les phases en présence.

11.2.1 Montage 0-26 (Bragg-Brentano)

Le montage 6-20, trés couramment utilisé pour réaliser des spectres de poudres, utilise une
source fixe. L’échantillon tourne a la vitesse o tandis que le détecteur se déplace avec une
vitesse 2o le long du cercle goniométrique. Le détecteur, toujours en position 260, enregistre

les intensités diffractées a I’angle 0 entre le faisceau incident et la surface de 1’échantillon.

Source Détecteur

W
\\

Figure 11.6. lllustration schématique de la géométrie Bragg-Brentano 6-26 (adaptée de [Devillers,
2008]).

Ce montage permet uniquement de récolter les intensités diffractées par les plans réticulaires
paralleles a la surface de I’échantillon. Ceci ne pose pas de probleme particulier dans le cas
d’une poudre, qui montre une multitude de grains aléatoirement orientés par rapport a la
surface. En contraste, cette géométrie de diffraction ne permet pas de distinguer une texture

uniaxiale d’une texture biaxiale (voir figures 11.7.b et 11.7.c).
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Figure 11.7. Représentation schématique de différents alignements des grains : a. Pas de texture : les
grains sont aléatoirement orientés. b. Texture uniaxiale hors du plan : les grains sont aléatoirement
orientés dans le plan mais alignés dans la direction perpendiculaire au plan (texture de fibre) c.

Texture biaxiale : les grains sont orientés dans et hors du plan.

Un diffractogramme qui montre toutes les raies de la phase analysée, et dont les intensités
relatives sont proches des fiches JCPDS (Joint Comittee Powder Diffraction Standard)
correspondra a un échantillon polycristallin n’ayant pas d’orientation préférentielle (figure
I1.7.a). Une modification des intensités relatives de chaque famille de plans indique une
orientation préférentielle. Dans le cas ou les grains posséderaient une unique orientation hors
du plan, la distinction entre une texture de fibre et une texture biaxiale nécessite I’utilisation

d’un diffractometre quatre cercles.

11.2.2 Goniométre quatre cercles et analyse de texture

Figure 11.8. Représentation schématique des quatre angles caractéristiques du goniométre quatre

cercles.
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Le goniomeétre quatre cercles est spécifiquement dédié a I’analyse des textures. Il permet de
repérer I’orientation d’une famille de plans dans toutes les directions de I’espace. En plus des
deux cercles qui permettent 1’acquisition de spectres 0-260, deux cercles supplémentaires
permettent de faire tourner I’échantillon sur lui-méme (angle @) ainsi que d’incliner
I’échantillon (angle ) pour faire entrer en diffraction des plans qui ne sont pas paralléles a la
surface de I’échantillon. Un dernier réglage en translation permet d’avancer I’échantillon dans

le faisceau de rayon X.
11.2.2.1 Alignement des échantillons

Le porte échantillon est équipé de deux berceaux, permettant de corriger les désorientations
de la surface de I’échantillon analysé. Un premier réglage préliminaire consiste a regler le
zéro de la position 26, en mesurant, dans le faisceau direct, un spectre de I’intensité récoltée
par le détecteur autour de la position 26=0°. A o=y=d=0°, I’échantillon est ensuite avancé
dans le faisceau de rayons X pour qu’il coupe la moitié de I’intensité du faisceau direct. Par la
suite, différentes methodes permettent d’optimiser le réglage de I’alignement. Une premiére
méthode consiste a mesurer, a y=0°, des w-scans autour de la position ®=0°, dans le faisceau
direct. Le premier berceau est réglé afin de maximiser I’intensité récoltée aux positions ®=0°
et ®=180°. La procédure est répétée aux angles de rotation ®=90° et ®=270° pour déterminer
I’angle & corriger avec le deuxieme berceau. Lorsque le film est déposé sur un substrat
monocristallin, une deuxieme méthode bien plus précise est utilisée. Pour ce faire, la position
20 du détecteur est fixée pour récolter 1’intensité de plans paralléles a la surface du substrat.
Ici, pour nos substrats MgO (001), nous utilisons la raie correspondant a la diffraction des
plans (002) de I’oxyde de magnésium. Pour régler le premier berceau, deux m-scan sont
mesurés a y=0°, autour de la position 0, pour deux angles de rotation ®=0° et ®=180°. Le
premier berceau est alors utilisé pour amener la position de la raie (002) a la moyenne des
positions obtenues a ®=0° et ®=180°. Le réglage du deuxieme berceau est realisé
similairement, pour des angles de rotation ®=90° et ®=270°. Cette deuxieme méthode permet
¢galement de régler le zéro de ’angle ®. En effet, si apres le réglage, les positions @ aux
différents angles de rotation ® sont égales mais different Iégerement de la moitié de la
position 26 théorique de la raie (002) du MgO, il est possible de corriger électroniquement la
position de ’angle . Un dernier réglage manuel de I’axe de translation permet de s’assurer
que I’échantillon coupe la moitié de I’intensité du faisceau direct aprés I’optimisation de

I’alignement.
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11.2.2.2 Utilisation en 0-20

Le goniomeétre quatre cercles offre la possibilité de réaliser des spectres 6-26 de plans
réticulaires qui ne sont pas paralléles a la surface de I’échantillon. Il est en effet possible de
choisir n’importe quelle orientation en modifiant le couple [y ; ®]. Il est nécessaire de
signaler que pour des angles y supérieurs a 80°, les intensités diffractées deviennent treés

faibles du fait de I’angle d’incidence réduit entre le faisceau et la surface de I’échantillon.

Cette manipulation a été utilisée pour observer les réflexions des différentes phases
martensites, qui sont légerement décalées par rapport a la surface des films déposés
¢épitaxiallement. La procédure a également ét¢ menée pour déterminer les positions 260

optimisées des différentes familles de plans analysées.
11.2.2.3 Analyse de texture : mesure de figures de p6le

La mesure des figures de pdle consiste a rechercher les orientations d’une famille de plans
{hkl} sélectionnée, dans tout le volume sondé de 1’échantillon. Pour ce faire, les angles o et
20 sont fixés pour satisfaire la condition de Bragg de la famille {hkl} analysée. Ensuite, des
spectres sont mesurés en faisant varier I’angle ® de 0° a 360° (d-scan) pour des valeurs de
I’angle de tilt y comprises entre 0 et 90°. La représentation de la figure de pole directe de la
famille {hkl} se réalise par projection stéréographique des intensités récoltées sur la sphére de
pole (figure 11.9.a).

QOrigine de la projection
stéréographique

a. b.

Figure 11.9.a. Projection stéréographique d’un point P (adaptée de [Broll, 1996]). b. Abaque de
Wulff.
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Une echelle de couleur de I’intensité est ensuite choisie pour distinguer les intensités sur le
disque de la figure de péle. Les échelles radiales et azimutales ne sont pas linéaires, elles sont

données par I’abaque de Wulff (figure 11.9.b).

Afin de déterminer la présence ou I’absence d’une texture dans le plan, il est nécessaire de
mesurer une figure de pdle de plans qui ne sont pas paralleles au plan de I’échantillon. Ainsi,
pour I’échantillon orienté (00I) hors du plan, la figure de pdle {hk0} montrera des intensités
diffractées a un angle y correspondant a 1’angle entre le plan de I’échantillon et les plans
{hk0} analysés. Dans le cas d’une texture de fibre, I’intensité sera répartie le long de I’axe de
rotation @ du fait de I’absence de texture dans le plan. Pour I’échantillon a texture biaxiale,
des pics intenses seront observés le long de I’axe de rotation, indiquant qu’il existe une unique

orientation dans le plan de I’échantillon.

L’echantillon parfaitement texturé n’existe pas. Les plans d’une méme famille, paralleles
entre eux dans chaque grain, sont plus ou moins décalés d’un grain a I’autre. L analyse de
texture par diffraction des rayons X permet d’estimer la désorientation moyenne entre les
grains. Deux mesures différentes sont réalisées pour déterminer les désorientations moyennes
hors du plan et dans le plan de 1’échantillon. L’w-scan permet d’estimer les désorientations
hors du plan tandis que le ®-scan donne une information sur les désorientations dans le plan.
®-scan :

La premiére étape consiste a choisir une famille de plans, paralléle au plan de I’échantillon et
qui diffracte les intensités les plus intenses. Ici, nous choisissons la raie (004) de I’austénite.
Les angles y et @ sont fixés a zéro, la position 20 du détecteur est imposée pour récolter
I’intensité diffractée par les plans (004) de I’austénite et 1’angle ® est varié autour de la

position 6.

Figure 11.10. Un w-scan d’une famille de plans paralléles au plan de I’échantillon permet d’estimer

les désorientations moyennes hors du plan.
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La largeur a mi-hauteur (FWHM pour Full Width at Half Maximum) du pic obtenu indique

alors la valeur moyenne des désorientations hors du plan.

®-scan :

Similairement, le ®-scan permet d’analyser la texture de I’échantillon dans le plan. Pour
réaliser cette analyse, il est nécessaire de choisir une réflexion ayant une intensité
relativement élevée, fixer sa position 6-20, fixer I’angle y qui permet aux plans choisis
d’entrer en réflexion et enfin de réaliser la mesure en faisant varier @ de 0° a 360°. Il est
également important de choisir une famille de plans non parallele a la surface du film, pour

obtenir une information sur la qualité de la texture dans le plan.

Sur la figure de pdle, la texture en dehors du plan du film est appréciée en analysant la largeur
radiale des pics. La texture dans le plan est évaluée en mesurant I’étalement azimutal des pics

de diffraction.
11.3 Caractérisations magnétiques : les différents magnétometres utilisés

Les études des comportements thermomagnétiques ainsi que les acquisitions des cycles
d’aimantation ont éte réalisées dans les différents magnétometres mis a disposition au sein du
pble magnétométrie de I’Institut NEEL : magnétométre a extraction, magnétométre a
échantillon vibrant (VSM pour Vibrating Sample Magnetometer) et magnétometre & SQUID
(Superconducting Quantum Interference Device).

11.3.1 Magnétometre a extraction

Dans ce type de magnétometre, la mesure de I’aimantation utilise la détermination de la
tension induite par le déplacement vertical de I'échantillon magnétique dans un systéeme de
détection resistif. Le systeme de déetection comporte ici deux bobines en cuivre montées en
série-opposition sur I’axe vertical, et a environ 10 cm l'une de l'autre. Le déplacement de
I'échantillon se fait du centre de la premiére bobine au centre de la deuxiéme et la tension
induite par la variation de flux magnétique dans les bobines est intégrée a l'aide d'un voltmétre
intégrateur. L'échantillon se trouve dans un systeme qui permet de réguler la température de
15K a 300K. L'échantillon et le systtme de détection sont entourés d'une bobine
supraconductrice qui peut générer un champ magnétique extérieur de 11 teslas. Le tout est
introduit dans un cryostat, refroidi & I'hélium liquide. La résolution de I'appareil est de 10™

uem [Heresanu, 2003]. L’échantillon est placé dans une capsule qui se connecte au bout de la
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canne de mesure et il est trés difficile de controler I’orientation du champ magnétique par

rapport a I’échantillon.
11.3.2 Magnétometre a échantillon vibrant

Le VSM utilisé pendant cette these est un magnétometre commercial Oxford Instruments 8
teslas. Le principe de cet appareil consiste a mesurer le flux induit dans un systeme de
détection résistif par le déplacement périodique de I'échantillon d’aimantation M. Plus
précisément, I’échantillon est placé au centre du systeme de détection et est animé d’un
mouvement de vibration avec une fréquence f, et une amplitude X,. Le systeme de détection
est ici composeé de quatre bobines en cuivre en série-opposition. Elles sont compensées deux a
deux, ce qui permet d’obtenir une compensation axiale et une compensation radiale. La
tension de mesure alternative V induite par le mouvement de I"échantillon est donnée par :
V=C*M *x,*f, Equation (11.2.)

Dans I’équation précédente, C est une constante. Pour le VSM Oxford, le vibreur placé a
I"extérieur et en téte de I'insert de variation thermique, est du type Mdssbauer. La canne de
mesure vient se fixer sur la membrane de ce vibreur. L'un des intéréts de cette méthode de
mesure est sa rapidité car les dérives parasites génantes sont des signaux pseudo-continus
facilement éliminés par la détection synchrone. Le VSM utilisé permet de réguler la
température de 10K & 300K et de mesurer des aimantations avec une résolution de 5*10°
uem, sous des champs magnétiques pouvant atteindre 8 teslas [Dumas-Bouchiat, 2005]. Pour
les mesures réalisées avec le champ magnetique extérieur applique dans le plan du film,
I’échantillon est placé sur un méplat, avec I’orientation souhaitée. Dans le cas de mesures
avec le champ magnétique perpendiculaire au plan du film, I’échantillon est placé dans une
paille alimentaire, perpendiculairement a I’axe de cette derniére. Il est fixé a I’intérieur de la

paille en insérant deux bouts de paille de part et d’autre du film.
11.3.3 Magnétometre a SQUID

Le magnétometre & SQUID de I’Institut NEEL a été utilisé pour caractériser les propriétés
magnétiques des films de faibles épaisseurs. Cet appareil commercial (MPMS de Quantum
Design) permet en effet de mesurer des aimantations trés faibles (10°® uem), sous des champs
magnétiques extérieurs pouvant atteindre 5 teslas et dans une gamme de température allant de

2K & 400K. Les principaux eéléments constitutifs d’un magnétometre a SQUID sont :

49



Chapitre Il : Technique d’élaboration et méthodes de caractérisation des films

- Une bobine supraconductrice permettant de créer un champ magnétique intense autour
de I’échantillon.

- Des bobines de detection ou un courant est induit lors de I’extraction de I’échantillon
magnétique. Cet élément est constitué d’un filament supraconducteur formant un
gradient metre de second ordre, entouré par un écran supraconducteur afin de I’isoler
des variations des champs magnétiques extérieurs. La géométrie du bobinage de
détection est donnée en figure 11.11.

- Un SQUID couplé aux bobines de détection via un transformateur de flux. C’est cet
élément qui donne la mesure de I’aimantation.

- Un systéme de contrble de la température de I’échantillon (cryogénie et chauffage).

Figure 11.11. lllustration schématique du bobinage de détection du magnétomeétre a SQUID. Le

filament est supraconducteur.

La description de I’appareillage se concentrera sur I’élément SQUID, qui est le dispositif
fondamental de ce type de magnétometre. Afin d’expliciter le fonctionnement du SQUID, il

est nécessaire d’introduire quelques considérations fondamentales.
11.3.3.1 Quantification du flux dans une boucle supraconductrice

Dans un matériau supraconducteur refroidi a une température située en dessous de sa
température critique, les électrons se groupent pour former les paires de Cooper. Toutes les
paires de Cooper se condensent dans un état coherent et peuvent étre décrites par une fonction
d’onde de phase ¢. La phase ¢ de cette fonction d’onde est affectée par le passage d’un super

courant ou par I’action d’un champ magnétique extérieur [Devillers, 2008].

Dans le cas d’un anneau supraconducteur parcouru par un super courant, la cohérence de la
fonction d’onde autour de la boucle impose une quantification du flux magnétique traversant
I’anneau supraconducteur. Le quantum de flux magnétique ®, vaut 2,07*10™" tesla par métre

carré (1 weber = 1 tesla par métre carré) [Devillers, 2008].
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11.3.3.2 La jonction Josephson

Dans une jonction Josephson composée de deux matériaux supraconducteurs séparés par une
trés fine couche isolante, un super courant | peut traverser la barriére isolante. La fonction

d’onde des paires de Cooper traversant alors la jonction subit un déphasage Ao tel que :
| = 1. (jonction)*sin(Ag) Equation (11.3.)

Lorsque le courant | dépasse le courant critique Ic(jonction), la jonction perd son caractére
supraconducteur. Elle devient donc résistive et une tension s’établie a ses bornes [Devillers,
2008].

11.3.3.3 Fonctionnement du SQUID DC

Le SQUID DC est constitué d’un anneau supraconducteur coupé par deux jonctions
Josephson, comme présenté en figure 11.12. Les jonctions sont élaborées pour que leurs
courants critiques Ic(jonction) soient égaux. En I’absence de champ magnétique extérieur, le
courant | injecté dans le SQUID DC se sépare également entre les deux branches de la boucle
et chaque jonction est traversée par un courant 1/2. Lorsqu’un champ magnétique traverse la
boucle, un courant i est induit dans I’anneau supraconducteur. Une des deux jonctions est
alors parcourue par un courant 1/2 + i tandis que I’autre jonction est traversée par un courant
1/2 —i.

y2+i Jonction 1

—1

@

— i —>

—

I/2-i  Jonction 2

Figure 11.12. lllustration schématique du SQUID DC. L’anneau supraconducteur est coupé par deux

jonctions Josephson, de courants critiques Ic(jonction), adaptée de [Devillers, 2008].

Les jonctions étant parcourues par des courants différents, elles sont caractérisées par deux
phases ¢; et ¢, des fonctions d’onde des paires de Cooper (voir equation (I1.3.)). La
guantification du flux magnétique traversant I’anneau supraconducteur est alors décrite par la

relation :
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O -, =Ap= nﬂ¢£ Equation (11.4.)

0
Dans I’équation précédente, Ao est le déphasage autour de la boucle, @ est le flux magnétique
la traversant et @ est le quantum de flux magnétique. En posant 6 = ¢; + @2, le systeme

d’équation suivant est obtenu :
| /2+i=1.(jonction)sin(g, )= 1. (jonction)sin(Ap + &) Equation (I1.5.)
| /2—i=1.(jonction)sin(e,)= 1. (jonction)sin(Ap— &) Equation (11.6.)

Le courant | injecté dans le SQUID DC peut alors étre écrit sous la forme :

| =21, (jonction)cos(Ag)sin(s)= 2IC(jonction)sin(&)cos[nﬁgj

0

Equation (11.7.)

¢

L’équation précédente ne peut pas étre satisfaite si I>2IC(joncti0n)cos(n7r—j. Cette
0

valeur de courant Ic(SQUID DC) correspond au courant critique du SQUID DC. Pour des
courants plus élevés que Ic(SQUID DC), le SQUID DC passe de I’état supraconducteur a un
état résistif. La détermination du courant critique du SQUID DC permet donc de remonter au

flux magnétique le traversant.

L’oscillation du courant parcourant le SQUID DC en fonction du champ magnétique le
traversant peut étre vue comme le résultat des interférences quantiques des deux fonctions
d’ondes associées aux paires de Cooper parcourant chaque branche du SQUID DC [Devillers,
2008].

11.3.3.4 Mise en ceuvre

Dans la pratique, le SQUID DC ne mesure pas directement le champ magnétique rayonné par
I’échantillon. L’échantillon subit généralement une extraction a travers les bobines de
détection, c'est-a-dire une translation verticale, qui induit un courant dans les bobines de
détection de la figure 11.11. Les bobines de détection sont couplées par un bobinage

secondaire au SQUID DC. Ce systeme est couramment appelé transformateur de flux. Le
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SQUID proprement dit et sa chaine d’acquisition mesurent alors le champ induit par le

passage du courant dans le bobinage secondaire [Devillers, 2008].

L’echantillon est dans un premier temps placé dans du film alimentaire. Une entaille est
ensuite réalisée de part et d’autre d’une paille alimentaire, parallelement ou
perpendiculairement a son axe, respectivement pour les mesures avec le champ magnétique
extérieur dans le plan ou hors du plan de la couche & mesurer. L échantillon, entouré de son

film alimentaire, est alors inséré dans la paille, a travers les entailles.
11.4 La microscopie électronique a balayage (MEB)
[1.4.1. Principe du MEB

La microscopie électronique a balayage (MEB ou SEM pour Scanning Electron Microscopy)
est principalement fondée sur la détection des électrons secondaires émergents de la surface
de I’échantillon sous I’'impact d’un faisceau trés fin d’électrons primaires, qui balaye la
surface observée. Le microscope électronique a balayage permet d’obtenir des images avec un
pouvoir séparateur souvent inférieur & 5 nanomeétres, avec une grande profondeur de champ
[Paqueton et Ruste, 2006].

Les autres interactions des électrons primaires avec I’échantillon sont également utilisées :
émergence des électrons rétrodiffuses, absorption des électrons primaires, ainsi que I’émission
de photons X et parfois celle de photons proches du visible. Chacune de ces interactions est
souvent significative de la topographie et/ou de la composition de la surface [Paqueton et
Ruste, 2006].

L’instrument permet de former un faisceau quasi parallele, tres fin (jusqu’a quelques
nanomeétres), d’électrons fortement accélérés par des tensions réglables de 0,1 a 30 kV ou
plus, de le focaliser sur la zone a examiner et de la balayer progressivement. Des détecteurs
appropriés, détecteurs d’électrons spécifiques (secondaires, rétrodiffusés, parfois absorbés
...), complétés par des détecteurs de photons, permettent de recueillir des signaux significatifs

lors du balayage de la surface et d’en former diverses images [Paqueton et Ruste, 2006].

Typiquement, comme le montre la figure 11.13, un microscope électronique a balayage est

constitué de :

- Une colonne maintenue sous un vide suffisant (secondaire et éventuellement ionique

au niveau du canon).
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- Une source d’électrons.

- Un dispositif haute-tension permettant d’accélérer les électrons.

- Unensemble de lentilles électromagnétiques, destiné a affiner le faisceau d’électron.

- Un condenseur final et un diaphragme permettant de focaliser le faisceau d’électron
sur la surface sondée.

- Un dispositif de déflexion couplé a un générateur de balayage.

- Un porte échantillon mobile.

- Un détecteur d’électrons (principalement secondaires) avec son dispositif
d’amplification du signal, rapide et a faible bruit.

- Un systéme de visualisation d’image couplé au générateur de balayage.

Canon LJ
a électrons

Ecran cathodique

Yy I
Lentille N Ejf

électromagnétique N T——

Condenseur 1
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.
.
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\ | MM,
== Anode
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Figure 11.13. Schéma de principe d’un microscope électronique a balayage ([Paqueton et Ruste,
2006]).

Un détecteur d’électrons rétrodiffusés et un détecteur de rayons X sont trés souvent adjoints

au systeme. Deux types de sources d’électrons peuvent étre rencontrés :

- Le filament de tungstene est la source la plus usuelle. Les électrons sont produits par
effet thermoélectronique, le filament étant chauffé par le passage d’un courant.

- La source a émission de champ, qui est basée sur I’application d’un champ électrique
intense en pointe de cathode. Ce type de source permet d’obtenir une bien meilleure

résolution.
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Deux MEB, équipés de chaque type de source, ont été utilisés durant cette these. Le MEB
840A de JEOL est équipé d’une source a filament de tungstene tandis que le MEB Ultra + de

ZEISS posséde une source a effet de champ.
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Figure 11.14. Principales émissions électroniques et électromagnétiques provenant des interactions
entre le faisceau électronique et I’échantillon ([Paqueton et Ruste, 2006]). Z correspond au numéro

atomique.

La figure 11.14 représente les différentes émissions résultant de I’interaction entre le faisceau
d’électron et la surface sondée [Paqueton et Ruste, 2006]. Dans le cadre de cette thése, seules
les émissions d’électrons secondaires, d’électrons rétrodiffusés et de photons X ont été

utilisées.
11.4.2. Contraste des électrons rétrodiffusés

Un électron rétrodiffusé est par définition un électron qui s’échappe de la surface sondée avec
une énergie supérieure a 50 eV. Ces électrons sont des électrons du faisceau primaire, qui
subissent des collisions élastiques dans le matériau sondé, et en ressortent en ayant perdu peu
d’énergie. Le signal détecté dépend de la composition chimique de I’échantillon, puisque
I’angle moyen des collisions élastiques augmente avec le numéro atomique. Un détecteur
d’électrons rétrodiffusés, placé pour capter les électrons s’échappant de la surface analysée,
permet I’acquisition d’une image. L’intensité de chaque pixel dépend directement du nombre
d’électrons rétrodiffusés récoltés. Cette technique permet donc de différencier différentes

phases, de numéro atomique moyen différent. Généralement, une région plus claire
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correspond a une phase de numero atomique plus élevé. 1l est également important de signaler
gue pour un numéro atomique donné, la quantité d’électrons rétrodiffusés varie avec

I’orientation cristallographique.
11.4.3. Contraste des électrons secondaires

Les électrons secondaires résultent d’interactions inélastiques et sont définis comme étant les
électrons s’échappant de la surface sondée avec une énergie inférieure a 50 eV. Le rendement
de ces électrons montre une dépendance trés faible avec le numéro atomique de la surface
sondee. Cependant, lorsque les électrons rétrodiffuses s’échappent de la surface analysée, ils
contribuent a la génération d’autres électrons secondaires. L’ information obtenue n’est donc
pas uniguement topologique. Le signal est enregistré grace au capteur d’électrons secondaires,
bien plus rapide que le détecteur d’électrons rétrodiffusés. L’imagerie en eélectrons
secondaires est donc tres largement utilisée pour observer la topographie d’échantillons,

essentiellement a cause de sa simplicité d’emploi et de sa rapidité.
I1.4.4. Emission de photons X

Lors de I’interaction inelastique d’un électron primaire avec un électron d’un niveau de cceur,
le transfert d’énergie est susceptible d’ioniser le niveau considéré, avec émission d’un
électron secondaire. La lacune électronique ainsi créée conduit a un réarrangement de cet état
excité de I’atome. La lacune est comblée par un électron provenant d’une couche électronique
plus externe que le niveau excité. Ce phénomene se traduit par une libération d’énergie, égale
a la différence d’énergie des niveaux électroniques mis en cause. La désexcitation se réalise
soit par une transition radiative, avec émission d’un photon X, soit par une transition Auger,
avec émission d’un électron Auger. Ces deux émissions, caractéristiques de I’atome ionisé,
sont & la base de la microanalyse X par sonde électronique et de la spectrométrie Auger
[Paqueton et Ruste, 2006].

Les MEB utilisés dans cette these sont tous deux équipés d’un détecteur de photon X sélectif
en énergie. Les spectres obtenus représentent le nombre de photons X recueillis en fonction de
leur énergie. Des logiciels spécialisés permettent de soustraire le fond continu et de remonter
a la composition chimique. Les analyses de composition ont été réalisées sans standard au
cours de cette these. L’incertitude sur les compositions quantitatives est donc typiquement de

2%. Nous avons néanmoins verifié en réalisant six analyses par film (trois analyses
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ponctuelles + trois analyses moyennes, grossissement x1000) que I’erreur relative sur les
compositions est inférieure a 0,5%, justifiant pourquoi les dixiémes de pour cent atomique

sont indiqués dans les compositions atomiques présentées dans ce travail.
I1.5 La microscopie a force atomique
I1.5.1. Principe et fonctionnement

La Microscopie a Force Atomique (MFA ou AFM pour Atomic Force Microscopy) fait partie
de la famille des microscopes a champ proche (ou a sonde locale). Elle repose sur les
interactions (forces de répulsion ionique, forces de Van der Waals, forces électrostatiques,
forces magnétiques ...) entre une sonde de taille nanométrique et une surface. Ces interactions
dépendent d’une part de la distance entre la sonde et la surface, et d’autre part de la nature
physicochimique des deux protagonistes. La distance sonde-surface est ajustée par un
matériau piézoélectrique dont la déformation est contrdlée avec une précision de I’ordre du
dixieme de nanomeétre. Généralement, la sonde utilisée est une pointe pyramidale tres fine ou
une spheére, fixée a I’extrémité d’un micro-levier de constante de raideur k. Lorsque la pointe
est approchée d’une surface, les forces d’interactions provoquent la déflexion du micro-levier.
Cette déviation est enregistrée par un systeme de détection optique, grace au déplacement de
la réflexion du faisceau laser (voir figure 11.15.).

Diode :

photoélectrigu

Faisceau laser

Microlevier

Figure 11.15. Principe de fonctionnement du microscope a force atomique [Combes, 2009].

Le faisceau laser est focalisé sur I’extrémité réfléchissante du micro-levier. Il est ensuite

réfléchi vers un systeme de détection constitué de photodiodes.
11.5.2. Les différents modes d’utilisation

Trois principaux modes de fonctionnement peuvent étre distingués :

57



Chapitre Il : Technique d’élaboration et méthodes de caractérisation des films

- Le mode contact utilise les forces répulsives. La pointe « appuie » sur la surface et est
repoussée par les interactions a courtes distances, ce qui engendre une déflexion du
levier. La boucle de rétroaction maintient une déflexion constante du levier.

- Le mode non contact exploite les forces d’attractions. La pointe oscille au dessus de la
surface a une fréquence supérieure a la fréquence de résonnance du micro-levier.
L’amplitude des oscillations est inférieure a 10 nm. Ici, c’est la fréquence d’oscillation
du micro-levier qui est maintenue constante par la boucle de rétroaction.

- Le mode résonant, ou «tapping », consiste & faire osciller le micro-levier a sa
fréquence de résonnance. La pointe interagit périodiquement avec la surface et lorsque
celle-ci «touche » la surface, I’amplitude et la fréquence des oscillations sont
modifiées. La boucle de rétroaction maintient ici une amplitude d’oscillation

constante.

Dans le cadre des travaux présentés dans cette these, les images présentées ont été réalisées en
mode « tapping » a I’aide d’un AFM NT-MDT Ntegra Aura Instrument.

11.6 Détermination des températures des transformations

De nombreuses techniques permettent de caractériser les transformations martensitique et

inverse des alliages Ni-Mn-Ga.

La DSC (Differential Scanning Calorimetry) est trés largement utilisée pour observer les
transformations de phases et changement d’états. Dans le cas de nos films Ni-Mn-Ga, les
masses misent en jeu sont trop faibles et aucun pic exo ou endo-thermique n’est détecté, bien

que la transition ait lieu.

Lorsque la température de transformation martensitique est située en dessous de la
température de Curie de I’alliage, elle peut étre déterminée par suivi de la dépendance en
température de I’aimantation a champ faible. L’aimantation montre en effet une baisse
abrupte due au durcissement du procédé d’aimantation dans la martensite pour des faibles

valeurs de champ magnétique. Cet aspect est détaillé dans le paragraphe 11.1 du chapitre IV.

Pour les compositions Ni-Mn-Ga conduisant a une température de transformation austénitique
supérieure a la température de Curie, nous avons utilisé la diffraction des rayons X en

température. Le protocole expérimental est explicité dans le paragraphe Il du chapitre V.
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Une autre méthode permet de caractériser les températures de transformation, et ce quelque
soit la composition des films Ni-Mn-Ga. Il s’agit du suivi de la résistance électrique en
fonction de la température (voir figure 1.2.). Pour ce faire, la méthode des quatre pointes a été
mise en ceuvre pour s’affranchir de la résistance des fils. Deux contacts externes permettent
d’injecter le courant et deux sondes internes servent a mesurer la tension. L’échantillon est
placé sur une plaque de cuivre isolée électriguement. Une régulation en température est
obtenue en adaptant le flux d’azote liquide et un chauffage avec PID, I’échantillon se trouvant

dans une enceinte sous vide primaire.

Enfin la transformation de I’austénite & la martensite et la transformation inverse associée
peuvent étre déterminée par observation de la morphologie de surface par microscopie
optique, électronique a balayage ou encore a force atomique. Le paragraphe 111 du chapitre 1V
présente les observations en température réalisées par microscopie optique et électronique a

balayage.
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Chapitre 111 :

Elaboration de films Ni-Mn-Ga par pulvérisation cathodique

magnétron

La premiére partie de ce chapitre décrit la technique utilisée pour obtenir des films Ni-Mn-Ga
polycristallins libérés de leur substrat. Une deuxieme arborescence se focalisera sur les
conditions de dépdt qui permettent de réaliser la croissance épitaxiale de I’austénite sur MgO
(001).

Les films Ni-Mn-Ga déposés sur substrats non chauffés sont quasiment amorphes et ne
montrent ni proprietés magnétiques ni transformation martensitique et ce quelque soit la
nature du substrat utilisé. Les analyses de films Ni-Mn-Ga déeposes sur des substrats Si (001)
non chauffés ont révélé que de tels films présentent des nanoparticules cristallisées, avec une
taille inférieure a 50 nm [Wu et al., 2002 ; Bernard et al., 2009].

Un traitement thermique & haute température est nécessaire pour conférer I’ordre chimique et
faire croitre les grains du film. Ce dernier doit étre réalisé sous vide secondaire pour
s’affranchir des phénomeénes d’oxydation. Rumpf et al. ont étudié la cristallisation post-depot
de films libres NisoMnzyGazo [Rumpf et al., 2006], en utilisant un procédé de traitement
thermique rapide (RTA pour Rapid Thermal Annealing). Ce procédé permet d’atteindre une
rampe de montée en température de 50 K/s, la circulation d’eau permettant de contréler une
vitesse de refroidissement de 1 K/s. L apparition successive des propriétés magnétiques et de
la transformation martensitique réversible a été observée lorsque la température de recuit est
augmentée dans la gamme 200-700°C, le temps de palier de recuit étant fixé a 30 minutes.
Les propriétés magnétiques apparaissent pour une température de recuit de 400°C tandis
qu’une température de traitement thermique supérieure a 600°C conduit a des films
polycristallins présentant une transformation martensitique réversible. L’ordre chimique et
donc les propriétés magnétiques sont présents dans les petits grains obtenus par le recuit a
400°C mais une taille de grain critique d’environ un micrométre semble étre nécessaire a

I’apparition de la transformation martensitique réversible [Rumpf et al., 2006].
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Un recuit dans la gamme de température 600-1000°C serait donc primordial en vue d’obtenir
des films qui présentent une transformation martensitique. Les traitements thermiques, que
nous avons réalisés a de telles températures pour des temps de palier supérieurs a une heure,
posent cependant un certain nombre de problemes comme la diffusion du substrat dans la
couche (notamment pour les films déposés sur silicium) ou encore le craqguement du film du
fait de la différence de coefficients d’expansion thermique entre le film déposeé et son substrat.
C’est le cas des composites Ni-Mn-Ga/Al, O3, pour lesquels la couche s’effrite littéralement

pendant le recuit.

Deux solutions ont été étudiées pour pallier ces probléemes. La premiére consiste a libérer le
film de son substrat avant le recuit a haute température. La seconde combine les étapes de
dépdt et de recuit en réalisant un dép6t sur substrat chauffé. Cette derniére méthode permet de
réaliser la croissance épitaxiale du film si le substrat est favorablement choisi. Dans ce
chapitre sont decrites les conditions d’élaboration des films Ni-Mn-Ga. La caractérisation des
propriétés est détaillée dans les chapitres IV et V, respectivement pour les films libres

polycristallins et pour les films déposés épitaxiallement sur MgO monocristallin.

|. Elaboration de films libres Ni-Mn-Ga

Pour une partie de cette these, I’étude s’est focalisée sur I’obtention de films libérés de leur
substrat en vue de les recuire sous vide secondaire afin de leur conférer des propriétés
magnétiques et une transformation martensitique réversible. Cette approche est tres
intéressante car I’observation de deformations induites par le champ magnétique nécessite la

libération du film.
1.1. Choix du substrat

Différents substrats solubles ont été utilisés dans la littérature pour déposer puis libérer des
films Ni-Mn-Ga. Les substrats monocristallins en chlorure de sodium NaCl peuvent étre
dissous dans I’eau et permettre I’obtention d’une croissance épitaxiale du film [Thomas et al.,
2009]. Bien que cette approche semble étre tres simple, les substrats NaCl montrent un certain
nombre d’inconvénients. Tout d’abord, NaCl est hygroscopique et demande donc une
attention particuliére pour évaporer toute I’eau avant le dép6t. De tres faibles quantités d’eau

affectent considérablement la morphologie des films qui peuvent alors exhiber des cratéres, en
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contraste avec la morphologie dense et homogéne recherchée. Deuxiemement, I’adhérence du
film métallique sur NaCl est pauvre. En particulier pour les films épais ou contraints, ceci
conduit parfois a la délamination du film, déja en cours de dép6t [Backen et al., 2010].
D’autres groupes de recherches ont obtenu des films libres Ni-Mn-Ga en utilisant un substrat
en polymére PVA (PolyVinyl Alcohol), qui est soluble dans I’eau [Ohtsuka et Itagaki, 2000 ;
Chernenko et al., 2005a ; Auernhammer et al., 2008]. Les essais réalisés pendant cette these
ont montré que les substrats souples en PVA ont cependant tendance a fluer pendant le dépdt
et il est tres difficile d’obtenir un film, qui ne s’enroule pas sur lui-méme ou ne se craque pas,

lors de la dissolution du substrat.

Une solution alternative, directement inspirée des techniques de la microélectronique, a été
étudiée durant la premiére partie de cette these. 1l s’agit de déposer une couche sacrificielle de
résine de photolithographie par spin-coating, sur un substrat en alumine Al,O3 polycristalline
polie. Le film Ni-Mn-Ga est ensuite déposé sur ce composite résine/Al,O3, la dissolution de
la résine dans I’acétone permettant de libérer le film déposé. La résine utilisée est une Shipley
S1818, I’accélération de la tournette est fixée a 4000 rpm/s et le temps de dépot est de 30

secondes a 4000 rpm. La résine est ensuite recuite une minute a 115°C afin d’évaporer le

solvant résiduel.

!

Figure 111.1.a. Dép6t de la résine S1818 sur Al,O3 par spin-coating. b. Dép6t du film Ni-Mn-Ga sur
le composite S1818/Al, 03 par pulvérisation cathodique magnétron. c. Libération du film Ni-Mn-Ga

par dissolution de la résine S1818 dans I’acétone. d. Photo du film libre ainsi obtenu.

La photo de la figure 111.1.d montre qu’avec des paramétres de dép6t adéquats, il est possible

de libérer intégralement le film sans que ce dernier ne se craque ou ne s’enroule sur lui-méme.
1.2. Optimisation des parametres de dép6t

Les parameétres de dépbt par pulvérisation cathodique magnétron ont été optimisés pour

déposer des films Ni-Mn-Ga tres peu contraints. La présence d’un gradient de contraintes
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internes, de compression ou de traction, résultent en I’enroulement du film lors de la
dissolution de la couche sacrificielle. Si les contraintes sont assez élevées, le film se craquele
lors de sa libération et de fines particules de films dispersées dans I’acétone sont obtenues.
Afin de minimiser les contraintes internes induites pendant le dép6t, et donc de pouvoir
libérer des films, I’influence de la vitesse de dépdt a été étudiee. Ces expériences ont été
menées dans le pulvérisateur mono-cible. La distance cible-substrat est fixée a 5.5 cm afin
d’obtenir un rendement de dép6t optimal. La pression d’argon de I’enceinte de dépdt est
maintenue & 5.10° mbar en ajustant le flux d’argon traversant la chambre. Cette pression
permet d’obtenir un plasma stable tout en minimisant le nombre de collisions des especes
pulvérisées avec le gaz. La cible ternaire Ni-Mn-Ga est polarisée a I’aide d’un générateur DC
pour maximiser le rendement de pulvérisation. Le temps de dép6t est fixé a 5 heures afin
d’obtenir un film assez épais pour étre libéré et manipulé. L’étude a révélé qu’une vitesse de
dépdt optimale de 1 micrometre par heure conduit a I’obtention de films libres qui ne se
craguent pas et ne s’enroulent pas sur eux-mémes, et ce quelque soit la composition et la
nature de la cible utilisée. Selon la nature de la cible, coulée ou frittée, et sa composition, la
puissance DC conduisant a une vitesse de dép6t optimale de 1 micrometre par heure varie
considérablement. Il est alors nécessaire de déterminer cette puissance en réalisant des essais
a différentes puissances pour un temps fixe puis mesurer |’épaisseur déposée par

profilométrie, par exemple.
1.3. Optimisation des parameétres de recuit

Comme énoncé précédemment, il est impératif de réaliser le traitement thermique a haute
température sous vide secondaire pour s’affranchir des phénomeénes d’oxydation. Les films
libres de 5 micrometres obtenus en utilisant une couche sacrificielle de résine S1818, ont tout
d’abord été recuits sous vide secondaire, en les placant simplement dans un creuset en

alumine.
1.3.1. Les films recuits dans un creuset en alumine

Une premiere série de recuits a été réalisée en placant des morceaux de films libres dans un
creuset en alumine. Les recuits ont été réalises avec une rampe de 300 °C/h et un temps de
palier d’une heure pour des températures comprises dans la gamme 740-800°C. La redescente
en température n’a pas été régulée et correspond a une vitesse d’environ 600 °C/h, au début
de la décroissance de la température. De tels recuits realisés dans un creuset en alumine

conduisent a une forte perte en manganese, qui s’évapore préférentiellement pendant le recuit
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a haute température. En effet, pour un film libre de 5 micrometres recuit 1 heure a 800°C, la
composition moyenne initiale du film non recuit Nisz1Mn,46Gaz, 3 devient Nigz2Mni; 2Gage s
apres le recuit. La figure 111.2 rassemble les compositions des films recuits a différentes
températures de palier pour un temps de recuit d’une heure. Les lignes pointillées indiquent la
composition initiale du film, avant le recuit. Les compositions atomiques en nickel,

manganeése et gallium sont représentées en noir, rouge et bleu, respectivement.
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Figure 111.2. Influence de la température de recuit sur la composition des films recuits 1 heure dans
un creuset en alumine. Les compositions atomiques en nickel, manganése et gallium sont représentées
en noir, rouge et bleu, respectivement. Les lignes pointillées indiquent la composition initiale du film,
avant le recuit.

A 740°C, la perte en manganese est trés faible et la composition du film recuit est tres proche
de la composition initiale du film. De tels films recuit une heure a 740°C montrent des
propriétés magnétiques mais les grains sont bien trop petits, aucune transformation
martensitique n’a été observée dans ces films. Une élévation de la température de recuit de
seulement 50°C resulte en une forte évaporation du manganése ainsi que I’apparition de la

transformation martensitique réversible.

Comme le montre la figure 111.3, I’évaporation préférentielle du manganése conduit a
I’obtention d’une structure biphasée. Les analyses EDX ont dévoilé que la composition n’est
pas homogene sur la surface du film. Ce dernier présente des précipités riches en nickel dont
la composition, NiggsMng,Gazs 2, est proche du composé NizGa. Ces précipités sont
dispersés dans une matrice de composition NisggMni37Gaz7 4. Les zones fibreuses observées
sur la figure I11.3 possedent la méme composition que la matrice, suggérant qu’il s’agit bien

de la méme phase, mais orientée différemment d’un point de vue cristallographique. Les
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zones apparemment granulaires, mises en évidence a la surface du film, correspondent a des
grains colonnaires dont les fibres sont orientées dans la direction perpendiculaire au plan du
film.

Nigg sMng2Gags 2

Nisg oMny37,Gaz7.4

Figure 111.3. Photo MEB typique d’un film libre recuit dans un creuset en alumine sous vide
secondaire. Le film libre, de composition initiale Nis31Mny,sGazs, a été recuit 1 heure a 800°C.
L’image a été réalisée avec le détecteur d’électrons rétrodiffusés.

Les figures I11.4.a et 111.4.b ci-apres démontrent que de tels films libres biphasés exhibent des
propriétés magnetiques, ainsi que la transformation martensitique réversible. Les figures
présentent I’exemple d’un film recuit 1h a 790°C.
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Figure 111.4. Propriétés d’un film recuit une heure a 790°C dans un creuset en alumine: a.
Dépendance en température de la résistance électrique. b. Cycle d’aimantation a 294K pour un
champ appliqué parallélement au plan du film.
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Le saut de resistance hystérétique observe en figure I11.4.a, correspond au passage des
transformations martensitique et inverse, le chauffage est représenté en rouge et le
refroidissement en bleu. La figure révele que les transformations se réalisent sur un trés grand
intervalle de température, d’environ 80 degrés. Cette observation confirme I’inhomogénéité
en composition de ce film, les transformations de monocristaux homogénes se déroulant sur
des intervalles de 10 a 20°C [Martynov et Kokorin, 1992 ; Chu et al, 2001]. La température de
début de transformation martensitique Ms de la matrice NisggMni37Gazz4, qui possede un
facteur (e/a) de 7,67, est cohérente avec les valeurs rapportées dans la littérature pour les
alliages massifs [Soderberg et al., 2006]. Le cycle d’aimantation représenté en figure I11.4.b
démontre le caractére ferromagnétique du film recuit 1 heure a 790°C. L’aimantation a
saturation du film est cependant deux fois plus faible que celle rapportée pour des alliages
massifs de méme rapport (e/a) a température ambiante [Jin et al., 2002].

1.3.2. Les films recuits entre deux plaques d’alumine polies

Des essais de traitements thermiques, réalisés en plagant le morceau de film libre entre deux
plaques polies d’alumine, ont permis d’obtenir des résultats bien plus intéressants. Les
plaques d’alumine semblent en effet limiter la perte en manganése. Les films de composition
initiale Nisz1Mny,6Gazy s, recuits 1 heure a 800°C entre deux plaques d’alumine polies,
posseédent une composition Nis;5Mny3sGass 7, trés proche de celle du film non recuit. De
plus, les analyses EDX réalisées sur les films recuits entre deux plaques d’alumine polies ont
révelé que la composition est homogene sur toute la surface des films. Le cliché MEB réalisé
en électrons rétrodiffusés présenté en figure 111.5 démontre que la surface du film est

composée de grains polygonaux.

Nisz sMnps sGags 7

Figure 111.5. Photo MEB typique d’un film libre recuit dans entre deux plaques d’alumine polies sous
vide secondaire. Le film libre de composition initiale Nis31Mny,6Gaz 3, a été recuit 1 heure a 800°C.

L’image a été réalisée avec le détecteur d’électrons rétrodiffusés.
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En plus d’éviter la formation de phases secondaires, le recuit entre deux plaques d’alumine
polies permet de faire croitre de gros grains dans le film, condition nécessaire pour obtenir
une transformation martensitique réversible. Il a été vérifié en réalisant des analyses EDX
ponctuelles dans chaque grain que le contraste observé ne provient pas d’une variation de

composition de chaque grain, mais bien d’une différence d’orientation cristallographique.

Différentes hypothéses permettraient d’expliquer I’influence des plaques d’alumine sur la
perte en manganese. Des essais réalisés avec des anneaux de calibration thermique en
céramique ont révélé qu’il ne s’agit probablement pas d’une différence de température réelle
ressentie par le film. Les faibles contraintes de compression exercées par le poids de la plaque
en alumine ne semblent pas suffisantes pour décaler significativement le diagramme de phase
du systeme. Du fait de I’énorme rapport de forme du film libre, la quasi-totalité de sa surface
est en contact avec I’alumine polie pendant le recuit, le film est confiné entre les plaques. La
rugosité des plaques d’alumine étant trés faible, le manganése peut seulement s’évaporer au
niveau des bords du film. Les plaques d’alumine permettent donc de limiter trés fortement la

perte en manganése par confinement du film dans un espace restreint.

Des essais de traitements thermiques ont été réalisés a des températures de palier comprises
dans la gamme 790°C-820°C et pour des temps de recuit de 1 heure et 6 heures. Lorsque le
recuit est réalisé entre deux plaques d’alumine, I’évaporation préférentielle du manganese est
contenue, et la composition des films recuits ne dépend pas des paramétres du traitement
thermique. Le tableau ci-apres rassemble les compositions de films recuits entre deux plaques

d’alumine, pour différents temps et températures de palier.

Parametres de recuit Composition
Temps Température Ni Mn Ga (e/a)
[h] [°C] [Yoat] [%at] [% at.] [e-/at.]
Librel 1 800 525 23.8 23.7 7.63
Libre2 6 800 52.4 23.9 23.7 7.62
Libre3 1 810 525 23.7 23.8 7.62
Libre4 6 810 52.5 23.9 23.6 7.63
Libre5 1 820 525 24.2 23.3 7.64

Tableau I11.1. Compositions atomiques et facteurs (e/a) de films libres recuits entre deux plaques

d’alumine. Le temps et la température du palier sont indiqués sur le tableau.
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Le tableau précédent met en évidence que, méme pour des temps de recuit de 6 heures, la
composition des films demeure inchangée. La figure 111.6 représente la dépendance en

température de la résistance électrique pour les films présentés dans le tableau 1.
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Figure 111.6. Dépendance en température de la résistance électrique de films libres pour différents

traitements thermiques. Le temps du palier, sa température et la composition des films sont indiqués

dans le tableau I11.1.

Figure 111.7. Clichés MEB de la série de films réalisés en électrons rétrodiffusés, pour révéler le
contraste cristallographique entre les grains. Toutes les images ont été enregistrées sous un
grossissement x1000.
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Premierement, tous les films démontrent le saut de résistance hystérétique caractérisant le
passage des transformations martensitiques et inverse. Deuxiemement, les transformations se
déroulent sur des intervalles de températures inférieurs & 20°C, bien plus étroits que pour les
films recuits dans un creuset. Enfin, la figure révéle des différences de températures de
transformation. L’écart de température d’environ 40°C observé entre les échantillons Libre3
et Libre5, ne peut étre interprété par une variation de composition entre les deux films. En
effet I’échantillon Librel, qui posséde un facteur (e/a) identique a Libre4, présente un cycle
thermique de transformation décalé d’environ 30 degrés par rapport a ce dernier échantillon.

Cette observation renforce I’idée évoquée précédemment.

Les images MEB de cette série de films, réalisées avec le détecteur d’électrons rétrodiffuses,
sont présentées en figure 111.7. La figure 111.7 montre que selon les parameétres de traitements
thermiques, différentes tailles de grains sont obtenues. La taille moyenne des grains de chaque
film a été estimée en mesurant le nombre de joints de grains dans vingt directions verticales et
vingt directions horizontales. La température moyenne de transformation, Ty, semble
dépendre de la taille moyenne des grains, comme le suggere la figure I11.8 ci-dessous.
Rappelons que ces variations ne peuvent pas provenir des trés faibles écarts de composition

entre les films de la série (voir tableau 111.1.)
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Figure 111.8. Evolution de la température de transformation moyenne Ty, avec la taille moyenne des

grains.

Avant le recuit, le film posseéde une structure colonnaire quasiment amorphe. La croissance
est amorcée sur différents sites de nucléation lors du traitement thermique a haute
température. Les différents grains croissent et, lorsqu’ils se rencontrent, forment un joint de

grain commun, ce qui induit des contraintes internes dans le film. Plus la densité de joints de
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grain est grande et plus ces contraintes seront importantes. Les différences de températures de
transformation observées semblent donc étre liées a I’état de contrainte des films, qui dépend

de la densité de joints de grain.

En contraste avec la température moyenne de transformation martensitique, les propriétés
magnétiques ne sont pas affectées par la taille des grains. Tous les films de la série montrent
une température de Curie d’environ 90°C. Cette température de mise en ordre magnétique est
identique aux valeurs rapportées pour des alliages massifs possédant la méme concentration
moyenne en électrons de valence (e/a) [SOderberg et al., 2006]. De plus, I’aimantation a
saturation de la série de films, qui ne varie pas en fonction des paramétres de traitements
thermiques, est trés proche de 50 emu.g™ & température ambiante. Cette valeur d’aimantation
a saturation est Iégerement supérieure aux valeurs trouvees dans la littérature pour des alliages
massifs de rapport (e/a) identiques a température ambiante [Jin et al., 2002]. Les propriétés
magnétiques, ainsi que I’étude de la structure et de la texture d’un des films de la série sont
présentées en détails dans le chapitre 1V.

I1. Texturation du film Ni-Mn-Ga : croissance épitaxiale

L’etude des films libres polycristallins obtenus par recuit post-dépdt, qui sera detaillée dans le
chapitre suivant (chapitre 1V), a révélé que la texturation des films est primordiale en vue
d’obtenir un effet mémoire de forme magnétique dans les films. Les recherches menées
durant la deuxiéme partie de cette thése ont donc porté sur la croissance épitaxiale de films
Ni-Mn-Ga.

I11.1. Choix du substrat

La croissance épitaxiale de films Ni-Mn-Ga a tout d’abord été obtenue dans les travaux
pionniers de Dong et al., qui utiliserent I’épitaxie par jet moléculaire (MBE pour Molecular
Beam Epitaxy) [Dong et al., 2000]. Le film de composition steechiométrique, a été déposé sur
GaAs avec une couche intermédiaire de NiGa. Ce n’est que sept ans plus tard, que la
croissance épitaxiale de films Ni-Mn-Ga a été réalisée avec succes en utilisant la pulveérisation
cathodique magnétron sur des substrats en alumine monocristalline orientés (110) [Jakob et
Elmers, 2007], puis sur MgO (001) monocristallins [Jakob et al., 2007]. De nombreuses
études ont alors confirmé la reproductibilité de la croissance épitaxiale de Ni-Mn-Ga sur MgO
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(001) [Thomas et al., 2008 ; Zhang, 2009 ; Buschbeck et al., 2009 ; Backen et al., 2010 ;
Tillier et al., 2010a]. De plus, une voie trés prometteuse pour obtenir des films libres épitaxiés
a été trées récemment présentée [Backen et al.,, 2010]. Il s’agit d’utiliser une couche
sacrificielle en chrome entre le film Ni-Mn-Ga et le substrat MgO. Cette couche de chrome
épitaxiée joue le réle de couche tampon pendant la croissance épitaxiale du film Ni-Mn-Ga et

peut étre dissoute par gravure chimique sélective.

Durant la deuxieme partie de cette these, les efforts se sont donc concentrés sur la recherche
des parameétres de dépbts permettant d’obtenir la croissance épitaxiale de Ni-Mn-Ga sur MgO
(001). L’oxyde de magnésium MgO cristallise dans une structure cubique type NaCl avec un
paramétre de maille de 4,21 A. Les substrats MgO (001) utilisés sont taillés selon les
directions [100], [010] et [001]. La surface du substrat MgO (001) est schématiquement
représentée en figure 111.9, les atomes de magnésium occupent les positions 0 0 0 et les
atomes d’oxygene les positions %2 0 0. Le plan (001) de la phase mére cubique de Ni-Mn-Ga
est représenté en figure 111.9. Le parameétre de maille de I’austénite, compris entre 5.76 et 5.97
A selon la composition et la température, ne permet pas d’envisager un simple arrangement

cube sur cube entre le film et le substrat.

MgO (001) A (001) A(001)[110]//MgO(001)[100]

]
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Figure 111.9. Représentation schématique d’une relation épitaxiale pouvant s’établir entre la phase

mere cubique des alliages Ni-Mn-Ga et un substrat MgO (001).

Néanmoins, comme le suggere la représentation schématique de la figure 1.9,
I’établissement d’une relation épitaxiale telle que les plans (001) du film soient paralleles aux
plans (001) du substrat mais décalés de 45° autour de la direction [001], conduit & un faible
désaccord cristallographique entre I’austénite déposée et son substrat MgO (001). En effet, la
relation épitaxiale de [I'austénite (A) déposée sur le substrat MgO (001) est
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A(001)[110]//MgO(001)[100], donnant un désaccord cristallographique (\/2aMgo —aa) / aa
d’environ 2% entre I’austénite déposée et le substrat. Ce faible désaccord de parametres
cristallographiques permet d’envisager la réalisation d’une croissance épitaxiale de I’austénite
sur MgO(001).

11.2. Optimisation des parameétres de dép6t

La recherche des parameétres de dép6t conduisant a la croissance épitaxiale du film Ni-Mn-Ga
a été réalisée dans le pulvérisateur multi-cibles confocales. La distance de travail minimale
entre la cible et le substrat, limitée par le mouvement des caches des cibles, est bien plus
grande dans cette chambre, d’environ 10,5 cm. Il est alors nécessaire de travailler sous une
plus grande pression d’argon, de 8.10° mbar pour obtenir un plasma stable. Le dispositif
permet de fixer le débit d’argon traversant la chambre, la pression étant contrblée par la
position angulaire de la vanne située devant la pompe turbo-moléculaire. Le flux d’argon a été
fixé a 25 sccm (Standart Cubic Centimeter per minute) et la puissance DC injectée sur la cible
(75 W) a été optimisée pour obtenir une vitesse de dépdt de 1 micrometre par heure. Une
vitesse de rotation de 5 tours par minute est imposée au substrat pendant le dépdt pour assurer
I’homogeéneite de I’épaisseur du film. Les précédents paramétres de dépdt étant fixeés, une
série de film a été déposée en faisant varier la température du substrat dans la gamme 300-
500°C avec un temps de dép6t d’une demi-heure, permettant d’obtenir des films de 500 nm
d’épaisseur. La cible utilisée, de composition NigMngCosFeipGass, provient des travaux
ultérieurs menés au sein de la société Schneider Electric. Cette composition posséde une
concentration moyenne en électrons de valence (e/a) de 7,12. Cette faible valeur de rapport

(e/a) assure I’obtention de la phase austénite a température ambiante.

La figure 111.10.a rassemble les spectres de diffraction des rayons X de la série de films. Les
angles 0 et 20 ont été dissociés ([0-1]-20), afin de réduire I’intensité des raies (002) et (004)
du substrat monocristallin et I’intensité des spectres est représentée en échelle logarithmique,
pour bien faire ressortir les raies de I’alliage déposé. Les spectres révelent que tous les films
de la série sont cristallisés dans la structure austénitique cubique a température ambiante.
Dans les spectres présentés en figure 111.10.a, deux pics proviennent des réflexions du substrat
MgO monocristallin. Ces pics sont indexés MgO(002) et MgO(004) sur la figure. Le spectre
de diffraction du substrat MgO (001) est représenté en noir. Comme decrit précédemment,
une relation épitaxiale A(001)[110]//MgO(001)[100] est attendue. La géométrie de diffraction
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utilisée permet uniquement de sonder les plans paralléles a la surface de I’échantillon, une
telle croissance est alors caractérisée par la croissance des pics (002) et (004) de I’austénite

(A) sur les spectres de la figure 111.10.a.
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Figure 111.10.a. Spectres de diffraction des rayons X d’une série de films déposés pour différentes
températures du substrat MgO (001). Les films sont cristallisés en phase austénite cubique a

température ambiante. b. Figure de p6le A(202) du film déposé a 500°C.

A 300 comme a 370°C, la température du substrat est trop faible pour amorcer la croissance
épitaxiale de I’austénite déposée. En effet, aucune raie (00I) de I’austénite n’est observée sur
les spectres de diffraction. Une croissance épitaxiale partielle est obtenue a 410 et 460°C, les
raies (002) et (004) de I’austénite sont bien présentes mais d’autres orientations sont
observées sur les spectres de diffraction. Pour une température du substrat de 500°C, les seuls
plans de I’austénite donnant lieu & une diffraction sont les plans (002) et (004). Cette
observation indique une forte texture uniaxiale hors du plan le long de la direction [001] de

I’austénite.

La figure de p6le A(202) de ce film cubique est représentée en figure I111.10.b. Les quatre pics
intenses observés pour un angle de tilt de 45° et séparés de 90° dans I’espace de I’angle de
rotation démontrent la texture biaxiale de I’austénite cubique. En I’absence de texture dans le
plan (texture de fibre), I’intensité diffractée par les plans (202) serait répartie dans I’espace de
I’angle de rotation et une couronne a un angle de tilt de 45° serait observée sur la figure de

pole. Le pic au centre de la figure de pble provient des plans (002) du substrat MgO, qui
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diffractent pour un angle 20 trés proche de celui des plans (022) de I’austénite (voir figure
I11.10.a.). La qualité de la texture du film dépose épitaxiallement a 500°C a été analysée en
mesurant un m-scan de la raie (004) ainsi qu’un ®-scan de la raie (202) de I’austénite. Pour
I’angle de tilt , la largeur a mi-hauteur (FWHM pour Full Width at Half Maximum)
représente I’angle moyen des désorientations hors du plan. Pour I’angle de rotation @, la

FWHM correspond a I’angle moyen des désorientations dans le plan du film.
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Figure 111.11.a. d-scan de la raie (202) de I’austénite. b. w-scan de la raie (004) de I’austénite

Le ®d-scan de la figure Ill.11.a montre une FWHM de 0,60° tandis que I’®-scan de la
figure 111.11.b révéle une désorientation moyenne hors du plan de 0,55°. Ces faibles valeurs
de désorientations moyennes démontrent le bon accord cristallographique entre I’austénite
déposeée et son substrat MgO (001).

Des essais réalisés dans le pulvérisateur mono-cible ainsi que des dépdts accomplis avec
d’autres cibles de type Ni-Mn-Ga ont confirmé que la croissance épitaxiale de I’austénite est
régie par le couple de parameétre vitesse de dép6t — température du substrat. Une température
de 500°C couplée a une vitesse de dép6t de 1 micrometre par heure permet de croitre

épitaxiallement le film jusqu’a des épaisseurs de 2 micrometres.
11.3. Controle de la composition

La pulvérisation de I’alliage Ni-Mn-Ga sur un substrat chauffé a 500°C conduit cependant a
I’évaporation préférentielle du manganése et du gallium pendant le dép6t. En utilisant une
cible NisgMny,Gay,, le dép6t sur MgO (001) chauffé a 500°C conduit a un film déposé
épitaxiallement de composition NiggMnyGaz. Comme décrit plus précisément dans le
chapitre 1, les propriétés des alliages Ni-Mn-Ga dépendent énormément de la composition.
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L’obtention d’une structure martensitique modulée est recherchée a température ambiante en
vue d’obtenir I’effet RIM dans les films. A température ambiante, la structure de I’alliage est
principalement régie par la composition, qui doit alors étre contrdlée precisément. La solution
semblant étre la plus simple et qui est tres largement utilisée dans la littérature est de modifier
la composition de la cible, qui sera alors enrichie en manganése et gallium pour compenser
leur évaporation préférentielle lors du dépdt sur substrat chauffé. Dans le cadre de cette thése,
les cibles sont néanmoins fournies par divers fournisseurs qui, a ce jour, n’ont pas éte
capables de nous délivrer des cibles de compositions maitrisées. Une solution alternative a
donc été recherchée afin de maitriser la composition de nos films Ni-Mn-Ga déposés

épitaxiallement.

Diverses méthodes ont été rapportées dans la littérature pour faire varier la composition du
film sans changer de cible. Thomas et al. [Thomas et al., 2008] ont obtenu différentes
compositions de films conduisant a de la martensite 7M ou NM & température ambiante en
faisant varier la température du substrat. Une variation de la température du substrat pendant
le dépot affecte cependant la croissance épitaxiale de la couche. De plus, I’ordre chimique et
la qualité cristallographique des films dépendent de la température de dépot. Les propriétés
magnétiques et de transformations structurales sont alors altérées par une baisse de la
température du substrat pendant le dépdt. Liu et al. [Liu et al., 2006] ont rapporté que la
composition du film peut étre légerement nuancée en changeant la pression de travail du
pulvérisateur. Cette solution affecte également I’énergie des ions argon, ce qui conduit a une
variation de la densité et de la rugosité des films déposés. De plus, cette technique permet
seulement de réaliser de faibles variations (quelques pour cent atomiques) de composition.
L application d’une tension DC négative sur le substrat permet de modifier la composition du
film par repulvérisation préférentielle du manganese et du gallium pendant la croissance du
film [Liu et al., 2010]. Cette solution tend néanmoins a enrichir le film déposé en nickel,
tendance inverse a celle recherchée pour notre cible déja riche en nickel. Enfin, le
bombardement du film par les ions argon affecte directement la rugosité ainsi que la taille des
particules du film [Liu et al., 2010]. Une derniere méthode consiste a pulvériser
simultanément plusieurs cibles afin de contréler la composition des films déposés. Girard et
al. furent les premiers a étudier la copulvérisation d’une cible Ni-Mn-Ga ternaire et de cibles
de nickel pures [Girard et al., 2008]. A ce jour, cette solution a néanmoins été tres peu

appliquée dans I’élaboration de films Ni-Mn-Ga.
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Le réacteur de pulvérisation cathodique confocal de Schneider Electric, réceptionné pendant
la these, est équipé de six cathodes confocales : trois fonctionnent en polarisation DC et trois
en polarisation RF. Le contr6le indépendant de la puissance injectée sur chaque cible permet
d’envisager une maitrise fine de la composition en copulvérisant plusieurs cibles. Un
enrichissement en gallium ou manganése permettrait de diminuer la concentration moyenne
en électrons de valence (e/a) des films obtenus avec la cible NisgMnGay,. Le nickel est en
effet I’élément du systéme qui montre le plus grand nombre d’électrons de valence. La
température de fusion du gallium pur est d’environ 30°C, il n’est donc pas envisageable de
pulvériser une cible de gallium pur, qui deviendrait liquide sous I’action du bombardement
ionique. Aucun de nos fournisseurs n’a pu délivrer des alliages binaires Mn-Ga, qui
démontrent des températures de fusion bien plus élevées et qui peuvent donc étre utilisés dans
un procédé de pulvérisation cathodique magnétron. La copulvérisation de la cible ternaire
NissMn2,Gay, et d’une cible de manganése pure a donc été étudiée en vue de diminuer le
rapport (e/a) des films déposés. Pour ce faire, la cible ternaire a été insérée sur une cathode
DC et la cible de manganese sur une cathode RF. A vitesses de dép6t égales, la puissance RF
injectée sur la cible Mn est plus importante que pour une cathode DC. L’insertion de la cible
de manganese sur une cathode RF permet de maitriser plus finement la vitesse de dépot du
manganeése et donc la composition du film déposé. La puissance DC sur la cible ternaire
(86W) a été optimisée pour obtenir une vitesse de dépdt d’un micrométre par heure et la
température des substrats MgO (001) a été fixée a 500°C pour favoriser la croissance
épitaxiale des films. Pour assurer I’homogéneité chimique ainsi qu’une épaisseur constante,
les dépdts ont été réalisés avec les substrats tournant avec une vitesse de 5 tours par minute.
La pression de I’enceinte de dépdt est toujours de 8.10 mbar et un flux d’argon traversant la
chambre de 35 sccm est nécessaire a maintenir un plasma stable sur les deux cibles. Les
distances cible-substrat sont fixées a 10,5 cm, distance minimale pour ne pas engendrer des

problémes de collisions lors de I’actionnement simultané des caches des cibles et du substrat.

La figure 111.12.a représente les compositions atomiques Ni, Mn et Ga en fonction de la valeur
de puissance RF appliquée sur la cible de manganese pur. Le flux d’atomes de manganese
pulvérisés augmente avec la puissance injectée sur la cible de manganése. Ceci conduit a
augmenter la composition atomique en manganése des films déposés tandis que les
compositions en nickel et en gallium diminuent. La figure 111.12.a met en évidence que la
baisse de la teneur en nickel en bien plus prononcée que pour le gallium. En effet, la

composition des films déposés sans puissance sur la cible de manganése (cible ternaire seule)
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est NiggpMnyGayy. Cette composition contenant trois fois plus de nickel que de gallium, la
proportion en nickel devrait baisser trois fois plus vite que la composition en gallium lorsque
la puissance sur la cible de manganese augmente. Les régressions linéaires démontrent que le
déclin est de 0,14 %at./W pour Ga et de 0,42 %at./W (= 3*0,14) pour le nickel, confirmant
I’argument évoqué précédemment. Ce comportement particulier méne a une diminution
linéaire du rapport (e/a) lorsque la puissance sur la cible de manganése augmente, comme le
montre la figure 111.12.b.
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Figure 111.12.a. Compositions atomiques en fonction de la puissance injectée sur la cible de
manganese. Les teneurs atomiques en nickel, manganese et gallium sont représentées avec des ronds
ouverts, des carrés ouverts et des triangles ouverts, respectivement. b. Influence de la puissance RF

appliquée a la cible de manganése sur la concentration moyenne en électrons de valence (e/a).

Pour chaque film de la série, six analyses EDX ont été réalisées afin de vérifier I’lhnomogéenéité
de la composition. Trois analyses moyennes ont été accomplies sous un grossissement x1000,
le long d’une diagonale du substrat MgO de 1*1 cm® Les trois autres mesures ont été
effectuées en mode ponctuel, le long de I’autre diagonale du substrat. Pour tous les films de la

série, les analyses EDX ont réveélé que la composition est homogéne sur toute la surface du
film.

Les proprietés structurales, texturales et magneétiques de cette série de films déposés

épitaxiallement sont détaillées dans le chapitre V.
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I11. Résumé du chapitre 111

Les films Ni-Mn-Ga ont dans un premier temps été deposes sur différents substrats amorphes,
polycristallins et monocristallins, sans chauffer le substrat. Les caractérisations réalisées sur
de tels films ont révelé que ces derniers sont quasiment amorphes et ne présentent ni

propriétés magnétiques ni transformation martensitique réversible.

Un traitement thermique a haute température semble étre nécessaire pour amorcer la
cristallisation, faire grossir les grains et conférer I’ordre chimique a I’alliage Ni-Mn-Ga. Le
traitement thermique doit bien sdr étre effectué sous vide secondaire pour s’affranchir des
phénomeénes d’oxydation. Les essais pratiqués ont cependant mis en évidence les problémes
engendrés par des recuits a de telles températures, comme la diffusion du substrat dans la
couche, ou encore le craguement du film du fait de la différence de coefficient de dilatation

thermique entre le film et son substrat.

Face a ces difficultés, I’étude s’est dans un premier temps focalisée sur la recherche d’un
procédé permettant de libérer le film avant le recuit a haute température. Une solution
innovante directement inspirée des techniques de la microélectronique a alors été développée.
Une couche sacrificielle de résine S1818 est déposée par spin-coating sur des substrats en
alumine polies. Le film Ni-Mn-Ga, déposé par pulvérisation cathodique magnétron sur ce
composite S1818/Al,03, peut par la suite étre libéré par dissolution de la résine dans
I’acétone. Les parametres de dép6t du film Ni-Mn-Ga ont été optimisés pour minimiser les
contraintes internes afin d’acquérir des films libres qui ne se craquent pas et qui ne

s’enroulent pas sur eux-mémes lors de la dissolution de la résine.

Des essais de recuit réalisés en placant des morceaux de films libres dans un creuset en
alumine ont été accomplis dans la gamme 740-800°C. De tels traitements thermiques
conduisent a une forte perte en manganese, qui s’évapore préférentiellement pendant le recuit
a haute température. Cette évaporation préférentielle méne a I’obtention d’une structure
biphasée : des précipités de compositions proches du composé NizGa sont dispersés dans une
matrice pauvre en manganése. Les propriétés magnétiques de ces films sont mediocres et les
transformations martensitique et inverse se produisent sur de grands intervalles de

température, en contraste avec les monocristaux massifs.
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Des tests de traitements thermiques réalisés en placant le morceau de film entre deux plaques
d’alumine polies ont donnés de bien meilleurs résultats. Dans I’intervalle 790-820°C, et pour
des temps de palier d’une et six heures, les plaques en alumine semblent contenir la perte en
manganese. Les analyses MEB ont révélé que la composition est homogene sur toute la
surface des films, qui est composée de grains polygonaux de quelques micromeétres. Les
transformations martensitiques et inverse se déroulent sur de faibles intervalles de
température, comparables a ceux rapportés dans la littérature pour les monocristaux massifs.
L’étude des microstructures et des transformations structurales a révélé que la taille des grains
influence significativement la température moyenne de transformation martensitique. En
contraste, les propriétés magnétiques ne sont pas affectées par la taille des grains. Tous les
films de la série montrent une température de Curie d’environ 90°C. Cette température de
mise en ordre magnétique est identique aux valeurs rapportées pour des alliages massifs
possédant la méme concentration moyenne en électrons de valence (e/a). De plus,
I’aimantation a saturation de la série de films, qui ne varie pas en fonction des parametres de
traitements thermiques, est trés proche de 50 emu.g™ & température ambiante. Cette valeur
d’aimantation a saturation est légérement supérieure aux valeurs trouvées dans la littérature

pour des alliages massifs de rapport (e/a) identiques a température ambiante.

Une deuxiéme partie de ce travail sur I’élaboration a porté sur la croissance épitaxiale de films
Ni-Mn-Ga. Les parametres de depdt permettant d’epitaxier la phase meére austénite des
alliages Ni-Mn-Ga sur MgO (001) ont été recherchés. L’étude a montré que la croissance
épitaxiale est essentiellement régie par le couple de paramétre vitesse de dépdt — température
du substrat. Une température de 500°C couplée a une vitesse de dépdt de 1 micrométre par

heure permet de croitre épitaxiallement le film jusqu’a des épaisseurs de 2 micrometres.

La pulvérisation de I’alliage Ni-Mn-Ga sur un substrat chauffé a 500°C conduit cependant a

I’évaporation préférentielle du manganése et du gallium pendant le depot.

Une solution encore tres peu utilisée pour les films Ni-Mn-Ga a été etudiée puis appliquée
durant cette these pour pallier ce probleme et contrdler précisément la composition des films
épitaxiés. La copulvérisation d’une cible Ni-Mn-Ga ternaire et d’une cible de manganese pur
a permis d’ajuster le rapport (e/a) des films, tout en conservant la croissance épitaxiale.
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Chapitre IV :

Etude des propriétés d’un film libre polycristallin obtenu par

recuit post-dépot

Il a été présenté dans le chapitre précédent que lorsque les films libres Ni-Mn-Ga sont recuits
entre deux plaques d’alumine, la température et le temps du palier a haute température,
n’affectent pas la composition des films dans la gamme des températures utilisées. De plus,
les différents parametres de traitement thermique testés n’influencent pas les propriétés
magnétiques de la serie de film. La seule incidence des paramétres de recuit est la taille

moyenne des grains, qui varie de 3 a 7 micrometres selon les films.

Dans ce chapitre, I’étude des propriétés intrinseques des films libres polycristallins est donc
présentée pour un échantillon sélectionné. Ce film, de 5 micromeétres d’épaisseur, a été libéré
par dissolution de la résine S1818 apres le dépdt du film a température ambiante. Le film libre
quasiment amorphe ainsi obtenu, a ensuite été recuit a 820°C.

|. Structure et texture

Les paramétres du traitement thermique a haute tempeérature assurent une cristallisation
compléte du film. Aprés un recuit de 6 heures a 820°C, le spectre de diffraction des rayons X
présenté en figure 1VV.1.a peut étre indexé par la structure Heusler Fm-3m correspondant a la
phase austénite cubique, avec un paramétre de maille a égal a 5,80 A. Dans cette phase
ordonnée (L2;), les seuls pics observés proviennent de la diffraction des plans (022) et (044).
Le film démontre une forte texture hors du plan le long de la direction [011]. Le spectre de
rayons X ne montre pas de pic additionnel, confirmant qu’aucune précipitation ou formation
de phase secondaire n’a lieu. La géométrie 6-20 (Bragg-Brentano) utilisée pour le spectre de
la figure IV.1.a permet uniquement de récolter I’intensité diffractée par les plans paralléles a
la surface du film. La présence ou I’absence d’une texture dans le plan du film n’est donc pas
caractérisée par ce spectre. La détermination de la texture dans le plan du film nécessite
I’acquisition de la figure de pdle (004) de I’austénite dans un diffractométre quatre cercles. La
figure de pdle, présentée en figure IV.1.b, indique que I’intensité diffractée par les plans (004)
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de I'austénite est répartie dans I’espace de I’axe de rotation @, caractérisant 1’absence de
texture dans le plan du film recuit. En effet, dans le cas d’une orientation unique dans le plan
du film, deux pics intenses séparés de 180° sur I’axe de rotation @ seraient observes. La
couronne est située a un angle de tilt de 45° car les plans (004) sondés forment un angle de

45° avec les plans (011), dans la maille cubique de I’austénite.
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Figure IV.1. Analyse de la structure et de la texture du film recuit : a. Spectre de diffraction des
rayons X 6-26. b. Figure de pdle de la raie (004) de I’austénite. L’écart de la figure de p6le par
rapport a la position centro-symétrique attendue provient d’un mauvais positionnement du film libre

sur le substrat en verre utilisé.

Figure IV.2. Image MEB de la morphologie de surface du film recuit. L’image a été enregistrée en

utilisant le détecteur d’électrons rétrodiffusés pour mettre en évidence le contraste cristallographique

entre les grains.
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Les films libres recuits présentent donc une texture de fibre. Dans tous les grains, les plans
(011) de l'austénite sont paralléles a la surface du film mais I’orientation des mailles

cristallographiques dans le plan du film differe d’un grain a I’autre.

L’observation MEB de la figure IV.2 révele une structure de grains polygonaux sur la surface
du film, avec une taille moyenne d’environ 7 um. Les analyses EDX ont démontré que la
composition, NisysMnys0Gasss, est homogene sur toute la surface du film. Le contraste
observé sur le cliché MEB provient de la différence d’orientation cristallographique de

chaque grain.

I1. Propriétés magnétiques
I.1. Comportement thermomagnétique et cycles d’aimantation

La figure 1V.3 représente la dépendance en température de I’aimantation lorsque le film est
refroidi de 400K a 226K sous un champ magnétique extérieur de 0,2 tesla appliqué dans le

plan du film.
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Figure IV.3. Dépendance en température de I’aimantation sous un champ magnétique extérieur de

0,2 tesla appliqué dans le plan du film libre recuit.

La courbe magnétothermique ci-dessus réveéle que la température de Curie T¢ du film vaut
approximativement 360K. Le saut d’aimantation observé proche de 255K correspond au
passage de la transformation martensitique. Les températures caractéristiques de cette
transformation de phase magnétique du premier ordre ont été déterminées par la méthode

conventionnelle des tangentes, qui est tres largement utilisée dans la littérature. La
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transformation de la phase austénite a la phase martensite commence a Ms = 261K et se
termine a la température Mg = 250K. La steechiométrie du film conduit a une concentration
moyenne en électrons de valence (e/a) de 7,635. La température de début de transformation
martensitique mesurée est cohérente avec celles rapportées par Chernenko pour des alliages

massifs exhibant le méme rapport (e/a) [Chernenko, 1999].

La figure 1V.4 présente deux cycles d’aimantation du film recuit, mesurés a des températures
supérieures et inférieures a la température de transformation martensitique, donc dans I’état
austénite et I’état martensite. Le champ magnétique a été appliqué parallélement a la surface
du film. Dans cette configuration, aucune correction n’est nécessaire car le champ
démagnétisant peut étre négligé du fait de I’énorme rapport de forme du film libre. Différentes
directions ont été choisies dans le plan, sans montrer de différence sur les courbes

d’aimantation. Cette observation confirme I’absence de texture dans le plan du film.
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Figure 1V.4. Cycles d’aimantation du film recuit pour des températures sélectionnées dans I’état
austenite (295K) et I’état martensite (220K). Le champ magnétique est appliqué parallélement au plan

du film.

La phase austénite haute température ne montre pas de coercitivité. L’augmentation de
I’aimantation se realise par mouvement des parois des domaines magnétiques et sature dans
un champ extérieur tres faible d’environ 0,08 tesla. La valeur de I’aimantation a saturation de
Iausténite & 295K est de 47 emu.g™. Cette valeur est comparable & celles rapportées dans la

littérature pour des alliages massifs possédant des facteurs (e/a) similaires [Jin et al., 2002].

La transformation de cette phase cubique en martensite de moindre symeétrie entraine la
distorsion de la structure élémentaire du réseau cristallin. Ce phénomene conduit a

I’augmentation de I’anisotropie magnétocristalline et au durcissement du procédé de
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saturation magnetique. Le film exhibe une forte texture de fibre le long de la direction [011].
Lorsque celui-ci est refroidi en-dessous de la température de transformation martensitique,
deux variantes dont I’axe de facile aimantation forme un angle trés proche de 45° avec la
surface du film peuvent nucléer. La troisieme variante possible a son axe de facile aimantation
quasiment dans le plan du film mais pas forcément dans la direction du champ du fait de
I’absence de texture dans le plan du film. Le cycle d’aimantation est alors la somme des
cycles d’aimantation de chaque grain ou trois types de variantes peuvent nucléer avec les
orientations décrites précédemment. La nucléation des parois de domaine magnétique et leur
propagation a I’intérieur des grains se produit au début du cycle. Ensuite, le procédé de
rotation des moments magnétiques a lieu pour les grains dont I’axe de facile aimantation n’est
pas dans la direction du champ magnétique appliqué. Le champ de saturation de la martensite,
bien plus intense que celui de la phase mere austénite, est d’environ 1,3 tesla.

La figure IV.5 révéle le comportement magnétothermique au passage de la transformation
martensitique, mesuré lors du refroidissement, pour différentes valeurs du champ magnétique
appliqué parallelement au plan du film. L aimantation M montre un changement abrupt AM =

M (austénite) — M (martensite) au niveau de la transition de phase.
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Figure IV.5. Dépendance en température de I’aimantation pour différentes valeurs du champ
magnétique appliqué. Les mesures ont été réalisées lors du refroidissement et le champ a été appliqué

parallélement au plan du film.

Dans la gamme des champs faibles (inférieurs a 0,5 tesla), I’aimantation montre un fort déclin
qui correspond a I’augmentation de I’anisotropie magnétocristalline dans la phase martensite.
A champ fort, la dépendance en température de I’aimantation montre une légére hausse de
pente pendant la transformation martensitique. Cette observation indique que I’aimantation a
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saturation de la phase martensite est plus grande que celle de la phase austénite. Ceci est lié a
I’augmentation de la valeur des moments magnétiques atomiques des atomes de manganese
dans la phase martensite [Heczko et Straka, 2004b]. Dans d’autres systéemes Heusler comme
Ni-Mn-Sn ou Ni-Mn-In, le couplage des moments magnétiques conduit & une aimantation tres

faible dans la phase martensite [Moya et al., 2006].

by

1.2. Evolution de I’aimantation a saturation et modélisation des cycles

d’aimantation pendant la transformation martensitique
A des champs magnétiques intenses, la loi d’approche a la saturation magnétique est décrite
par :

M, =M S[l—%} + yH Equation (1V.1.)

La susceptibilité superposée y est dominée par le terme de Pauli des électrons de conduction.
Le terme %est attribué par Neel a I’effet des defauts dans les cristallites et plus précisément

au niveau des joints de grain. M, représente I’aimantation du film sous un champ extérieur
intense H et Mg est I’aimantation a saturation. Afin d’estimer la différence d’aimantation a

saturation entre les états austénite et martensite, des courbes d’aimantation mesurées dans
I’intervalle de température 280K a 226K ont été fittées en utilisant I’équation (IV.1.) dans la
gamme 1-5 Tesla.
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Figure IV.6. Dépendances en température des parametres a (triangles ouverts bleus) et y (étoiles

ouvertes noires).
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L accord entre les points expérimentaux et le modéle d’approche a la saturation est excellent.
En particulier, les coefficients de détermination R® sont supérieurs a 0,99 pour toutes les
temperatures. La figure 1V.6 décrit I’évolution en température du paramétre de fit a et de la

susceptibilité superposée y . Chague parametre montre une abrupte variation lorsque la

martensite nuclée dans la phase mere austénite. Le parametre a montre une forte hausse due
au durcissement du procédé d’aimantation dans I’état martensite tandis que la susceptibilité

superposée y décroit drastiguement, indiquant une densité d’électron de conduction plus

faible dans I’état martensitique. Ce résultat est cohérent avec les évolutions en température de
la résistance électrique rapportées dans la littérature, la transformation en martensite résultant
en une forte hausse de la résistance électrique [Kohl et al., 2004 ; Chernenko et al., 2006 ;
Besseghini et al., 2008 ; Chernenko et al., 2008]. Dans le modele du gaz électronique, la

résistivité électrique p est donnée par :

m
Ne’r

p= Equation (1V.2.)

La résistivité électrique dépend de la densité électronique N et du temps de relaxation r entre
deux collisions. Les constantes m et e représentent respectivement la masse de I’électron et sa
charge élémentaire. La résistivité électrique étant inversement proportionnelle a la densité
électronique, elle doit augmenter lorsque la densité électronique décroit. L’évolution observée
pour la susceptibilité superposee lors du passage de la transformation martensitique est donc
cohérente avec la hausse de résistivité rapportée dans la littérature [Kohl et al., 2004 ;
Chernenko et al., 2006 ; Besseghini et al., 2008 ; Chernenko et al., 2008], ainsi qu’avec les

résultats obtenus sur nos films (voir figure 111.6.).

La figure 1V.7 représente la dépendance en champ de I’aimantation analysée de 2 a 0 teslas
pour des valeurs de températures sélectionnées. Deux courbes ont été mesurées dans I’état
austénite en régulant la température a 275K et 280 K. La seconde paire de courbes correspond
a I’état martensite, a 226K et 241 K. La derniére courbe a été mesurée a 255 K, pendant la
transformation martensitique. Elle montre le procédé de désaimantation d’un mélange

d’austénite et de martensite qui peut étre décrit par une fraction massique de martensite ™ .

En incluant la fraction massique de martensite o et en assumant que cette derniére ne
montre pas de dépendance en champ (voir figure 1V.5.), I"'aimantation du film pendant la

transition martensitique est donnée par :
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Muym=arMiin+0-ag) M, Equation (IV.3.)

Dans I’équation (IV.3.), I’'aimantation M, ;, est une fonction du champ magnétique H et de

la températureT . La fraction massique de martensite a("ﬁ) dépend uniquement de la

température T. M(“,ﬂm et M(ﬁm, qui dépendent du champ magnétique extérieur et de la

température, sont I’aimantation de la martensite et de I’austénite, respectivement.
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Figure 1V.7. Procédés de désaimantation mesurés de 2 a 0 tesla pour des valeurs de températures
sélectionnées. La courbe représentée avec les losanges violets a été mesurée a 255 K, une température

ou les deux phases cohabitent.

La transformation martensitique se déroule loin de la température de mise en ordre
magnétique T¢ et se passe sur un faible intervalle de températures. L’effet de la température
sur I’aimantation a champ fixe peut donc étre négligé pour décrire I’évolution de
I’aimantation pendant la transformation martensitique. Les températures auxquelles les
fractions massiques de martensite sont égales a 0 et 100% ont été déterminées en utilisant
I’évolution en température des parametres de fit a et y (voir figure IV.6.). En prenant en
compte les approximations mentionnées précédemment, la description de I’aimantation

pendant la transformation martensitique devient :

M M M A H
M1 =amM b asky T Q= aq) )M sk Equation (1V.4.)

Afin de déterminer la dépendance en température de la fraction de martensite a(¥) pendant la

transformation, I’équation préceédente a été utilisée pour fitter les points expérimentaux,
mesurés dans I’intervalle de température ou la transition a lieu (265K — 245 K). Les points

expérimentaux ainsi que les courbes obtenues apres convergence du fit sont représentées en
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figure IV.8 pour des températures sélectionnées dans I’intervalle thermique de la transition.
La figure IV.8 démontre I’excellent accord entre I’expérimentation et la modélisation. Pour
améliorer la qualité du fit, I’effet de la température sur I’aimantation de chaque phase pourrait

étre intégré au modele en utilisant une loi de Langevin.
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Figure 1V.8. Points expérimentaux fittés avec le modéle proposée en équation (1V.4.) pour différentes
valeurs de température, sélectionnées dans I’intervalle de la transformation martensitique. Les
fractions massiques de martensite oy correspondant aux températures indiquées sont données dans la

Iégende.
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Figure 1V.9. Dépendance en température de I’aimantation a saturation Mg et de la fraction massique

de martensite ay. Par extrapolation, I’aimantation a saturation dans la martensite est environ 10%

plus grande que dans I’austénite.

Les aimantations a saturation Mg, déterminées par le biais de la loi d’approche a la saturation

magnétique de I’équation (IV.1.), ainsi que les fractions massiques de martensite o"

estimees grace au modele proposé précédemment sont représentées en fonction de la
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température, sur la figure 1VV.9. Dans I’état martensite (T < 245K) comme dans I’état austénite
(T > 265 K), I’aimantation a saturation suit une loi de Langevin, résultant en une hausse de
I’aimantation a saturation lorsque I’agitation thermique diminue. L’évolution de I’aimantation
a saturation montre une augmentation de pente pendant la transformation martensitique. La
fraction massique de martensite augmente en effet drastiguement durant la transition. La
martensite possédant une aimantation a saturation légérement plus grande que I’austénite, sa
nucléation puis sa croissance dans la phase meére résulte en une hausse de I’aimantation a
saturation du mélange. Par extrapolation de la dépendance en température de I’aimantation a
saturation dans I’état austénite, I’aimantation a saturation de la martensite est environ dix pour

cent plus grande que dans la phase mére austénite (voir figure 1V.9.).
1.3. Réarrangement induit par le champ magnétique

Quelque soit la température et la direction du champ magnetique appliqué, aucune indication
d’effet RIM n’a été observée dans les films libres polycristallins, ni dans les cycles
d’aimantation, ni par observation directe de la forme du film dans un cryostat équipé d’un
microscope optique lors de I’application d’un champ magnétique. Les films exhibant une
texture de fibre, la déformation maximale atteignable est beaucoup plus faible que dans le cas
du monocristal du fait de la différence d’orientation de chaque grain et de la présence de

joints de grain, qui bloguent le mouvement des plans de macles.

Il est néanmoins possible d’obtenir de faibles effets RIM dans de telles structures. Pétschke et
al. ont tres récemment observé un effet RIM de 0,16 % dans des plaques massives
NisoMn29Gay; polycristallines possédant une texture de fibre [Potschke et al., 2010]. L’effet
est seulement observé aprés répétition de cycles de compression mécanique dans deux
directions perpendiculaires. Ce traitement mécanique permet de favoriser un couple de
variante dans la plague polycristalline ainsi que de diminuer la contrainte de réarrangement
(twinning stress), qui devient alors inférieure a la contrainte induite magnétiquement, donnant
la possibilité de rearranger la structure sous I’application d’un champ magnétique extérieur.
Sans ces traitements mécaniques, la contrainte mécanique nécessaire a réarranger la structure
est bien plus grande que la contrainte induite magnétiquement, et, en conséquence, aucun
effet RIM n’a été observé [Potschke et al., 2010].

L absence d’effet RIM dans notre série de films libres polycristallins a texture de fibre est
donc attribuée a la contrainte de réarrangement, qui est sans doute bien trop grande comparee

a la contrainte induite magnétiqguement. Pour confirmer cette hypothese, des mesures
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mécaniques contrainte-déformation sont nécessaires. Le fabriquant Instron® propose des
solutions pour réaliser des essais de traction sur des films libres [Backen et al., 2010].
L’acquisition d’un tel équipement permettrait d’affirmer que I’absence d’effet RIM des films
libres polycristallins est due a une contrainte de réarrangement trop importante. Dans ce cas,
des traitements mécaniques pourraient étre realises afin de diminuer la contrainte de

réarrangement et, consequemment, obtenir I’effet RIM dans ces films libres polycristallins.

I11. Evolution de la morphologie de surface pendant la transformation

martensitique : surface a mémoire de forme

L’évolution de la morphologie de surface du film libre polycristallin, au passage de la
transformation martensitique réversible, a été étudiée en placant le film dans un cryostat a
circulation d’hélium concgu au sein du laboratoire CRETA [Villaume et al., 2008]. Le cryostat
est disposé en-dessous d’un microscope optique de marque Zeiss, il est équipé d’objectifs a
grandes distances focales, de polariseurs et d’une caméra digitale Hamamatsu ORCA-ER. Le
dispositif expérimental est pourvu d’amenées de courant et de brides, permettant d’effectuer
les observations avec mesure in situ de la résistance électrique par la méthode des quatre
pointes, de 6K a 300 K.

La dépendance en température de la morphologie de surface locale d’une zone de 0,14 mm?,
investiguée avec mesure in situ de la résistance électrique, est représentée en figure 1V.10. La
zone caractérisée est située entre les deux pointes internes, servant a mesurer la tension. Dans
I’état austénite (figures 1V.10.a et 1V.10.b.), la surface du film est lisse et montre un aspect
brillant. Lorsque le film est refroidi et se transforme dans I’état martensite (figure 1V.10.b.),
des zones qui semblent posséder un état de surface différent apparaissent. L’apparition de ces
zones rugueuses lors de I’abaissement de la température est attribuée a la formation de grains
de martensite, qui nucléent puis croissent au détriment de la phase meére austénite.
L’augmentation de la température depuis I’état martensite (figure 1V.10.d.), a travers la
transformation inverse, conduit a la nucléation puis la croissance de zones austénitiques
(figure 1V.10.e.). Lorsque la zone étudiée est totalement retransformeée en phase austénite, le

film retrouve sa surface lisse d’aspect brillant.
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Figure 1V.10. Micrographies optiques de la morphologie de surface du film libre Ni-Mn-Ga avec
mesure in situ de la dépendance en température de la résistance électrique. Les fleches sur la courbe
représentant I’évolution en température de la résistance électrique indiquent les températures
auxquelles ont été enregistrées les images présentées. Une vidéo du cycle complet de transformation
peut étre visualisée sur la version en ligne de la référence [Tillier et al., 2010b], & I’adresse
d0i:10.1016/j.jallcom.2009.09.096.

La dépendance en température de la résistance électrique, présentée en figure 1V.10, montre
que la transformation martensitique n’est pas terminée lorsque la zone caractérisée est
complétement transformée en martensite. En effet, la zone observée est totalement
martensitique a 257 K (figure 1V.10.c), bien avant la fin de la transition martensitique du film
(voir la dépendance en température de la résistance électrique de la figure 1V.10.). Pour la
transformation inverse, la zone analysée est encore dans I’état martensite bien au-dessus de la
température de début de transformation inverse As, la transformation de la martensite a

I’austénite se déroulant en premier lieu dans une autre zone du film, située entre les deux
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contacts internes servant a mesurer la tension. En effet, la transformation martensitique
réversible étant du premier ordre, elle est amorcée sur différents sites de nucléation, qui
croissent au détriment de I’autre phase. Une vidéo du cycle complet de transformation peut
étre visualisée sur la version en ligne de la référence [Tillier et al., 2010b], a I’adresse
doi:10.1016/j.jallcom.2009.09.096.

L apparence d’une importante rugosité dans I’état martensite est intimement liée au maclage
des variantes de martensite. La transformation martensitique requiert en effet un plan
invariant le long duquel chaque variante tourne afin de restaurer la continuité du réseau
cristallin le long du plan de macle. Dans chaque grain du film, aléatoirement orienté dans le
plan du film, trois types de variantes peuvent nucléer. L’accommodation des variantes de
martensite d’un grain a I’autre conduit alors a plisser le film libre au niveau de certains joints

de grain, et plus spécialement dans les grains.

La faible profondeur de champ du microscope optique ne permet pas de focaliser sur toute la
surface du film dans I’état martensite. Afin d’analyser I’apparence de relief dans la martensite
plus précisément, des observations ont été réalisees dans un microscope électronique a
balayage. Pour ce faire, I’échantillon a été refroidi grace a une circulation d’azote liquide
traversant la canne d’insertion du MEB. Afin de mesurer la température, une résistance de
platine est placée sur le porte échantillon en cuivre. Les images ont été enregistrées lors de la

remontée en température, pour la transformation martensitique inverse.

Figure IV.11. Images MEB réalisées avec le détecteur d’électrons secondaires dans [|’état

martensitique (a), pour un mélange de martensite et d’austénite (b) et pour I’état austénite (c).

La meilleure profondeur de champ du MEB, comparée au microscope optique, permet de
focaliser toute la surface du film, méme dans I’état martensite qui montre une forte rugosité.
La figure 1V.11 montre que les variations de morphologie observées en microscopie optique

proviennent bien de I’apparence de relief dans I’état martensite, le film se gondolant au niveau
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de certains joints de grain, et plus particulierement dans les grains. A 273,2 K (figure

IV.11.c.), le film est totalement transformé en austénite et retrouve sa surface lisse.

Les films libres Ni-Mn-Ga montrent une surface a mémoire de forme complétement
réversible. lls présentent deux états de surface, de rugosités trés différentes, dans la phase
austénite et la phase martensite. L’apparition de rugosité dans la martensite est liée au
maclage des variantes de martensite. Un important saut d’indice de réflexion est attendu du
fait de la grande différence de rugosité entre les deux états. En conséquence, les films libres
Ni-Mn-Ga pourraient constituer de bons candidats pour les systémes micro-opto-électro-
mécaniques [Zhang et al., 2006].

IVV. Résumé du chapitre IV

Un film libre recuit 6 heures a 820°C a été étudié dans ce chapitre. La composition du film,
Nis25Mn240Gags s, €st homogene sur toute sa surface, aucune precipitation ou formation de
phase secondaire a lieu, et une taille moyenne de grain de 7 micromeétres est obtenue. A
température ambiante, le film libre est cristallisé dans la phase austénite haute température.
Les analyses de texture ont révélé que le film démontre une texture de fibre, les plans (022) de
I’austenite étant paralleles au plan du film, mais I’orientation des grains dans le plan du film

étant aléatoire.

La température de Curie du film est d’environ 360K. Cette température de mise en ordre
magnétique est identique aux valeurs rapportées pour des alliages massifs possédant la méme
concentration moyenne en électrons de valence (e/a). Tandis que I’austénite ne montre pas de
coercitivité, I"augmentation de I’anisotropie magnétocristalline dans la phase martensite
conduit a un durcissement du procéde d’aimantation. Les aimantations a saturation de
I’austénite et de la martensite, sont comparables a celles obtenues dans les matériaux massifs

et prouvent la qualité magnétique du film élaboré.

L’utilisation d’une loi d’approche a la saturation magnétique a permis de démontrer que
I’aimantation a saturation de la phase martensite est environ 10% plus grande que dans
I’austenite. Cette différence est due au couplage magnéto-structural dans la martensite. La
forte deécroissance de la susceptibilité superposée, au passage de la transformation

martensitique, suggere que la concentration des électrons de conduction est plus faible dans
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I’état martensitique, expliquant le saut de résistance électrique observé lors de la transition

martensitique.

Un modele basé sur les propriétés magnétiques intrinseques a chaque phase et qui permet la
description de I’aimantation M = f(H, T) de ce film polycristallin a été présenté. La fraction
massique de martensite, pendant la transformation martensitique, peut étre déterminée en

utilisant ce modele.

L’absence d’effet RIM dans la série de films libres polycristallins a texture de fibre est
attribuée a la contrainte de réarrangement, qui est sans doute bien trop grande comparée a la
contrainte induite magnétiqguement. Dans les matériaux polycristallins, les joints de grain
tendent en effet a bloquer le mouvement des plans de macle, augmentant énormément la

contrainte mécanique de réarrangement.

L’évolution de la morphologie de surface, lors du passage des transformations martensitique
et inverse, a été etudiée par microscopie optique et microscopie électronique a balayage. Le
film libre Ni-Mn-Ga montre une surface a mémoire de forme complétement réversible. Il
présente deux états de surface, de rugosités tres différentes, dans la phase austénite et la phase
martensite. L’apparition de rugosité dans la martensite est liée au maclage des variantes de
martensite. Un important saut d’indice de réflexion est attendu du fait de la grande différence
de rugosité entre les deux états. En conséquence, les films libres Ni-Mn-Ga pourraient

constituer de bons candidats pour les systemes micro-opto-électro-mécaniques.

Ces premieres observations in situ, réalisées sur un bout de film libre, ont ouvert des
perspectives d’étude sur les propriétés des différents couplages magnétique, thermique et
mécanique d’autres alliages Heusler massifs ou sous forme de couches. En effet, le cryostat
est équipé d’un dispositif expérimental permettant d’appliquer des contraintes statiques ou

dynamiques a un échantillon thermalise.
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Chapitre V :

Etude des films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement sur substrat
MgO (001)

Dans ce chapitre sont présentées les caractérisations des propriétés de la série de films
déposeés épitaxiallement sur MgO (001). Rappelons que cette série de films a été élaborée a
partir d’une cible ternaire de composition NissMn,,Ga,; et que la composition des films a été
contrblée par copulvérisation de cette cible ternaire et d’une cible de manganése pure (voir
figure 111.12.). L épaisseur des films est répartie entre 500 nm pour I’échantillon dépose sans
puissance sur la cible de manganese et 600 nm pour I’échantillon déposé en appliquant 30W
sur la cible de manganése. La composition des films a été modifiée de Nigy2Mnyo3Gaigs (pas
de puissance sur la cible de manganese) a Nisg>,Mnszs2Gasg (30W RF sur la cible de
manganése). Le tableau V.1 rassemble les compositions atomiques Ni, Mn et Ga de chaque
film ainsi que les facteurs (e/a) correspondants. Les concentrations moyennes en électrons de
valence (e/a) ont été calculées a partir des configurations électroniques de chaque élément
chimique (voir équation (1.11.)).

Puissance RF sur Mn Ni Mn Ga ela
[W] [% at.] [% at.] [% at.] [e-/at.]

NMG1 0 60,2 20,3 19,5 8,03
NMG2 5 58,8 21,7 19,5 7,98
NMG3 10 57,2 24,1 18,7 7,97
NMG4 15 54,6 27,5 17,9 7,92
NMG5 20 52,8 30 17,2 7,90
NMG6 25 49,9 33,8 16,3 7,85
NMG7 30 48,2 36,2 15,6 7,82

Tableau V.1. Compositions atomiques Ni, Mn et Ga et concentrations moyennes en électrons de
valence (e/a) de la série de films déposes épitaxiallement par copulvérisation d’une cible ternaire

NisgMn,,Ga,, et d’une cible de manganése pure.

Il est nécessaire de signaler que dans les alliages massifs exhibant de tels facteurs (e/a), la
structure cristallographique est de type martensite a température ambiante, méme pour
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I’échantillon NMG 7, qui présente la plus faible concentration en électrons de valence de la

série de films (voir figure 1.20.) [S6derberg et al., 2006].

|. Structure et texture

La structure de ces films, déposés épitaxiallement, a dans un premier temps été caractérisée
par diffraction des rayons X, dans la géométrie 06-26 (Bragg-Brentano). Il a été démontré dans
le chapitre 111 que la relation épitaxiale entre I’austénite déposée épitaxiallement a haute
température et son substrat MgO (001) est A(001)[110]//MgO(001)[100]. Les plans (001) de
I’austénite étant paralleles au plan du film, les spectres 6-20 ont été mesurés dans une fenétre
angulaire ou les raies (400), (040) et (004) de I’austénite et des différents types de martensite
des alliages Ni-Mn-Ga apparaissent. La figure V.1 rassemble les spectres de diffraction 6-260

de la série de films. Le spectre représenté en noir correspond au substrat MgO (001).
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Figure V.1. Spectres 6-26 de diffraction des rayons X de la série de films. Le spectre représenté en
noir correspond au substrat MgO (001). Les spectres des échantillons sont décalés selon I’axe vertical
pour plus de clarté. Niz(MnGa), A, 14M et NM représentent respectivement une phase secondaire
cubique NisMn,Ga;, proche de la composition NisGa, I'austénite cubique, la martensite 14M

pseudo-orthorhombique, et la martensite NM tétragonale.

La figure V.1 montre que les pics trouvés présentent des intensités tres faibles (inférieures a
20 coups par seconde), et, a premiére vue, les films de la série semblent posséder un trés
mauvais ordre cristallographique. Les pics les plus intenses, déterminés a 20 = 64°, peuvent
provenir soit des plans (004) de I’austénite cubique déposée épitaxiallement, soit de la raie

(040) d’une martensite 14M, qui posséde un parametre de maille b égal au paramétre de

96



Chapitre V : Etude des films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement sur substrat MgO (001)

maille de I’austénite. Le pic a 26 ~ 54°, observé sur le spectre de I’échantillon NMG1,
provient de la diffraction des plans (004) d’une martensite NM tétragonale. Un pic
supplémentaire, a 26 = 51° est également présent sur le spectre de NMG1. Cette réflexion
peut étre indexée par la diffraction des plans (200) d’une phase secondaire cubique de type
NisMnxGai, qui cristallise avec un paramétre de maille de 3,42 A. De telles phases
secondaires ont été déja observées dans des films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement [Backen
et al., 2009].

Néanmoins, comme évoqué précédemment, les forts facteurs (e/a) de cette série de films
conduisent a I’obtention d’une structure martensitique dans les alliages massifs a température
ambiante. L’austénite déposée épitaxiallement pendant la mise en forme du film a haute
température se transforme martensitiguement pendant le refroidissement du film jusqu’a la
température ambiante. La transformation martensitique doit accommoder la contrainte
engendrée par le désaccord cristallographique entre les phases austénite et martensite. La
relaxation se réalise par le maclage de la martensite. Ce phénoméne est décrit tres
schematiquement en figure V.2, pour I’exemple des variantes A et C d’une martensite NM

tétragonale se maclant selon les plans (101) de la phase mere austénite (voir figure 1.1.).

c AA A A A A A A

b
E ,a Austénite déposée épitaxiallement
I 7 B I I I N 74 B

Transformation martensitique

Martensite maclée

Figure V.2. Représentation schématique de la transformation martensitique dans un film Ni-Mn-Ga
déposé épitaxiallement. L’austénite, dont les plans (001) sont paralleles au plan du film, se transforme
en martensite NM tétragonale dans cet exemple. Les variantes A et C de la martensite maclée
tournent autour de la direction [010] pour restaurer la continuité du réseau cristallin, et, en

conséquence, les plans (100) et (001) de la martensite se retrouvent tiltés par rapport au plan du film.

Nous verrons dans la suite de ce chapitre que la transformation martensitique de I’austénite

déposee épitaxiallement sur un substrat rigide est bien plus complexe. La figure ci-dessus a
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simplement pour but de montrer schématiquement que la transformation martensitique
engendre des désorientations cristallographiques, les plans de la famille {100} des phases
martensites se retrouvant légérement décalés par rapport aux plans (001) du substrat
monocristallin. L’angle de tilt a/2 dépend de la tétragonalité de la phase martensite. A titre
d’exemple pour la martensite NM, qui posséde la distorsion tétragonale c/a la plus grande des

martensites Ni-Mn-Ga, 1’angle de tilt o/2 peut étre calculé comme suit :

@ 5= %— arctan[:ﬂj Equation (V.1.)
NM

En prenant les paramétres de maille ayw = 5,39 A et cyw = 6,71 A, extraits de spectres de
diffraction X expérimentaux [Tillier et al., 2011], I’angle de tilt a/2 vaut 5,8 degrés. Deux
plans de la famille {100} des différentes variantes de chaque type de martensite sont donc
décalés par rapport a la surface du film. La géométrie de diffraction 0-20 (Bragg-Brentano)
utilisée pour acquérir les spectres de la figure V.1, permet uniquement de récolter I’intensité
diffractée par les plans paralléles a la surface du film, expliquant pourquoi I’intensité des pics
est si faible.

I.1. Identification des phases

Une analyse complete des structures cristallographiques de la série de films requiert
I’utilisation d’un diffractometre quatre cercles.

L’ alignement des échantillons a été réalisé en utilisant la raie (002) du substrat MgO. Ceci
permet de déterminer les orientations absolues de chaque phase de I’alliage Ni-Mn-Ga, le
substrat MgO monocristallin jouant le r6le de systeme de référence [Kaufmann et al., 2010 ;
Tillier et al., 2011]. Dans le but d’identifier les phases martensites et de déterminer leur
orientation par rapport au substrat monocristallin, des spectres de diffraction 6-260 ont été
mesurés dans une fenétre angulaire ou les réflexions de la famille de plan {400} des
martensites Ni-Mn-Ga apparaissent, pour différents angles de tilt y allant de 0° a 10°. Cette
procédure a été répétée pour deux angles de rotations @ sélectionnés par rapport a la relation
épitaxiale entre I’austénite déposée épitaxiallement et son substrat, ainsi que la nature des

plans de macle, qui sont les plans de la famille {110} de la phase mere cubique.

Les angles du goniometre quatre cercles, ainsi que les positions correspondant aux angles de

rotation selectionnes, sont indiqués sur la figure V.3.
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Figure V.3. Représentation schématique du goniométre quatre cercles et des angles correspondants.
Pour identifier la structure et I’orientation des phases, les spectres 6-20 ont été réalisés a des angles w
compris entre 0 et 10° pour deux angles de rotation @ sélectionnés : a. La direction du faisceau de
rayons X est perpendiculaire au bord [100] et parallele au bord [010] du substrat MgO. b. Les bords

[100] et [010] du substrat MgO forment un angle de 45° avec la direction du faisceau de rayons X.

La figure V.4 rassemble les spectres de diffraction obtenus pour les échantillons NMG2,
NMG4 et NMG6.

Premierement, I’analyse de structure révele que plusieurs phases cohabitent dans les films a
température ambiante. En effet, les raies caractéristiques de la diffraction des plans {400} des
martensites NM et 14M sont présentes pour les trois échantillons présentés. Le pic observé a
20 =~ 64° sur les spectres réalisés pour un angle de tilt y de 0° (spectres noirs de la figure
V.4.), peut soit provenir de la diffraction d’une couche d’austénite résiduelle, soit de la
diffraction d’une variante de martensite 14M dont I’axe b serait orienté perpendiculairement

au plan du film.

Deuxiemement, la figure V.4 montre que, di au maclage de la martensite, les plans de la
famille {400} des phases martensites sont décalés par rapport & la surface du substrat

monocristallin.

Troisiemement, la présence d’une phase secondaire cubique NizsMnyGa;x est détectée dans
les spectres de I’échantillon NMG2. Les plans (200) de cette phase montrent un décalage de
5-6° par rapport au plan du substrat, suggérant qu’elle s’accommode sur une des variantes de
martensite. Cette phase secondaire a seulement été observée dans les échantillons NMG1,
NMG2 et NMG3, qui possédent un fort excés de nickel.
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Figure V.4. Identification de la structure et de I’orientation des phases Ni-Mn-Ga des échantillons

NMG2, NMG4 et NMG6. Les spectres 0-260 ont été mesurés pour 11 angles de tilt y répartis dans
I’intervalle [0 ; 10°], pour deux angles de rotation @ sélectionnés. Les orientations en @ du substrat
MgO(001) des figures V.4.a, V.4.c et V.4e, et celle des figures V.4.b.,, V.4.d et V.4f sont
respectivement indiquées sur les figures V.3.a et V.3.b. Pour une meilleure compréhension, les raies
{400} les plus intenses de chaque phase sont encadrées en bleu, en vert et en rouge, respectivement

pour I’austénite, la martensite 14M et la martensite NM.
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Les spectres des échantillons NMG4 (figure V.4.c.), NMG5, NMG6 (figure V.4.c.) et NMG7
indigquent que cette phase secondaire riche en nickel ne se forme pas dans ces derniers
échantillons. Enfin, les séries de spectres 0-20 de la figure V.4, montrent que la proportion
relative de martensite 14M semble augmenter lorsque la concentration moyenne en électrons

de valence (e/a) décroit (voir tableau V.1).

1.2. Coexistence de plusieurs phases: un état «gelé » de la transformation

martensitique ?

Dans les alliages Ni-Mn-Ga massifs, il existe une séquence de transformations de phase inter-
martensitiques bien définie [Martynov et Kokorin, 1992 ; Wang et al., 2001 ; Soolshenko et
al., 2003 ; Dai et al., 2004 ; Khovailo et al., 2004 ; Sozinov et al., 2004]. Pour des facteurs
(e/a) identiques a ceux de la série de films, la martensite NM occupe tout le volume du
matériau a température ambiante [Soderberg et al., 2004]. La présence de martensite 14M

dans cette série de films est donc a premiére vue tres surprenante.

Thomas et al. [Thomas et al., 2008] furent les premiers a démontrer que dans le cas des films
Ni-Mn-Ga déposeés épitaxiallement sur MgO (001), une fine couche d’austénite persiste a
I’interface film/substrat, méme a des températures bien plus faibles que la température de fin
de transformation martensitique Mg. La présence de cette couche d’austénite est due aux
contraintes induites par le substrat rigide, qui bloguent la transformation martensitique au
niveau de I’interface. En effet, la relation épitaxiale entre le substrat MgO (001) et I’austénite
(A) déposée épitaxiallement est A(001)[100] // MgO(100)[011], ce qui conduit a un désaccord
de parametre de maille (\/ZaMgo —aa)/aa) d’environ 2%. Cette couche interfaciale d’austénite
est caractérisée par un pic de diffraction a 20 = 64° sur les spectres noirs de la figure V.4,
réalisés a y = 0° (Bragg-Brentano). Rappelons que cette raie de Bragg peut également
provenir d’une variante de martensite 14M, dont I’axe b serait perpendiculaire au plan du

film.

Lors de la transformation martensitique, la phase martensite générée doit s’accommoder sur la
couche d’austénite interfaciale. La structure tétragonale de la martensite NM ne permet pas
d’envisager une accommodation de cette martensite sur I’austénite cubique par simple
maclage [Thomas et al., 2008]. L’accommodation de la martensite sur I’austénite résiduelle se
réalise par le maclage de la martensite 14M, qui posséde un paramétre de maille b égal au
parameétre a de I’austénite cubique. Seules les variantes dont I’axe b est paralléle aux axes de

I’austénite cubique peuvent exister proche de I’interface film/substrat. Les variantes de
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martensite 14M dont I’axe b est perpendiculaire au plan du film ne remplissent pas les
exigences cristallographiques, et ne peuvent par conséquent pas exister a I’interface

austénite/martensite [Thomas et al., 2008].

La présence de martensite 14M dans cette série de films est donc due aux contraintes induites
a I’interface film/substrat. La martensite 14M permet I’accommodation sur la couche
d’austénite interfaciale et la martensite NM s’accommaode a son tour sur la martensite 14M. A
I’équilibre, la coexistence de trois phases contredit la regle des phases de Gibbs, confirmant
que les contraintes engendrées par le substrat rigide affectent la transformation martensitique
[Kaufmann et al., 2010]. L’accommodation de la martensite NM sur la martensite 14M
nécessite d’introduire le concept des modulations d’adaptation des phases martensites en

couches.

7TM(52)

14M(52), Cr

Figure V.5. Représentation schématique des modulations adaptatives de la martensite 7M(52) des
alliages Ni-Al L’angle de rotation o est donné par la théorie du plan de macle quasi invariant de
Wechsler, Liebermann et Read (WLR) [Wechsler et al., 1953], a partir des paramétres de maille de la
martensite tétragonale (voir figure 1.1.). Les abréviations ar et ¢t représentent respectivement le petit

et le grand axe de la maille tétragonale, représentée en gris sur la figure.

Khachaturyan et al. découvrirent la nature adaptative des phases modulées des alliages Ni-Al
et Fe-Pd [Khachaturyan et al., 1991]. Ils montrerent que la transformation martensitique de la
phase mere austénite cubique a la martensite tétragonale « normale » est contournée par la
formation d’une phase modulée, de nature adaptative. Cette phase modulée est appelée
adaptative car elle est constituée de blocs de construction de la martensite tétragonale, qui
sont maclés a I’échelle nanoscopique. Par exemple, la martensite 7M(52) pseudo
orthorhombique des alliages Ni-Al, est constituée de mailles de la martensite tétragonale,

nano-maclées selon la séquence d’empilement (52) [Khachaturyan et al., 1991].

102



Chapitre V : Etude des films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement sur substrat MgO (001)

Les parametres de maille, ainsi que la séquence d’empilement de cette phase adaptative (52),
dépendent directement des parameétres de maille de la phase mére cubique et de la martensite
tétragonale [Khachaturyan et al., 1991]. En étudiant les structures et textures de films Ni-Mn-
Ga déposés épitaxiallement sur MgO (001), Kaufmann et al. ont trés récemment démontré que
les martensites modulées des alliages Ni-Mn-Ga sont également des phases adaptatives,
construites a partir de blocs de la martensite NM tétragonale [Kaufmann et al., 2010]. La
martensite 14M est donc composée de mailles tétragonales de la martensite NM, qui sont
nano-maclées avec la séquence d’empilement (52),. Les micro-variantes de martensite NM
s’accommodent par branchement sur les nano-variantes de NM, qui composent la martensite
14M. Aucun changement d’orientation n’est donc attendu entre les nano et micro-variantes de
martensite NM tétragonale [Kaufmann et al., 2010]. Dans le concept de la nature adaptative
des phases modulées, la martensite 14M et la martensite NM sont les mémes phases, la seule

différence étant la densité de plans de macle [Backen et al., 2010].

Pour résumer, dans la série de films Ni-Mn-Ga présentée dans ce chapitre, de la martensite
14M est prise en sandwich entre la couche d’austénite residuelle et la martensite NM. La 14M
adaptative permet I’accommodation entre la phase meére austénite, contrainte a I’interface
film/substrat, et la martensite NM, thermodynamiquement la plus stable et donc présente a
I’interface libre. Cet état représente un état « gelé » de la transformation martensitique, qui
offre la possibilité de tester le concept de la nature adaptative des phases modulées des

alliages Ni-Mn-Ga, trés récemment démontré par Kaufmann et al. [Kaufmann et al., 2010].

1.3. Texture des différentes phases et nature adaptative de la martensite 14M

dans les alliages Ni-Mn-Ga

Cette partie présente I’analyse détaillée de la texture de chaque phase martensite des
échantillons NMG4, NMG5 et NMG6, ainsi que la prédiction des parameétres de maille et de
la séquence d’empilements de leur phase martensite 14M adaptative.

L’identification des différentes phases de la figure V.4 a permis de déterminer les positions 26
correspondant a la diffraction des plans de la famille {400} des martensites 14M et NM. Les
parameétres de maille de chaque phase, déterminés a partir des spectres de diffraction 6-20
expérimentaux, sont rassemblés dans le tableau V.2. Le tableau V.2 présente également les
parametres de maille de la martensite 14M, prédits par la théorie des modulations adaptatives.
La théorie des modulations adaptatives permet aussi de prédire la séquence d’empilements de

la martensite 14M. Les parameétres de maille et le rapport de séquence d’empilements d,/d,
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ont été calcules a partir des relations suivantes [Khachaturyan et al., 1991 ; Kaufmann et al.,
2010 ; Tillier et al., 2011] :

Ay =Cuv + a8y —2a Equation (V.2.)

D =, Equation (V.3.)

Cium = Ay Equation (V.4.)

% = 2 "% Equation (V.5.)
2 Cym —Qp

Dans les équations précédentes, 14M, NM et A représentent respectivement la martensite

14M adaptative, la martensite NM tétragonale et I’austénite cubique.

Expérience Modeéle

14M NM A 14M
a b c a c a a b c
Al Al AT|TAL AT TAT I TAL (A1 [A]
NMG4 6,31 581 563|539 6,71|581|6,29 581 539| 047
NMG5 6,32 581 565|540 6,73|581|6,32 581 540| 045
NMG6 6,31 583 561|543 6,78|583|6,38 583 543| 0,42

d1/d2

Tableau V.2. Paramétres de maille expérimentaux de I’austénite (A), de la martensite 14M (14M) et
de la martensite NM (NM), ainsi que les paramétres de maille de la martensite 14M, prédits par la
théorie des modulations adaptatives. Le rapport théorique de séquence d’empilements d;/d, de la
martensite 14M(52), = 2*7M(52), est d;/d, = 2/5=0,4.

Le tableau V.2 révele que, malgré le fait que les tétragonalités cigm/aiam expérimentales
soient plus grandes que celles prédites par la théorie des modulations adaptatives, la condition
clé pour une interface austénite/14M cohérente (b1qm = aa) est remplie pour tous les films. Le
tableau V.2 montre que les périodicités d;/d,, calculées a partir des parametres de maille
expérimentaux, sont proches de la valeur idéale di/d, = 2/5 = 0,4 qui décrit un ordre
d’empilement (52) parfait. Les différences observées pour les périodicités di/d, suggerent
I’occurrence de fautes d’empilement, qui peuvent expliquer les écarts obtenus entre les
parameétres de maille expérimentaux et théoriques [Kaufmann et al., 2010 ; Tillier et al.,
2011]. Les figures de pole des plans de la famille {400} des échantillons NMG4 et NMG6

sont présentées en figure V.6, pour la martensite NM et la martensite 14M. Chaque figure de
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pble exhibe une symétrie quadruple, indiquant que la croissance épitaxiale est obtenue dans
tous les films. Aucune autre réflexion que celles présentées dans la figure n’a été observée.
Les discussions vont maintenant porter sur la position des p6les, en accord avec la théorie des
modulations adaptatives et de la théorie WLR (Wechsler, Liebermann et Read [Wechsler et
al., 1953]). Le maclage primaire de la martensite 14M sur I’austénite interfaciale est décrit par
la théorie WLR, en négligeant la faible distorsion monoclinique de la maille pseudo-

orthorhombique :

Vim = % — arctan(%%14M ) Equation (V.6.)

La théorie WLR prédit donc que les réflexions (400) et (004) des variantes A et C primaires
de la martensite 14M contribuent au méme angle de tilt y. Par exemple, pour 1’échantillon
NMG4, les pbles (400) et (004) des variantes primaires de la martensite 14M sont attendus a
un angle de tilt yiam = 3,3°. Les figures de pbles (400)14M et (004)14M de I’échantillon
NMG4, présentées en figures V.6.a, montrent respectivement quatre péles situés a un angle de
tilt de 4,5° et 2°. Les différences entre les angles de tilt mesurés et ceux prédits par la théorie
WLR proviennent de la distorsion monoclinique de la martensite 14M, qui est négligée dans
I’équation V.6. Le pOle trouvé au centre de la figure de pole (040)14M provient de la couche
résiduelle d’austénite et, tres probablement, de variantes de 14M dont I’axe b serait
perpendiculaire au plan du film. Ces variantes ne peuvent pas exister a [I’interface
austénite/martensite, mais peuvent se former prées de la surface libre du film afin de relaxer les
contraintes engendrées par la transformation martensitique sur le substrat rigide. Cet aspect
sera développé par la suite. Les pics additionnels trouvés a y = 6,5° pour la figure de pole
(040)14M et a y =17,5° pour la figure de pole (004)14M sont caractéristiques de la formation
d’un maclage secondaire. Selon la théorie WLR, ces variantes secondaires sont tiltées d’un
angle 2*y14m = 6,6°. Il est intéressant de constater que toutes les figures de pdle montrent des
intensités relativement faibles, ainsi qu’un bruit de fond important. En effet, seules les
variantes primaires et secondaires contribuent aux pdles observés sur les figures. Les
générations suivantes de variantes, qui se forment le long de I’épaisseur du film, conduisent &
augmenter le bruit de fond des figures de pdle. Avec ceci, tous les poles des figures de la

martensite 14M sont explicités.
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\ (400)14M (004)14M

\ (400)14M (040)14M (004)14M

Figure V.6. Figures de pdle (400), (040) et (004) des martensites NM et 14M, pour a. I’échantillon
NMG4 et b. I’échantillon NMG6. Une représentation schématique de la représentation des figures de
pole avec les intervalles de I’angle de tilt y et de [’angle de rotation @ est donnée en haut & gauche de
la figure pour faciliter la compréhension. Le schéma du goniométre quatre cercles indique la position
du substrat MgO a @ = 0°.
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La compréhension de la position des pdles de la martensite NM nécessite I’utilisation de la

théorie des modulations adaptatives de la martensite 14M.

TM(52)

S
A

Figure V.7. Représentation schématique des angles 1 et 5, entre le grand axe b de la super maille de

14M et les nano-variantes de NM qui la constituent.

Dans le concept des modulations adaptatives, la martensite 14M est constituée de martensite
NM nano-maclée. 1l a été démontré par Kaufmann et al., que la martensite NM micro-maclée
s’accommode sur la martensite 14M par branchement [Kaufmann et al., 2010]. La théorie des
modulations adaptatives prédit donc que I’orientation de la martensite NM est régie par
I’orientation des blocs de construction constituant la martensite 14M, elle-méme maclee a
I’interface austénite/martensite. Les angles B1 et B, entre I’axe b de la martensite 14M et,
respectivement les variantes C et A de la NM nano-maclée constituant la 14M, peuvent étre
déterminés a partir des parametres de mailles de la martensite NM tétragonale, assumant un

ordre d’empilement parfait (52).

Les angles 1 et B, peuvent étre calculés comme suit, I’angle a entre les mailles de martensite

NM nano-maclée étant donné par la théorie WLR du plan de macle quasi invariant :

3 : _
B, = % —arctan 7tan(%) Equation (V.7.)

- . |
B, = % +arctan 7tan(%) Equation (V.8.)

107



Chapitre V : Etude des films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement sur substrat MgO (001)

a
a h= % - arctan{ﬂ} Equation (V.9.)

CNM

A titre d’exemple pour 1’échantillon NMG4, les angles i et B2 valent respectivement 3,5° et
8,9°. Les positions des pics de la martensite NM peuvent donc étre prédites en utilisant les
théories WLR et modulations d’adaptation. Pour ce faire, les tilts B; et B, des variantes de NM
nano-maclées constituant la 14M, doivent étre appliqués sur chaque variante de martensite
14M. 1l est possible d’utiliser des vecteurs unitaires et des matrices de rotation pour appliquer
les tilts. Il est ensuite nécessaire de passer en coordonnees sphériques pour obtenir les angles

vy et @ des figures de poles.

Pour donner une illustration concrete, I’orientation d’une variante primaire de martensite
14M, ainsi que ses positions attendues sur les figures de po6les (400)(040) et (004) de la
martensite NM tétragonale, vont étre discutées pour I’échantillon NMG4. Du fait de la
symétrie quadruple des figures de pdles, un seul cadrant est présenté. Prenons I’exemple des
variantes A de la martensite 14M. L’orientation de ces variantes est décrite par la figure de
pble (400)14M, représentée en figure V.6.a. L’accommodation de cette variante sur
I’austénite résiduelle est décrite par la théorie WLR du plan de macle quasi invariant, qui
donne la rotation d’un angle de 3,3° autour de la direction [010]14m (voir Equation (V.6.)).

Pour une comparaison directe avec les angles y et @ mesurés sur les figures de pole, les bords
du substrat sont utilisés comme systéme de référence cartésien: x// [100]MgO, Y//
[010]MgO et Z// [001]MgO. Le premier angle de tilt yi4v doit étre appliqué autour d’un

vecteur unitairevlzl/\/i(—llo), paralléle a la direction [010]14m, SUr un vecteur unitaire

g = (001), perpendiculaire au plan du film. Le vecteur V, forme un angle de 45° avec les

bords [100] et [010] du substrat MgO car I’axe b de la martensite est aligné sur I’axe de
I’austénite, qui croit épitaxiallement avec un décalage de 45° dans le plan du substrat. 1l est

nécessaire d’utiliser la matrice de rotation M (), qui décrit la rotation d’un angle , autour

d’un vecteur V = (V,v,v;) :

cosy+Vvi(1-cosy) vv,(1-cosy)-v,siny vyV,(1—cosy)+v,siny
M,(y)=| vyv,(L—cosy)+vssiny  cosy+vi(l—cosy)  V,v,(l—cosy)-v,siny

'

VV,(1—cosy)-v,siny v,v,(1—cosy)+v,siny  cosy+vi(l-cosy)

Equation (V.10.)
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Le vecteur unitaire g, = M, (7, )G décrit alors I’orientation d’une variante A de la martensite
14M. Afin d’anticiper la position de la contribution de cette variante A de martensite 14M sur
la figure de pole (400)NM, I’angle de tilt B, doit maintenant étre appliqué sur ce vecteur ;.
La rotation sera cette fois ci appliquée autour de I’axe c de la 14M (voir figure V.7.), soit, en
tenant compte de la premiere opération de tilt, autour du vecteur unitaire

v, =}</§Mv1(V/14M J-1-10). Le vecteur unitaire g, =M, (~4,)d, permet de représenter

I’orientation de la contribution de la variante A de 14M sur la figure de p6le (400) NM. Pour
obtenir les angles y et @ de la figure de pdle, un changement de repere doit étre appliqué. Les

équations suivantes peuvent étre utilisées pour obtenir les coordonnées sphériques y et @

d’un point P représenté par un vecteur unitaireV = (V,V,V,) :

V2 + V2 _
-_— Equation (V.11.)

W= arctan(
V3

v
¢ = arccos ﬁ Equation (V.12.)
Y + Vs

L’application de ce changement de repeére sur le vecteur §, donne une position de pic a y =

9,5° et @ =+£25°. Ces réflexions correspondent aux pics observés a y = 9,5° et @ = +16,5° sur
la figure de pdle (400) NM de I’échantillon NMG4, présentée en figure V.6. Anticipons
maintenant la position de la contribution de la variante A de 14M sur la figure de pble (004)
NM. C’est cette fois-ci I’angle B; qui doit étre appliqué autour de I’axe ¢ de la 14M tiltée et

0, devient g, = Mg, (— ﬁ’l)(jl. Le passage en coordonnées sphériques donne un pdle a y = 4,8°

et @ = +2,5° sur la figure de pdle (004) NM de la 14M. Cette prévision correspond au pole

observe a y = 6° et ® = 0° sur la figure expérimentale.

Similairement, les variantes B de la martensite 14M, qui ont leur axe b perpendiculaire au
plan du film, contribuent sur les figures de pdles (400) et (004) de la NM. Les variantes C de
la 14M ont une signature uniquement sur la figure de pole (400) de la NM.

La figure V.8 indique de quelle variante de martensite 14M proviennent les pics observés sur
les figures de p6le de la martensite NM, pour I’exemple de I’échantillon NMG4.
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(400) 14M (040) 14M

18— - a* 180~ a*

(040) 14M
et
(004) 14M (400) 14M

Figure V.8. Figures de pble de la martensite NM de I’échantillon NMG4 : a. (400) NM et b. (004)

NM. Les fléches indiquent de quelle variante de martensite 14M proviennent les pbles observés.

@ Expérience : (400)NM
Bl Expérience : (004)NM
O Modéle : (400)NM
0 Modéle : (004)NM
90 75
10 10 10+ ®[°]
. 84 — 8- — 8-
e = 6. — 5 30
9_ 6 - } 6 B_ 6 X
2 2- 21
0- 0+ 0 0
a b. c

Figure V.9. Comparaison des positions des poles {400} NM déterminées par I’expérience (symboles
pleins) et a partir de la théorie WLR et de la théorie des modulations d’adaptation (symboles ouverts)
pour: a. NMG4, b. NMG5 et c. NMG6. Les positions des pdles (400) NM et (004) NM sont
représentées avec des ronds et des carrés, respectivement. Du fait de la symétrie quadruple des

figures de pble, un seul quadrant des figures est présenté.

Afin de tester le concept des modulations d’adaptation de la martensite 14M des alliages Ni-

Mn-Ga, les positions attendues sur les figures de p6le de la NM ont été calculées pour chaque
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variante de martensite 14M, grace a la démarche présentée precédemment. La figure V.9
rassemble les résultats obtenus pour les échantillons NMG4, NMG5 et NMG6. La figure
présente les positions extraites des figures de pdle expérimentales ainsi que celles calculées en
utilisant la théorie WLR et la théorie des modulations adaptatives.

La figure V.9 révéle le bon accord entre I’expérience et la théorie. Les resultats
expérimentaux présentés ici corroborent donc la trés récente théorie de la nature adaptative
des martensites modulées dans les alliages Ni-Mn-Ga. Les écarts observés entre la
modélisation et I’expérience peuvent étre expliqués par la faible distorsion monoclinique de la
martensite 14M, qui est négligée dans le calcul de I’angle de tilt entre la 14M et la couche

résiduelle d’austénite.

La théorie des modulations adaptatives prédit aussi la présence ou I’absence des différentes
variantes de 14M. La contribution des variantes B de la martensite 14M ne peut pas étre
discernée de la contribution de I’austénite résiduelle sur la figure de péle (040) 14M. Par
contre, sur la figure de pdle (004) NM, les pics observés pour y = 8,5° peuvent uniquement
provenir des variantes B de la 14M (voir figure V.8.b.). Ces pics, qui sont présents sur la
figure de pole (004) NM de NMG 4 (voir figure V.6.a.), ne sont pas observés dans le cas de
I’échantillon NMG6 (voir figure V.6.b.). Les mesures de figures de pole de la NM, combinées
a I’utilisation de la théorie des modulations adaptatives, suggerent donc que les variantes B de
la 14M n’existent pas dans I’échantillon NMG6. Cet aspect est développé par la suite.

I1. Morphologie de surface

Dans la premiére arborescence de cette partie sera décrite I’analyse de la morphologie de
surface des films et plus spécialement I’influence de la composition sur la taille des macro-
domaines. Dans un deuxiéme temps, I’étude portera sur la relation entre la taille des macro-
domaines et la présence de variantes B de la martensite 14M, au niveau de la surface libre des
films déposés épitaxiallement sur MgO(001).

11.1. Analyse des morphologies de surface

La figure V.10 présente la morphologie de surface, a différentes échelles, des échantillons
NMG2, NMG4 et NMG6.
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MgO [110]

d e. f
Pores
o + Y
Grains hors croissance : - ~ * .
épitaxiale ' FA Rt
&5 30 nm
"o
0nm
1,6 ym Terrasse

Figure V.10. Morphologies de surface des macro-domaines révélées en lumiere polarisée (figures
V.10.a, V.10.b et V.10.c.) et analyse des micro-domaines en utilisant le détecteur d’électrons
secondaires du MEB & émission de champ (figures V.10.d, V.10.e et V.10.f). La figure V.10.g présente
une image AFM de I’échantillon NMGS6.

Les images ont été réalisées par microscopie optique en lumiére polarisée (figures V.10.a,
V.10.b et V.10.c) et en utilisant le détecteur d’électrons secondaires du MEB a émission de
champ (figures V.10.d, V.10.e et V.10.f). Sur chaque image, la direction [110] du substrat
MgO est indiquée pour une meilleure compréhension. L’image de la figure V.10.g. a été
accomplie avec un AFM, en mode non contact (tapping).
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La figure V.10.a montre qu’aucun macro-domaine n’est détectable en lumiére polarisée pour
I’échantillon NMG2. Ceci est di a la tres faible taille des macro-domaines pour cette
composition. En effet, comme mis en évidence par la figure V.10.d, les macro-domaines de
NMG2 sont composés de seulement quelques micro-domaines maclés, expliquant pourquoi
aucun contraste n’est observé sur la figure V.10.a. Les figures V.10.b et V.10.c montrent la
présence de macro-domaines maclés au niveau de la surface des films NMG4 et NMG6. Il est
important de signaler que le branchement entre deux macro-domaines se déroule le long des
directions [110] et [110] du substrat MgO. Les figures V.10.a, V.10.b et V.10.c mettent
clairement en évidence que la taille des macro-domaines est grandement affectée par la

composition, qui a été modifiée en utilisant notre procédé de copulvérisation.

Les figures V.10.d, V.10.e et V.10.f présentent I’investigation des micro-domaines, qui a été
réalisée en utilisant le détecteur d’électron secondaires afin de mettre en évidence la
topographie de surface. Les figures V.10.d, V.10.e et V.10.f montrent que la surface des films
présente des pores et des terrasses. Une terrasse et des pores sont entourés sur la figure
V.10.g, qui présente une image AFM de NMG®6, réalisée avec un grandissement plus fort. La
formation de ces pores et terrasses ne peut étre liée a la transformation martensitique, qui se
déroule sans diffusion atomique. La présence de pores et de terrasses est attribuée a la
pression de travail pendant le dépot, de 8.10° mbar, qui est relativement élevée. Néanmoins,

des pressions plus faibles ne permettent pas d’obtenir un plasma stable sur les deux cibles.

Les figures V.10.d, V.10.e et V.10.f révélent également la présence de zones avec un
contraste plus clair. A premiére vue, ces zones peuvent étre identifiées comme des précipités
ou des impuretés. Le nombre et la taille de ces zones semblent augmenter lorsque la puissance
injectée sur la cible de manganese augmente, suggérant que ces zones peuvent provenir des
impuretés présentes dans la cible de manganése. Néanmoins, aucune variation de composition
n’a été observée en réalisant des analyses EDX ponctuelles, ainsi que des cartographies de
composition EDX. De plus, la teneur en impuretés de la cible de manganese est de seulement
0,05 pour cent atomique, avec principalement du souffre (240 ppm). Il est plus probable que
les zones qui apparaissent plus claires sur les images MEB soient des grains hors croissance
épitaxiale. En effet, la vitesse de dépdt augmente de 1 micrometre par heure (OW sur la cible
de manganése) a 1,2 micromeétre par heure (30W sur la cible de manganése), ce qui explique
pourquoi la proportion de ces grains hors croissance épitaxiale augmente avec la puissance

injectée sur la cible de manganése.
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11.2. Taille des macro-domaines et proportion des variantes B de la 14M
adaptative

L’étude va maintenant se focaliser sur les échantillons NMG4, NMG5 et NMG6, pour

lesquelle la taille des macro-domaines montre une évolution trés consequente.

MgO [100]

/'

MgO [100]

MgO [100
‘MgO [100] 90 [100]

Figure V.11. Morphologies de surface étudiées par microscopie optique en lumiére polarisée (figures
V.11l.a, V.11.b et V.11.c.) et en utilisant le détecteur d’électrons rétrodiffusés du MEB a émission de
champ (figures V.11.d, V.11.eet V.11.1).
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Les microstructures des échantillons NMG1, NMG2 et NMG3 sont tres similaires, composees
de macro-domaines trés petits (voir figure V.10.d.). La figure V.11 rassemble les observations
de macro-domaines en lumiére polarisée ainsi que les images MEB réalisées avec le détecteur
d’électrons rétrodiffusés. Contrairement aux images optiques, qui révélent des macro-
domaines se branchant selon les directions [110] ou [110], les images réalisees avec le
détecteur BSE du MEB mettent en évidence la présence de lignes claires dans deux directions
perpendiculaires. Ces lignes sont observées le long des directions [100] et [010] du substrat
MgO. Elles apparaissent avec un contraste plus clair et correspondent a des zones qui ne sont
pas maclées au niveau de la surface du film. Cette affirmation est démontrée par la figure
V.12, qui présente une image MEB réalisée par I’acquisition d’un signal mixte des détecteurs
SE et BSE.

La figure V.12 met en évidence que les macro-domaines sont parfois séparés par des zones
non maclées le long des directions [100] et [010] du substrat MgO. Afin d’acquérir un signal
mixte des détecteurs SE et BSE, la haute tension ainsi que la distance de travail sont
optimisées pour le détecteur d’électrons rétrodiffusés, expliquant pourquoi la résolution de

I’information du détecteur SE est si faible.

MgO [100]

Figure V.12. Morphologie de surface de NMG4, caractérisée par I’acquisition d’un signal mixte des
détecteurs d’électrons rétrodiffusés et secondaires du MEB a émission de champ. L’image démontre
gue les lignes avec un contraste plus clair, observées sur les images BSE, correspondent a des zones

non maclées au niveau de la surface du film.

Les discussions vont maintenant porter sur I’origine de ces zones non maclées, observées au
niveau de la surface libre des films déposés épitaxiallement. Les images MEB accomplies
avec le détecteur d’électrons rétrodiffusés des figures V.11.d, V.11l.e et V.11.f mettent en
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évidence que beaucoup de zones non maclées sont observées a la surface de I’échantillon
NMG4, tandis que I’échantillon NMG6 montre trés peu de lignes avec un contraste plus clair.
La méme évolution est observée sur les figures de pbles (004) NM des échantillons NMG4 et
NMG6 (voir figure V.6.). En effet, la figure de pble (004) NM de NMG4 montre des pics & un
angle de tilt d’environ 8,5°, tandis que ces pics ne sont pas détectables pour NMG6 (voir les

zones encadrées en rouge sur la figure V.6.).

Nous avons vu dans le paragraphe précédent que dans le concept des modulations adaptatives
de la martensite 14M, ces pics peuvent uniquement provenir de variantes B primaires de la

14M, qui ont leur axe b perpendiculaire au plan du film.

Comme discuté précédemment, les variantes B primaires de 14M ne peuvent pas exister a
I’interface austénite/martensite mais leur formation au niveau de la surface libre du film est
attendue pour relaxer une partie des contraintes engendrées par la transformation
martensitique sur un substrat rigide. Il est donc raisonnable de croire que les zones non
maclées observées a la surface des films correspondent aux variantes B primaires de la
martensite 14M. Ces variantes sont maclées le long de la direction perpendiculaire au plan du
film, expliquant pourquoi elles apparaissent non maclées lors de I’observation de la surface

des films.

L’évolution qualitative des proportions relatives de chaque variante de martensite 14M peut
étre estimée en utilisant les intensités intégrées et normalisées des figures de pdle. La fraction
relative Fr des variantes B primaires de 14M et de I’austénite résiduelle, peut étre obtenue en
calculant I’intensité intégrée et normalisée de la figure de p6le (040) 14M dans le domaine des
faibles angles de tilt v comme suit :
®=360° Y=2°
[ [1emomow

Fr (primary 14M b-variants + austenite) = —— ===

j 10DV

(400),(040),(004) ®=0° w=0°

Equation (V.13.)

Les résultats, qui sont présentés en figure V.13, donnent seulement une idée qualitative de
I’évolution de la fraction relative des variantes B primaires de la martensite 14M. A premiére
vue, il n’est pas possible de distinguer les contributions de I’austénite résiduelle et des

variantes B primaires de la 14M, car ces deux reflexions sont superposées au centre de la
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figure de pole (040) 14M. Néanmoins, I’observation des images BSE de la figure V.11,
corrélée a la disparition des poles sur la figure de pdle (004) NM de NMG6 (voir figure V.6.),
a démontré que cet échantillon posséde une trés faible proportion de variantes B primaires de
martensite 14M. La fraction de 20%, trouvée pour I’échantillon NMGS6, provient donc de
I’austenite résiduelle. Pour I’échantillon NMGB6, la couche d’austénite contribue pour 20% de
I’intensité diffractée sur les figures de p6le de la martensite 14M. Pour I’échantillon NMG4,
qui posséde une importante proportion de zones non maclées au niveau de sa surface, la
fraction Fr augmente jusqu’a 55%, indiquant que le film montre une forte teneur en variantes
B primaires de 14M. Ce resultat confirme la présence de pics a environ 8,5° sur la figure de
p6le (004) NM de NMG4 (voir figure V.6.a.), ainsi que la grande proportion de lignes claires
observées sur I'image BSE de la figure V.11.d, ces observations étant I’indication de la
présence de variantes B primaires de martensite 14M, qui ont leur axe b dans la direction
perpendiculaire au plan du film. Ces variantes se forment pres de la surface libre du film pour
relaxer les contraintes engendrées par le branchement des macro-domaines. La proportion de

ces variantes décroit en effet lorsque la taille des macro-domaines augmente.

100 - Variantes primaires de 14M
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Intensités intégrées et
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Figure V.13. Evolution qualitative de la fraction relative des variantes B primaires de 14M et de
I’austénite comparée a la proportion des autres variantes. Les images BSE de chaque film, qui sont les

mémes que celles de la figure V.11, sont représentées sur la figure pour une meilleure compréhension.
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I11. Températures des transformations martensitique et inverse

Dans [I’optique d’étudier I’influence de la composition sur les températures des
transformations martensitiques et inverse, les tempeératures de début de transformation
austénitique et de fin de transformation martensitique ont été déterminées pour une grande
partie de la série de films. Pour ce faire, I’échantillon est placé dans un four installé sur un
goniometre quatre cercles et des spectres de rayons X 6-26 sont mesurés lors de la chauffe et
du refroidissement. Le four est fermé hermétiquement grace a un déme en graphite amorphe,
permettant de realiser les traitements thermiques sous un flux gazeux. Le graphite amorphe ne
diffracte pas et diffuse peu le faisceau incident, ce qui permet de maximiser I’intensité du
faisceau de rayons X au niveau de la surface de I’échantillon. Afin de s’affranchir des
phénomeénes d’oxydation, les recuits ont été réalisés sous une atmosphere réductrice d’hélium
hydrogéné a 5% volumique d’hydrogene. L hydrogene permet de se débarrasser de I’oxygene
résiduel par formation d’eau, qui est ensuite évacuée par le flux gazeux. L hélium, qui est le

plus léger des gaz neutres, a été choisi afin de minimiser la diffusion des rayons X par le gaz.

Les tempeératures de début de transformation austénitique et de fin de transformation
martensitique sont respectivement caractérisées par I’apparition et la disparition de la
réflexion (004) de I’austénite. Les vitesses de refroidissement et de chauffe ont été fixées a
1°C/min afin de pouvoir acquérir un nombre de spectres assez conséquent pour echantillonner
les transformations. La chauffe a été réalisée jusqu’a 500°C, température assez élevée pour

achever la transformation austénitique dans tous les films de la série (voir tableau V.1.).

La figure V.14 présente les résultats obtenus pour les échantillons NMG4 et NMG7. Comme
indiqué sur la figure, I’apparition de la raie caractéristique de la diffraction des plans (004) de
I’austénite lors de la chauffe est due a la croissance de la phase mére cubique dans le film.
Ensuite, lorsque la température est augmentée, I’intensité de la raie augmente jusqu’a la fin
de la transformation austénitique. Le décalage de la raie A (004) vers de plus faible valeurs de
position 20 lors de 1’¢lévation de la température réveéle une augmentation du volume de la
maille cubique, liée a la dilatation thermique du matériau. Similairement, le décalage du pic A
(004) vers des valeurs de positions 260 plus élevées lors du refroidissement a partir de 500°C,
indigue la contraction de la maille, due a la diminution de I’agitation thermique des atomes la
constituant quand la température est abaissée. A la température Mg, qui correspond a la fin de
la transformation martensitique, la raie A (004) de la phase mére disparait. L’échelle linéaire

de la figure V.14 permet de révéler tres clairement les températures de debut de
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transformation austénitique et de fin de transformation martensitique. Cependant, elle ne
permet pas de percevoir la contribution de la couche d’austénite résiduelle et des variantes B
de 14M primaires, belle et bien présentes en deca de la température As lors de la chauffe et en

dessous de Mg lors du refroidissement.
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Figure V.14. Détermination des températures de début de transformation austénitique As et de fin de
transformation martensitique Mg par diffraction des rayons X en température. Les températures As et
MEg sont respectivement caractérisées par I’apparence et la disparition de la raie (004) de I’austénite,
notée A (004) sur la figure. La figure rassemble les résultats obtenus pour NMG4 et NMG7, comme

indiqué sur les spectres.
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Les discussions vont maintenant se focaliser sur les variations de températures de
transformation observées selon la composition des films de la série. Rappelons que les
températures des transformations martensitique et inverse augmentent considérablement
lorsque la concentration en électron de valence (e/a) est élevée (voir figure 1.20.). Les
températures As et Mg, déterminées a partir des caractérisations de diffraction des rayons X
en température, sont rassemblées sur la figure V.15 pour cing films de la série (voir tableau
V.1).
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Figure V.15. Températures de début de transformation austénitique As et température de fin de
transformation martensitique Mg de cing films, sélectionnés dans la série de films épitaxiés présentée
en tableau V.1. Les températures As et Mg ont été déterminées a partir de I’étude de I’évolution des

spectres RX 0-26 en température.

A premiére vue, I’évolution observée sur la figure V.15 est tres surprenante. L’évolution des
températures As et Ms avec le facteur (e/a) montre en effet un maximum, en contraste avec
I’augmentation linéaire attendue. De plus, pour les deux échantillons qui ne suivent pas la
tendance classique et qui possedent les deux plus grandes valeurs du facteur (e/a), la
différence entre les températures de transformation est bien plus importante. Ces observations
sont intimement liées a la présence d’une phase secondaire dans les deux films possédant les
plus grands facteurs (e/a). Cette phase secondaire cubique NizsMnyGa.x, proche de la
composition Ni3Ga, possede un facteur (e/a) plus grand que la matrice, et, tend donc a

diminuer les températures de transformations du film biphasé.

En considérant la composition NizGa pour la phase secondaire, le facteur (%)T” du film
otal

biphasé peut étre décrit comme suit :
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(%)Total =a (%)NiaGa +(1-a )(%)Matrice Equation (V.14.)

Dans I’équation précédente, « représente la fraction volumique de la phase secondaire

NisGa. (%)N_G est la concentration moyenne en électron de valence (e/a) de la phase
i;Ga

* *
secondaire NizGa, et vaut (V) =w=8,25 électrons de valence par atome.

a/NigGa 100
(%)Mt_ représente le facteur (e/a) de la matrice, qui se transforme de la martensite a
atrice

I’austénite, et de I’austénite a la martensite. Rappelons que pour les trois films qui possédent

les facteurs (e/a) les plus faibles sur la figure V.15, I’identification des phases n’a pas révélée

la présence de la phase secondaire. En appliquant la régression linéaire A =b+ a(%)M de

atrice

I’évolution de ces trois échantillons aux deux autres films, I’équation V.14 devient :

Afin de déterminer la fraction volumique « de phase secondaire NisGa dans les films

biphasés, I’équation V.15 peut étre écrite sous la forme :

= a(%)“’ta' ~A D Equation (V.16.)
a(e a)Nisea B AS -b

L application numérique de I’équation V.16 donne une fraction de phase secondaire « de
18% pour I’échantillon NMG2, qui posséde un facteur (e/a) de 7,98 électrons par atome. Pour
I’échantillon NMGL1, dont le facteur (e/a) vaut 8,03 électrons par atome, la fraction de phase
NisGa est évaluée a 38% (voir tableau V.1.). Ces proportions de phase secondaire sont
cohérentes avec les intensités relatives des pics de diffraction de rayons X obtenues pour ces

échantillons (voir figure VV.4.a et V.4.b, pour I’exemple de I’échantillon NMG2).

L’évolution particuliére des températures de transformations avec le facteur (e/a) de notre
série de films déposés épitaxiallement est due a la présence d’une phase secondaire dans les
trois films possedant les plus importantes concentrations en nickel. Cette phase secondaire
proche de la composition NizGa, posséde un facteur (e/a) plus important que le facteur global
du film. Le facteur (e/a) de la matrice se retrouve alors diminué, et, les températures de

transformation du film biphasé baissent. De plus, la figure V.15 révéle que I’hystérésis de
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transformation augmente, suggérant que la présence de la phase secondaire tend a augmenter

les énergies élastique et de surface stockées pendant les transformations [Guénin, 1996].

V. Propriétés magnétiques

Dans la premiére arborescence de cette partie seront décrites les propriétés magnétiques de la
série de films déposeés épitaxiallement. Rappelons que I’épaisseur des films de cette série est
répartie dans I’intervalle [500; 600nm]. Une deuxieme section présentera les propriétés
magnétiques d’un film plus épais (2,3 pm), déposé épitaxiallement avec les mémes

parameétres que I’échantillon NMG6 (voir tableau V.1.).
IV.1. Propriétés magnétiques de la série des films déposés épitaxiallement

La détermination des températures de mise en ordre magnétique a été réalisée en mesurant la
dépendance en température de I’aimantation sous une faible valeur de champ magnétique de
5.10° tesla. Le champ magnétique extérieur a été appliqué dans le plan des films,
parallelement a un axe de I’austénite déposée épitaxiallement, soit a 45° des bords [100] et
[010] du substrat MgO. Cette orientation du champ magnétique permet d’étre quasiment
parallele a I’axe facile d’une variante primaire de martensite et quasiment perpendiculaire a
I’axe de difficile aimantation de sa variante partenaire. Les températures de Curie sont alors
déterminées par la conventionnelle méthode des tangentes, trés largement utilisée dans la
littérature. La figure V.16 donne I’exemple de I’échantillon NMG1. Rappelons que cet
échantillon possede la plus grande proportion de phase secondaire. Premiérement, la figure
V.16 révele que cette phase secondaire NisMnyGai.x, proche de la composition NisGa, ne
semble pas avoir de contribution magnétique dans la gamme de température étudiée.
Deuxiémement, aucun saut de [I’aimantation a champ faible, caractéristique d’une
transformation vers une phase martensite possédant une forte anisotropie magnétocristalline,
n’est observé. En effet, les études de diffraction des rayons X et I’analyse des microstructures
ont démontré que tous les films de la série sont cristallisés en phase martensite a température
ambiante. La transformation structurale se deroule a une température plus élevée que la
transition magnétique. Enfin, la figure V.16 met en évidence, que la température de Curie de
I’échantillon NMG1 est d’environ 320K. De telles valeurs de température de Curie ont
seulement été rapportées dans les alliages possédant un facteur (e/a) supérieur a 7.72 électrons
par atome [Lanska et al., 2004 ; Backen et al., 2010]. L’échantillon NMG1 posséde un facteur
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(e/a) de 8,03 électrons par atome, cette faible valeur de température de Curie est en accord

avec celles rapportées dans les films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement [Backen et al., 2010].
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Figure V.16. Dépendance en température de I’aimantation de I’échantillon NMG1 sous un champ
magnétique extérieur de 5.10° Tesla. Le champ magnétique est appliqué dans le plan du film le long
d’un axe de I’austénite déposé épitaxiallement, soit a 45° des bords [100] et [010] du substrat MgO.

La température de Curie est déterminée par la conventionnelle méthode des tangentes.

Les discussions vont maintenant porter sur I’évolution des températures de Curie de la série
de films déposés épitaxiallement. La figure V.17 rassemble les températures de mise en ordre
magnétique des films de la série présentée sur le tableau V.1.
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Figure V.17. Températures de Curie de la série de films déposés épitaxiallement par copulvérisation
d’une cible ternaire NisgMn,Gay, et d’une cible de manganese pure. Pgre(cible Mn) et T¢
représentent respectivement la puissance RF injectée sur la cible de manganése et la température de

Curie des films.

Rappelons que le ferromagnétisme des alliages Ni-Mn-Ga est associé aux distances inter

atomiques Mn-Mn [Soderberg et al., 2005]. Le nickel est cependant principalement
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responsable de I’anisotropie magnéto cristalline car ses états électroniques sont les plus
proches du niveau de Fermi [Stderberg et al., 2005]. A premiére vue, I’évolution observée sur
la figure V.17 est tres surprenante. La température de Curie, qui est communément trés peu
affectée par la composition (voir figure 1.20.), montre une forte diminution lors de la
copulvérisation de la cible de manganése. De plus, la température de Curie augmente a
nouveau pour les échantillons déposés pour des puissances sur la cible de manganése de 25 et
30W.

La forte baisse de température de Curie suggere que I’ordre chimique est dégradé lorsque la
puissance sur la cible de manganése augmente. En effet, les atomes de manganese pulvérisés
doivent s’ordonner dans la maille cubique pendant la croissance épitaxiale de I’austénite. Le
couple de parameétres (température de dép6t) / (vitesse de dép6t) utilisé ne semble pas laisser
suffisamment de temps aux atomes pour obtenir un ordre chimique de qualité. En effet, dans
la gamme 0 < Prg(cible Mn) < 20W, la température de Curie baisse lorsque le flux d’atomes
de manganése pulveérisé est élevé. En accord avec I’argument évoqué précédemment, la
température de Curie devrait continuer de diminuer pour les films déposés a des puissances
sur la cible de manganése de 25 et 30W. La présence d’un minimum sur I’évolution de la

figure V.17 est particulierement étonnante.

Il a été démontré que dans les alliages Ni-Mn-Ga riches en nickel et pauvres en gallium, les
atomes de nickel en exces occupent les sites du manganese, tandis que le manganése
excédentaire se positionne sur les sites du gallium [Richard et al., 2007]. 1l est egalement
nécessaire de rappeler que les atomes de manganese qui n’occupent pas leur site forment un
couplage antiferromagnétique, qui dégrade les propriétés ferromagnétiques des alliages Ni-
Mn-Ga [Enkovaara et al., 2003]. Il est intéressant de remarquer que les températures de Curie
commencent a augmenter de nouveau lorsque le nickel n’est plus en exces par rapport a la
composition du composé steechiométrique, NisoMnasGags (voir tableau V.1.). En effet, le
surplus de nickel occupant les sites du manganése, il dégrade considérablement les distances
Mn-Mn responsable du couplage ferromagnétique dans les alliages Ni-Mn-Ga. La figure V.18
rassemble le pourcentage atomique de manganése présent sur chaque site atomique, Ni, Mn et

Ga, dans le cas ou les atomes auraient le temps de s’ordonner correctement dans la maille.
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Figure V.18. Proportions atomiques d’atomes de manganeése sur les différents sites Ni, Mn et Ga de la

série de films déposeés épitaxiallement.

La figure V.18 met en évidence, que pour les échantillons déposés avec des puissances de 25
et 30W sur la cible de manganése, la totalité des sites du manganése est occupée par des
atomes de manganese, en contraste avec les autres films pour lesquels les atomes de nickel
excedentaire sont localisés sur ces sites. Cette observation permet d’expliquer pourquoi les
températures de Curie augmentent a nouveau pour les deux derniers échantillons. Bien que
plus d’atomes de manganése soient pulvérisés, I’ordre chimique semble étre plus facile a
obtenir car dans ces deux échantillons, les distances interatomiques Mn-Mn ne sont pas

perturbées par des atomes de nickel excédentaires.

Des cycles d’aimantation de chaque film de la série ont été effectués a une température de
100K, pour un champ extérieur appliqué dans le plan du film, le long d’un axe de I’austénite,
soit a 45° des bords [100] et [010] des substrats MgO. Les caractérisations magnétiques
n’ayant pas révélé de variations significatives entre les échantillons, la figure V.19 présente
uniquement le cycle d’aimantation de I’échantillon NMG6, déposé pour une puissance de
25W sur la cible de manganése. Les champs coercitifs et les aimantations rémanentes ne
varient quasiment pas d’un echantillon a I’autre. L’évolution des aimantations a saturation,
qui montre une variation de 25 & 31 emu.g™, selon les échantillons, ne sera pas discutée car
I”incertitude sur la surface et I’épaisseur des morceaux d’échantillons mesurés est trop grande.
Néanmoins, les échantillons NMG1 et NMG2, qui possedent une fraction importante de phase
secondaire qui est non magnétique a cette température, possédent des aimantations a
saturation similaires a celles des autres films de la série. Ceci peut étre expliqué par le fait que
ces deux échantillons démontrent un meilleur ordre chimique que les autres films de la série,

leurs températures de Curie étant les plus élevées (voir figure V.17.).
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Les discussions vont maintenant se focaliser sur le cycle d’aimantation de I’échantillon
NMG6, présenté en figure V.19. Premiérement, I’aimantation a saturation, d’environ 30
emu.g™, est bien plus faible que dans les alliages massifs de compositions similaires. En effet,
Jiang et al. ont rapporté des valeurs de 52,1 emu.g™ & 300K et 68,3 emu.g™ & 5K pour un
alliage massif de composition NispMn3zGaye [Jiang et al., 2004]. Les faibles valeurs
d’aimantation a saturation de la série de films déposés épitaxiallement sont liées a la médiocre
qualité de I’ordre chimique. Deuxiémement, il est tres difficile de distinguer la contribution
des différentes variantes de martensites dans le cycle d’aimantation et I’anisotropie
magnétocristalline est trés faible comparée aux matériaux massifs (voir figure 1.18.). Enfin,
aucun saut d’aimantation indiquant I’occurrence d’un réarrangement des variantes de
martensite n’apparait sur le cycle d’aimantation. Il en est de méme pour les autres films de la

série.
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Figure V.19. Cycle d’aimantation de I’échantillon NMG6. Le champ magnétique est appliqué dans le
plan du film le long d’un axe de I’austénite déposé épitaxiallement, soit & 45° des bords [100] et [010]

du substrat MgO. Les mesures ont été réalisées a une température de 100K.

IV.2. Proprietés magnétiques d’un film épais déposé épitaxiallement

Dans cette partie est détaillée I’analyse des propriétés magnétiques d’un film déposé
épitaxiallement avec les mémes parameétres que I’échantillon NMG6 du tableau V.1. La seule
différence est le temps de dép6t, qui est de deux heures pour ce film et permet d’atteindre une
épaisseur de 2,3 micromeétres. La texture de ce film a eté analysée et a montré que la
croissance épitaxiale se poursuit, méme pour de si grandes épaisseurs. Nous verrons qu’avec

un temps de dép6t de deux heures, les atomes ont plus de temps pour s’ordonner dans la
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maille de I’austénite déposé épitaxiallement et les propriétés magnetiques sont grandement

améliorées.
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Figure V.20. Etudes des propriétés magnétiques du film de 2,3 micrométres : a. Dépendance en
température de I’aimantation. ZFC et FC correspondent respectivement a Zero Field Cooled et Field
Cooled. Pour la courbe rouge (ZFC), I’échantillon a été refroidi sans champ magnétique extérieur a
partir d’un état désaimanté, jusqu’a 50K. Un champ de 5.10° tesla est ensuite appliqué a 50K et
I’évolution de I’aimantation est mesurée jusqu’a 285K. La courbe bleu (FC) est alors mesurée en
refroidissant I’échantillon jusqu’a 50K. b. Cycle d’aimantation mesuré a une température de 100K.
Pour les deux mesures expérimentales, le champ magnétique extérieur est appliqué dans le plan du
film le long d’un axe de I"austénite déposé épitaxiallement, soit & 45° des bords [100] et [010] du
substrat MgO.

La figure V.20.a met en évidence que la température de Curie du film de 2,3 micrometres est
de 270K. Cette température est plus élevée que celle de I’échantillon NMGS6, qui est de 237K.
De plus I’aimantation a saturation du film épais a 100K, est 40% plus grande que celle de
I’échantillon NMG6. Ces deux observations révelent que le film épais possede un bien
meilleur ordre chimique que I’échantillon NMG6. En effet, le temps de dépdt, qui est de 2
heures pour le film épais, permet aux atomes de manganése de mieux s’ordonner dans la

structure et donc d’obtenir de meilleures propriétés ferromagnétiques.

La figure V.21 présente le cycle d’aimantation du film de 2,3 micromeétres, mesuré a une
température de 150K. La forme du cycle d’aimantation du film épais est bien différente de
celle de I’échantillon NMG6 (voir figure V.19.). En effet, quatre parties distinctes sont
observées. Il a été démontré dans le cas des alliages massifs, que le cycle d’aimantation de la

martensite 14M pseudo orthorhombique peut étre analysé en considérant les contributions
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indépendantes des trois variantes maclées, avec différentes anisotropies magnétocristallines
[Straka et Heczko, 2003].
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Figure V.21. Cycle d’aimantation du film épais mesuré & une température de 150K. Le champ
magnétique extérieur est appliqué dans le plan du film le long d’un axe de I’austénite déposé
épitaxiallement, soit a 45° des bords [100] et [010] du substrat MgO.

L axe c de la martensite 14M pseudo orthorhombique est I’axe de facile aimantation, I’axe a
est I’axe de difficile aimantation et I’anisotropie magnétocristalline de I’axe b est
intermédiaire. Toutes ces contributions peuvent étre observées lorsque le champ magnétique
extérieur est appliqué parallélement a un axe de la maille élémentaire, soit & 45° des bords
[100] et [010] du substrat MgO. Pour les variantes dont I’axe facile c est parallele au champ
magnétique, une commutation irréversible des domaines magnétiques a lieu, conduisant a une
augmentation abrupte de I’aimantation dans la partie 1 du cycle d’hystérésis (voir figure
V.21). L hystérésis observée autour de la valeur H=0 provient de ces variantes, dont I’axe de
facile aimantation est aligné dans la direction du champ magnétique extérieur. Dans le cas des
variantes avec leurs axes a ou b dans la direction du champ magnétique appliqué, une rotation
réversible des moments magnétiques dans la direction du champ est attendue lorsque ce
dernier est élevé puis diminué. Comme les axes a et b possédent deux constantes d’anisotropie
magnétocristalline différentes, deux pentes distinctes peuvent étre observées sur le cycle
d’aimantation. Ces processus correspondent aux parties 2 et 3 du cycle d’aimantation (voir
figure V.21). Enfin, I’approche a la saturation magnétique est réalisée (partie 4 du cycle

d’aimantation).

En plus de I’hystérese observée autour de H = 0 tesla, un faible comportement hystérétique est
observe sur le cycle d’aimantation & des valeurs de champ plus élevées. En effet, quand le

champ magnétique extérieur est diminue a partir de la saturation magnétique, un saut

128



Chapitre V : Etude des films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement sur substrat MgO (001)

d’aimantation est observe, résultant en une hystérése additionnelle dans la courbe
d’aimantation (voir la fleche verticale de la figure V.21.). Le méme processus a lieu pour les
champs magnétiques négatifs. Les sauts d’aimantation observés ne sont pas totalement
réversibles mais sont répétables, méme apres avoir appliqué des champs magnétiques

extérieurs de 2 teslas.

Ce type de saut d’aimantation est caracteristigue d’un réarrangement des variantes de
martensite. Une hausse abrupte de I’aimantation est observée lorsque le champ magnétique est
assez élevé pour faire mouvoir les plans de macles et I’effet RIM se produit. Lorsqu’une
contrainte mécanique extérieure est appliquée perpendiculairement au champ magnétique
extérieur et que ce dernier est diminué a partir de la saturation, I’état initial est restauré
lorsque la différence entre la contrainte mécanique extérieure et la contrainte induite
magnétiquement dépasse la valeur de la contrainte de réarrangement a champ nul. Dans les
cycles d’aimantation de la figure V.21, la hausse abrupte de I’aimantation n’est pas visible,
suggérant que le film ne montre pas d’effet RIM. Un saut d’aimantation est cependant observé
lorsque le champ magnétique extérieur est diminué a partir de la saturation magnétique. Ce
saut correspond a la restauration de la configuration initiale des variantes par les contraintes
engendrées a I’interface film/substrat [Thomas et al., 2008 ; Fahler et al., 2008 ; Buschbeck et
al., 2009]. Cette remarque suggére que lors de la montée en champ, I’effet RIM ne se produit
pas a une valeur de champ magnétique bien définie mais sur un intervalle de champ

magnétique.

Les discussions vont maintenant porter sur la faisabilité d’un réarrangement des variantes de
martensite sur un substrat rigide. Dans la suite, le cas ou le champ est appliqué dans le plan du
film le long d’un axe de I’austénite est présenté. Pour la martensite NM tétragonale avec une
structure multi-variantes composée de deux variantes différentes, I’effet RIM tend a
augmenter la proportion des variantes qui ont leur axe de facile aimantation dans la direction
du champ magnétique. Ce réarrangement est accompagné d’un changement de forme. Etant
donné que la longueur du film est fixée par le substrat, aucun réarrangement n’est alors
possible. En effet, le réarrangement des variantes de martensite se réalise sans changement de
volume. Dans les films avec une structure 14M pseudo orthorhombique, la structure multi-
variantes peut étre composée de trois variantes avec trois parametres de mailles différents
dans une direction donnée. Ceci donne un paramétre de liberté additionnel comparé au cas de
la martensite NM tétragonale [Thomas et al., 2008]. En effet, le champ magnétique extérieur

défavorise les variantes dont le grand axe a de difficile aimantation est dans la direction du
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champ magnetique extérieur. Afin de garder I’extension globale constante, la contraction liee
au réarrangement de cette variante peut étre compensée en accroissant la fraction de la
variante dont I’axe intermédiaire b est dans la direction du champ et en diminuant la fraction
de la variante dont le petit axe ¢ est dans la direction du champ en méme temps. Les variantes
avec leur axe b dans la direction du champ croissent donc au détriment des variantes dont les
axes a et ¢ sont paralleles au champ magnétique extérieur [Thomas et al., 2008]. En
considérant une distribution aléatoire de ces trois variantes, Thomas et al. ont démontré que la
fraction maximale atteignable de variantes dont I’axe b est paralléle a la direction du champ
est limitée a 0,5 [Thomas et al., 2008]. Les observations expérimentales des courbes
d’aimantation du film épais suggeérent fortement I’occurrence d’un réarrangement quasi
réversible de la martensite pseudo orthorhombique contrainte. Bien que d’autres
considérations purement magnétiques puissent expliquer la forme particuliere des cycles
d’aimantation mesurés, il a été démontré par Thomas et al. par la mesure de figure de pdles en
présence et en I’absence de champ magnétique extérieur, que les intensités relatives de chaque
variante changent, en accord avec le phénomene expliqué précédemment [Thomas et al.,
2008].

Il est intéressant de noter que dans le cycle de la figure V.21, le réarrangement inverse se
produit pour de trés faibles valeurs de champ magnétique. Il commence en effet pour H=0,023
tesla et se termine a H=0,017 tesla. Le réarrangement inverse, induit mécaniquement, se
déroule toujours a des valeurs de champ magnétique inférieures au champ nécessaire a
amorcer le réarrangement lors de la montée en champ magnétique (voir chapitre I, paragraphe
11.1.3.). Néanmoins, le réarrangement induit magnétiquement de nos films consiste a
augmenter la proportion des variantes qui ont leur axe b dans la direction du champ, au
détriment des variantes qui ont leur axe a ou c aligné avec le champ magnétique. Le
réarrangement se produit donc dans la partie 2 du processus d’aimantation, a une valeur de
champ plus importante que le réarrangement inverse. Pour le cycle mesuré a 150K (figure
V.21), le réarrangement induit magnétiquement se réalise alors a une valeur de champ
magnétique inférieure a 0,04 tesla. Cette trés faible valeur de champ d’activation de I’effet
RIM est particulierement intéressante et démontre que dans le cas des films, le champ
d’activation ne constitue pas un verrou technologique pour les futures applications pratiques.
Le champ d’activation dépend intimement des obstacles internes qui peuvent bloquer le
mouvement des plans de macles. Ces obstacles peuvent étre des inclusions incohérentes, des

inhomogénéités chimiques, des pores, des fissures ou encore des parois d’antiphase
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[Soderberg et al., 2010]. Les variations des champ d’activation de I’effet RIM sont dues au
blocage des plans de macles, par des obstacles de différentes natures et distribués
aléatoirement [Soderberg et al., 2010]. Séderberg et al. ont montré que I’amincissement d’un
monocristal massif, dont le champ d’activation était de 0,34 tesla, permet d’obtenir un effet
RIM sous seulement 0,088 tesla dans une plaque massive de 90 micrometres d’épaisseur. La
mobilité des plans de macle, et donc le champ d’activation dépend du volume de
I’échantillon, et non du facteur de forme [Soderberg et al., 2010]. Dans les films Ni-Mn-Ga
déposés épitaxiallement, Thomas et al. ont rapporté une valeur de champ d’activation de 0,06
tesla [Thomas et al., 2008], puis Zhang et al. observerent des effets RIM partiels se produisant
pour des champs magnétiques compris entre 0,07 tesla et 0,03 tesla, selon la température
[Zhang et al., 2010]. La trés faible valeur de champ magnétique a laquelle se produit le
réarrangement inverse de nos films est donc cohérente avec les valeurs rapportées dans la

littérature.

L’influence de la température sur les valeurs moyennes des champs de réarrangement inverse
va maintenant étre discutée. A différentes températures, les champs moyens de réarrangement
inverse Hmir-inverse ONt été déterminés au maximum de la dérivée des processus de

désaimantation.
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Figure V.22. Champ moyen de réarrangement inverse Huir.inverse €N fOnction de la température.

La figure V.22 représente la dépendance en température du champ moyen de réarrangement
inverse. Lorsque la température est diminuée, la valeur de champ magnétique pour laquelle
les variantes se réarrangent pour retrouver leur état initial augmente significativement. Cette
évolution est en accord avec le comportement observé dans les monocristaux massifs. Elle a
été attribuée a I’augmentation de la contrainte de réarrangement (« twinning stress »), ainsi

qu’a la baisse de I’activation thermique du mouvement des plans de macle lorsque la
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température est abaissée [Tickle et James, 1999 ; Heczko et Straka, 2003]. Hezcko et Straka
argumentérent que I’effet des autres propriétés magnétiques et élastiques qui dépendent de la
température, comme la tétragonalité (c/a) et les constantes d’anisotropie magnétocristalline
Ku, est d’une importance moindre [Heczko et Straka, 2003].

IV.3. Amélioration des propriétés magnétiques

Bien que les propriétés magnétiques de ce film épais soient plus intéressantes que celles de
I’échantillon NMGS6, la température de Curie est en dessous de la température ambiante. La
faible valeur de température de Curie est attribuée a une mauvaise qualité de I’ordre chimique.
Afin d’améliorer I’ordre chimique et d’obtenir des températures de Curie au dessus de la
température ambiante, la vitesse de dép6t pourrait &tre diminuée. Une autre solution consiste a
réaliser un recuit post dépdt des films déposes épitaxiallement. 1l a été démontré que le recuit
post-dépot de films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement sur MgO, réalisé pendant une heure a
500°C dans la chambre de dép6t, permet d’améliorer I’ordre chimique et donc d’obtenir des
valeurs plus élevées de température de Curie [Backen et al., 2009]. Nous avons vérifié que de
tels recuits post-dépbt améliorent la température de Curie des films déposés épitaxiallement.
Du fait de I’évaporation préférentielle du manganese et du gallium, le recuit conduit
cependant a la formation d’une phase secondaire NizGa [Backen et al., 2009]. Ces précipités
peuvent alors bloguer le mouvement des plans d’accolement et donc empécher la
réorientation des variantes de martensite. 11 semble alors préférable d’exclure tout recuit post-
dépdt et d’optimiser les parametres du déepdt pour ameliorer I’ordre chimique [Backen et al.,
2009].

V. Perspectives de libération des films déposés épitaxiallement sur MgO

Bien que des réarrangements partiels des variantes de la martensite pseudo orthorhombique
puissent étre induits magnétiqguement dans les films contraints déposés épitaxiallement sur
MgO(001), aucun changement de forme n’est obtenu. La libération totale ou partielle des
films Ni-Mn-Ga est primordiale en vue d’obtenir des déformations induites par le champ
magnétique, et ainsi, de realiser des micro-actionneurs ou micro-capteurs utilisant I’effet
RIM. Différentes approches ont été proposées dans la littérature pour libérer des films Ni-Mn-
Ga déposés epitaxiallement sur MgO(001).
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Jenkins et al. ont récemment utilisé le FIB (Focused lon Beam) pour réaliser un micro-levier
libre a partir d’un film Ni-Mn-Ga déposé épitaxiallement sur MgO(001) [Jenkins et al., 2008].
Bien que des indications d’un effet RIM partiel et irréversible aient été observées a la surface
de ce micro-levier, le FIB est une méthode de préparation trés lente, comparée aux techniques

de photolithographie standards.

Dans I’approche de Khelfaoui et al., la libération est contournée par le transfert du film Ni-
Mn-Ga sur un substrat recouvert d’une couche adhésive, qui peut étre dissoute sélectivement
par la suite [Khelfaoui et al., 2008].

" | Substrat sacrificiel

C . Mi . T . M Couche de transfert
onception icro-usinage ransfert Eilm Ni-Mn-Ga

i1 Masque de gravure
N ol Résine
[."| Substrat cible

Figure V.23. Représentation schématique du procédé de micro-usinage de films libres Ni-Mn-Ga
(adaptée de [Khelfaoui et al., 2008].

La premiére étape consiste a coller la surface libre du film déposé épitaxiallement sur MgO
sur la couche de transfert, elle-méme supportée par le substrat sacrificiel. Le substrat MgO et
le film Ni-Mn-Ga sont alors micro-usinés en utilisant les techniques standards de
photolithographie et de gravure chimique humide, apres avoir aminci le substrat MgO
mécaniquement. Le film Ni-Mn-Ga est alors transféré sur le substrat cible, préalablement
micro-usiné, et la couche de transfert est dissoute. Il est ainsi possible d’obtenir des micro-

leviers libérés de leur substrat.

Une derniére méthode, bien plus prometteuse, a été trés récemment présentée par Backen et
al. [Backen et al., 2010]. Cette technique exclut en effet la dissolution du substrat MgO, qui
est particulierement lente. Il s’agit d’utiliser une couche tampon entre le substrat MgO et le
film Ni-Mn-Ga. Cette couche tampon doit transmettre la texture biaxiale du substrat
monocristallin au film Ni-Mn-Ga déposé. De plus, la couche tampon sacrificielle ne doit pas
diffuser dans le film Ni-Mn-Ga pendant le dép6t a haute température, et, doit pouvoir étre
dissoute sélectivement apres le dépdt. Backen et al. ont démontré que le chrome répond a
toutes ces exigences. Une couche de chrome de 100 nanometres d’épaisseur, déposée
épitaxiallement a 300°C sur MgO(001), permet de réaliser la croissance épitaxiale du film Ni-
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Mn-Ga a haute température sans diffuser dans ce dernier. Cette couche sacrificielle de chrome
peut par la suite étre dissoute sélectivement par gravure chimique humide et des films libres

Ni-Mn-Ga a texture biaxiale sont ainsi élaborés [Backen et al., 2010].

V1. Résumé du chapitre V

Bien que les facteurs (e/a) de la série de films déposés épitaxiallement conduisent a des
alliages massifs cristallises dans la structure martensitigue NM, les caractérisations
structurales ont révélé que I’austénite, la martensite 14M et la martensite NM coexistent dans
tous les films de notre série. Une couche résiduelle d’austénite est en effet présente a
I’interface  film/substrat, du fait des contraintes engendrées par le désaccord
cristallographique, entre I’austénite et le substrat MgO. Il a été démontré dans ce chapitre que
le r6le de la martensite 14M est I’accommodation de la martensite sur cette couche d’austénite

interfaciale, la martensite NM se branchant ensuite sur la martensite 14M.

Cet état «gelé » de la transformation martensitique a permis de tester le concept des
modulations d’adaptation de la martensite 14M. Kaufmann et al. ont tres récemment démontré
que les phases modulées des alliages Ni-Mn-Ga sont des phases d’adaptation métastables,
composées de blocs de construction de la martensite NM tétragonale [Kaufmann et al., 2010].
La mesure de figures de pole, corrélée a la prédiction de la position des pics de la martensite
NM par le biais des théories WLR et modulations d’adaptation, a permis de corroborer la
théorie des modulations d’adaptations des martensites Ni-Mn-Ga en couches, encore trés

débattue aujourd’hui.

Les échantillons NMG1, NMG2 et NMG3 possedent une proportion significative de phase
secondaire NizsMnxGa;.x, proche de la composition NizGa. Cette phase secondaire se forme
uniquement pour ces trois échantillons, qui montrent un fort exces d’atomes de nickel. Le
procédé de copulvérisation a permis d’augmenter la proportion de martensite 14M dans nos
films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement, en abaissant les facteurs (e/a) par dopage au
manganeése. Les caractérisations des microstructures ont mis en évidence que la taille des
macro-domaines est grandement affectée par le procédé de copulvérisation. De plus,
I’observation des microstructures et des figures de pbles, corrélées a I’ utilisation de la théorie
des modulations d’adaptation, a permis de démontrer que des variantes de martensite 14M

dont I’axe b est perpendiculaire au plan du film se forment au niveau de la surface libre du
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film, pour relaxer les contraintes engendrées par le branchement des macro-domaines sur un
substrat rigide. La proportion de ces variantes de 14M baisse en effet lorsque la taille des

macro-domaines augmente.

Les températures des transformations martensitique et inverse, déterminées par diffraction des
rayons X en température, évoluent linéairement avec le facteur (e/a) pour les films qui ne
possedent pas de phases parasites. La proportion de phase secondaire des films NMG1 et
NMG?2 a été estimée en extrapolant I’évolution des températures de transformation des autres

échantillons.

Les caractérisations magnétiques ont révélé que I’ordre chimique de la série de films doit étre
amélioré. Un film épais de 2,3 micrometres, déposé avec les mémes parametres qu’un
échantillon plus fin présente néanmoins des propriétés ferromagnétiques plus intéressantes.
Une indication d’effet RIM partiel a en effet été obtenue a 150K dans ce film. Le champ
d’activation obtenu dans nos films, au plus 0,04 tesla a 150K, est nettement inférieur a ceux
rapportés dans les matériaux massifs. De plus, il diminue a des températures plus élevées,
grace a I’augmentation de I’activation thermique de la mise en mouvement des plans de
macle. Ce résultat relance fortement I’intérét d’utiliser des films dans la réalisation
d’actionneurs utilisant I’effet RIM, de telles valeurs de champs magnétiques étant aisément
atteignables. L’amélioration des propriétés magnétiques peut étre obtenue soit en réalisant des
recuits post-dépdts, soit en optimisant la vitesse de dépbt pour laisser plus de temps aux
atomes de s’ordonner dans la maille cubique pendant la croissance épitaxiale. 1l semble
néanmoins nécessaire d’exclure tous recuits post-dépdts, car ils conduisent trés souvent a la

formation de phases secondaires.
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Les recherches menées au cours de ce travail de these, se sont articulées autour de deux
grands axes. L’étude s’est dans un premier temps focalisée sur la recherche d’un procédé, qui
permet la libération de films Ni-Mn-Ga, avant le recuit a haute tempeérature. Une deuxiéme
part des investigations s’est concentrée sur I’obtention et I’étude de films Ni-Mn-Ga déposés

épitaxiallement.

Une solution innovante, directement inspirée des techniques de la micro-électronique, a été
développée pour libérer des films Ni-Mn-Ga. Une couche sacrificielle de résine S1818, est
déposeée par spin-coating sur des substrats en alumine polie. Le film Ni-Mn-Ga, pulvérisé sur
ce composite S1818/Al,03, peut par la suite étre libéré par dissolution de la résine. Les
parametres de dépdt du film Ni-Mn-Ga ont été optimisés pour minimiser les contraintes
internes, afin d’acquérir des films libres de compositions maitrisées qui ne se craquent pas, et

qui ne s’enroulent pas sur eux-mémes lors de I’étape de libération.

La recherche des parametres de traitement thermique post-dépdt, a abouti a I’obtention de
films homogeénes, cristallisés dans la phase austénite a température ambiante, et composés de
grains polygonaux de taille micrométrique. Les analyses structurales ont révélé que ces films
démontrent une texture de fibre, les plans (022) de I’austénite étant paralleles au plan du film,
mais I’orientation des grains dans le plan du film étant aléatoire. Les transformations
martensitique et inverse de ces films libres se déroulent sur de faibles intervalles de

températures, comparables a ceux rapportés dans la littérature pour les monocristaux massifs.

L’observation de la morphologie de surface, lors des transformations martensitique et inverse,
a révélé que de tels films constituent une surface a mémoire de forme totalement réversible.
La surface du film est lisse dans la phase austénite haute température, tandis que le maclage
dans la phase martensite basse température, conduit a I’apparition d’une importante rugosité.
Cette analyse a démontré le potentiel des films Ni-Mn-Ga pour les systemes micro-opto-

électro-mécaniques.

Les caractérisations magnétiques ont indiqué que de tels films possedent des propriétés

comparables aux alliages massifs. A température ambiante, I’aimantation a saturation est en
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effet de I’ordre de 50 emu.g™ et la température de Curie est proche de 360K. Un modeéle basé
sur les propriétés magnétiques intrinseques a chaque phase a été présenté. La fraction
massique de martensite, pendant la transformation martensitique, peut étre estimée en utilisant

ce modeéle.

L’absence d’effet RIM dans la série de films libres polycristallins a texture de fibre est
attribuée a la contrainte de réarrangement, qui est sans doute bien trop grande comparée a la
contrainte induite magnétiqguement. Dans les matériaux polycristallins, les joints de grain
tendent en effet a bloquer le mouvement des plans de macle, augmentant énormément la
contrainte mécanique de reéarrangement. Il est néanmoins possible d’obtenir de faibles effets
RIM dans de telles structures, comme tres récemment demontré dans des plaques massives
polycristallines. L’obtention de I’effet RIM nécessite alors la réalisation de traitements
mécaniques spécifiques, qui permettent d’abaisser la contrainte de réarrangement. Le
fabriquant Instron® propose des solutions pour realiser des essais de traction sur des films
libres. L’acquisition d’un tel équipement permettrait d’étudier et d’optimiser le comportement
magnéto-mécanique de nos films libres a texture de fibre. Cette étude pourrait, pour la

premiére fois, déboucher sur I’observation d’effets RIM dans des films libres polycristallins.

Un deuxieme axe de recherche s’est concentré sur I’élaboration et I’étude de films Ni-Mn-Ga
déposés épitaxiallement. La encore, un travail conséquent d’élaboration a d( étre mené. Les
parametres de dépdt, qui permettent d’épitaxier la phase mére austénite des alliages Ni-Mn-
Ga sur MgO (001), ont été recherchés. L’étude a montré que la croissance épitaxiale est
essentiellement régie par le couple de parameétre vitesse de dép6t — température du substrat.
Une température de 500°C, couplée a une vitesse de dépdt de 1 micrométre par heure permet
de croitre épitaxiallement des films Ni-Mn-Ga, jusqu’a des épaisseurs de 2 micrometres.

La pulvérisation de I’alliage Ni-Mn-Ga sur un substrat chauffé a 500°C, conduit cependant a
I’évaporation préférentielle du manganese et du gallium pendant le dépbt. Une solution
encore tres peu utilisée pour les matériaux Ni-Mn-Ga a été étudiée puis appliquée durant cette
these pour pallier ce probleme. La copulvérisation d’une cible Ni-Mn-Ga ternaire et d’une
cible de manganése pur, a permis d’ajuster le rapport (e/a) de nos films, tout en conservant la
croissance épitaxiale. De cette fagon, des couches cristallisées dans I’état martensite & 300K

ont été élaborées.
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Bien que les facteurs (e/a) de notre série de films déposés épitaxiallement conduisent a des
alliages massifs cristallises dans la structure martensitigue NM, les caractérisations
structurales ont révéle que I’austénite, la martensite 14M et la martensite NM coexistent dans
tous les films de notre serie. Les contraintes engendrées a I’interface film/substrat, par le
désaccord cristallographique entre I’austénite et son substrat MgO (001), bloquent en effet la
transformation martensitique, et, une fine couche d’austénite résiduelle est présente a
I’interface. 1l a été démontré dans ce travail que le role de la martensite 14M est
I’accommodation sur la couche d’austénite interfaciale, la martensite NM se branchant ensuite

sur la martensite 14M.

Cet état «gele » de la transformation martensitique a permis de tester le concept des
modulations d’adaptation de la martensite 14M. Les orientations de la martensite NM,
déterminées expérimentalement par la mesure de figures de pdle, sont en accord avec les
positions prédites a partir des théories WLR et modulations d’adaptation. Ce résultat
corrobore pour la premiere fois la théorie des modulations d’adaptation des martensites en
couches des alliages Ni-Mn-Ga, qui est encore tres débattue aujourd’hui. Les martensites
modulées des alliages Ni-Mn-Ga sont donc des phases métastables, qui permettent de
contourner la transformation de la phase mere cubique a la phase martensite NM, qui est
thermodynamiquement la plus stable. Ces phases d’adaptation sont composées de blocs de
construction de la martensite NM, maclés a I’échelle nanoscopique avec une sequence

d’empilement bien définie.

Le procédé de copulvérisation a permis d’augmenter la proportion de martensite 14M dans
nos films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement, en abaissant les facteurs (e/a) par dopage au
manganese. Les caractérisations des microstructures ont mis en évidence que la taille des
macro-domaines est grandement affectée par le procéde de copulvérisation. De plus,
I’observation des microstructures et des figures de pole, corrélée a I’utilisation de la théorie
des modulations d’adaptation, a permis de démontrer que des variantes de martensite 14M
dont I’axe b est perpendiculaire au plan du film se forment au niveau de la surface libre du
film, pour relaxer les contraintes engendrées par le branchement des macro-domaines sur un
substrat rigide. La proportion de ces variantes de 14M baisse en effet drastiqguement lorsque la

taille des macro-domaines augmente.

Les caractérisations magnétiques ont révélé que I’ordre chimique de la série de films déposés

épitaxiallement doit étre amélioré. Un film épais de 2,3 micrometres, déposé avec les mémes
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parameétres qu’un échantillon plus fin présente néanmoins des propriétés ferromagnétiques
plus intéressantes. Une indication d’effet RIM partiel a en effet été obtenue a 150K dans ce
film. De plus, le champ d’activation obtenu dans nos films, de quelques centiémes de tesla,
est nettement inférieur & ceux rapportés dans les matériaux massifs. Ce résultat relance
fortement I’intérét d’utiliser des films dans la réalisation d’actionneurs utilisant I’effet RIM.
Deux voies permettraient I’amélioration des propriétés magnétiques. Une premiéere
perspective est de réaliser des recuits post-dépots. Une seconde solution consiste a optimiser
la vitesse de dépdt, afin de laisser plus de temps aux atomes pour s’ordonner correctement
dans la maille cubique, pendant la croissance épitaxiale. Il semble néanmoins nécessaire
d’exclure tous recuits post-dépdts, car ils conduisent tres souvent a la formation de phases

secondaires.

Une perspective intéressante pour libérer les films déposés épitaxiallement sur MgO (001)
serait d’utiliser une couche sacrificielle de chrome. Le chrome peut en effet étre déposé
épitaxiallement sur le substrat MgO (001) par pulvérisation cathodique magnétron. Ce dernier
peut par la suite transmettre sa texture biaxiale au film Ni-Mn-Ga, sans diffuser pendant le
dépdt a haute température. La gravure chimique humide sélective permet alors d’obtenir des
films libres Ni-Mn-Ga a texture biaxiale. L’étude et I’optimisation du comportement
magnéto-mécanique de tels films permettraient alors de réaliser des micro-actionneurs
utilisant I’effet RIM.

Enfin, les recherches pourraient se poursuivre en éetudiant des films d’alliages a mémoire de
forme magnétique autres que Ni-Mn-Ga. L’obtention de I’effet RIM dans les films Ni-Mn-Ga
constitue en effet un vrai challenge technologique : le film doit étre cristallisé dans une phase
modulée qui est métastable, il doit posséder une texture biaxiale et doit pouvoir étre libéré
aprés sa croissance épitaxiale, qui engendre des contraintes internes. L’effet mémoire de
forme métamagnétique, trés récemment découvert dans un monocristal massif Ni-Mn-Co-In,
ne nécessite ni texture biaxiale, ni structure particuliére. A premiere vue, I’obtention de cet
effet dans les films semble étre bien plus aisée, puisqu’il suffirait d’obtenir des films libres
polycristallins, dont la température de transformation As est proche de I’ambiante. De plus,
ces matériaux montrent des propriétés tres intéressantes pour les applications utilisant I’effet
magnétocalorique, grace au changement d’état magnétique entre les phases austénite et

martensite.
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Annexe 1 : Glossaire

(ela)
10M
14M
Ar
AFM
AMF

AMMEF

DC
DSC
EDX
EMF
EMFM
FIB
FWHM
Ku
MBE
MEB
MET
Mg
MFA
MFIS
MIR
Ms

NM

Concentration moyenne en électrons de valence par atome

Martensite modulée de séquence d’empilement (32),

Martensite modulée de séquence d’empilement (52),

Austenite Finish : Température de fin de transformation austénitique
Atomic Force Microscopy

Alliage a Mémoire de Forme

Alliage Magnétique a Mémoire de Forme

Austenite Start : Température de début de transformation austénitique
Direct Current : Courant continu

Differential Scanning Calorimetry

Energy Dispersive X-ray spectrometry

Effet Mémoire de Forme

Effet Mémoire de Forme Métamagnétique

Focused lon Beam

Full Width at Half Maximum : larger a mi-hauteur

Constante d’anisotropie magnétocristalline uniaxiale

Molecular Beam Epitaxy

Microscope Electronique a Balayage

Microscope Electronique a Transmission

Martensite Finish : Température de fin de transformation martensitique
Microscope a Force Atomique

Magnetic Field-Induced Strain

Magnetic-Induced Rearrangement

Martensite Start : Température de début de transformation martensitique

Martensite Non Modulée ou martensite T tétragonale
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PID
PLD
PVA
PVD
RF
RTA
SEM
™
Twm
TMT
RIM

SQUID

TCC
VSM

WLR

Proportionnelle, Intégrale, Dérivée

Pulsed Laser Deposition

PolyVinyl Alcohol

Physical Vapour Deposition : Dép6t physique en phase vapeur
Radio-Frequency : Radio-fréquence

Rapid Thermal Annealing

Scanning Electron Microscope

Transformation Martensitique

Température Moyenne de la transformation martensitique réversible
Transformation Martensitique Thermoélastique
Réarrangement Induit Magnétiqguement

Superconducting Quantum Interference Device

Température de Curie

Tétragonale Corps Centré

Vibrating Sample Magnetometer

Wechsler, Liebermann et Read

160



Annexes

Annexe 2 : Conversions SI-CGS et autres unités utilisées

Longueur (métre) :1m=10°cm = 10" angstrém (A)
Energie (joule) :1J=10"erg

Pression (pascal) -1 Pa = 10 barye = 10” bar

Induction magnétique B (tesla) -1 T =10* Gauss = 1 Wh.m™
Champ magnétique H (ampére par métre) :1 A.m™ =4x.10° cersted (Oe)

Dans cette these le champ magnétique est exprimé en unité de ugH, donc en tesla (T). Un tesla

correspond & 10* cersteds.

Moment magnétique (ampére métre carré) : 1 A.m? = 10%electro magnetic unit (emu)
Moment magnétique spécifique :1Am’ikg?=1emu.g?

Aimantation (ampére par métre) :1Am*=10%emu.cm?

Le mot aimantation est utilisé pour décrire I’aimantation spécifique massique dans ce travail. Elle

s’exprime en emu.g™ dans le systéme cgs (1 emu.g™ = 1 Am?kg™)

Température : Il convient de retrancher 273,15 aux degrés Kelvin (K) pour connaitre la

température en degrés Celsius (°C).
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ABSTRACT

Ni-Mn-Ga films in the austenite and the martensite structures at room temperature have
been obtained using the DC magnetron sputtering technique. Two elaboration processes were
studied. A first batch of samples was deposited using a resist sacrificial layer in order to release
the film from the substrate before vacuum annealing. This process leads to polycrystalline films
with a strong (022) fiber texture. The martensitic phase transformation of such polycrystalline
freestanding films has been studied by optical and scanning electron microscopy. A second batch
of samples was grown epitaxially on (100)MgO substrates using different deposition
temperatures. The texture has been analyzed with four-circle X-ray diffraction. Epitaxial films
crystallized both in the austenite and the martensite structures at room temperature have been
studied.

INTRODUCTION

The ternary intermetallic compound Ni,MnGa has gained considerable attention, as it
exhibits an interesting combination of thermoelastic and magnetic properties. In addition to the
conventional shape memory effect, this system shows a magnetic field induced rearrangement of
martensitic twinned structures commonly called as magnetic shape memory (MSM) effect [1,2].
Recent investigations in Ni,MnGa bulk single crystals revealed considerable shape changes up to
10% and an interesting response time below 1 ms [3-6]. So Ni-Mn-Ga alloys have a great
potential of application as microactuators or microsensors for micro-electro-mechanical systems.
However, the bulk alloy is too brittle to be machined in a required shape and Ni-Mn-Ga alloys
have to be prepared directly in film shape [7]. So far, Ni-Mn-Ga films have been grown by
means of various techniques such as molecular beam epitaxy [8], sputtering [9-11] and pulsed
laser deposition [12]. The texturation of the film is a key parameter to maximize intensity of the
MSM effect. Recent studies on epitaxially grown Ni-Mn-Ga films showing a biaxially textured
M martensite structure exhibit MSM effect at room temperature [13].

In the first part of the discussion, the texture of a freestanding Ni-Mn-Ga film austenitic at room
temperature is analyzed. The martensitic phase transformation is characterized both by optical
and scanning electron microscopy. The second part focuses on the epitaxial growth of Ni-Mn-Ga
austenite at high temperature. The crystallographic structure and texture of a martensitic film at
room temperature is also discussed.



EXPERIMENT

The freestanding films have been deposited on photoresist (Shipley S1818) sacrificial
layers, which were spin-coated on polycrystalline alumina substrates. The Ni-Mn-Ga films with
a thickness of about Sum were synthesized using the direct current (DC) magnetron sputtering
technique with a 2-in. target of Ni-Mn-Ga alloy. Details of deposition parameters are described
in reference [14]. After deposition, the Ni-Mn-Ga/S1818/A1,03; composites were placed into an
acetone bath to strip the resist sacrificial layer. Then, the freestanding films fastened by alumina
ceramic pieces were annealed at 1093 K for 6 h under a vacuum below 10~ Pa followed by
furnace cooling to achieve homogenization and ordering.

The epitaxially grown films have been deposited on heated (100)MgO monocrystals with a
substrate rotation of 5 rpm. The Ni-Mn-Ga films with a thickness of about 500 nm were
sputtered from a 2-in. target of Ni-Mn-Ga alloy using a DC magnetron confocal cathode located
at 10.5 cm from the substrate. The working pressure was kept at 0.8 Pa by controlling an Ar gas
flow of 25 sccm. The sputtering power was optimized to obtain a deposition speed of 1pm.h™.
The crystallographic structures of the films were analyzed using an X-ray diffraction

(XRD) instrument (Siemens D5000) with Cu Ka radiation. The microstructures were examined
by scanning electron microscopy (SEM JEOL 8480A). Indicated film compositions have been
determined by EDX. Optical observations were realized using a Zeiss microscope. The film was
cooled down with a hand-made helium circulation cryostat [15]. The film textures have been
studied using a four-circle XRD instrument (Seifert MZ IV) using a parallel Cu Ka beam and a
rear monochromator.

DISCUSSION

Freestanding films with (022) fiber texture

The selected annealing parameters allow a complete crystallization of the films. After vacuum
heat-treatment at 1093K for 6h, the XRD scan of the Nis, sMn,4Gay; 5 annealed film shown in
figure 1.a. can be indexed by the Heusler type Fm-3m cubic structure with a lattice parameter of
5.797 A. The film is thus crystallized in the austenitic structure at room temperature.
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Figure 1.a. 0-20 XRD scans of an as-deposited and an annealed Nisy sMn4Gays s film. The
indices indicate the peak positions of the austenite. b. (004) pole figure of the annealed film.



In this cubic phase only the (022) and (044) peaks were found. The film demonstrates a strong
out-of-plane texture along the [022] direction. The XRD pattern did not show additional peaks,
hence no precipitation of others phases occurs. The (004) pole figure of the freestanding film is
shown in figure 1.b. The deviation of the pole figure from the centrosymmetrical position is due
to imprecise positioning of the freestanding film on the substrate. The ring at the tilt angle
y=45° demonstrates the absence of in-plane texture. The freestanding film exhibits a strong
(022) fiber texture.

The martensitic phase transformation of such freestanding Ni-Mn-Ga films showing
(022) fiber texture has been studied by temperature-dependent optical microscopy. Within the
austenitic structure, the film surface is flat and shinny (figure 2.a and 2.f.). When the film is
cooled down through the martensitic transition (figure 2.b.), some areas with a different
roughness appear. The observed temperature-dependent appearance of rough areas is ascribed to
martensitic grains originating from different nucleation sites which grow at the expense of the
austenite. By heating the film from the martensite structure (figure 2.c. and 2.d.), austenite grains
grow in the martensite (figure 2.e.) and the film shows again its flat surface with shinny
appearance (figure 2.f.). Figure 2.b and 2.e show different nucleus growing at the expense of the
other phase. It agrees with a first order phase transition [10].
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Figure 2.-Opt‘icél ob.séfx-ltions of .t.hé tem];-)efét‘u-re-dependent surface morphology f;)r a

Nisy sMny4Gays s film in the austenite structure at RT.

The roughness appearance comes from the twinning of the martensite. In order to form a habit
plane, the martensitic transformation requires a tilt and rotation and leads to crinkle the film at
some grain boundaries and especially in the grains. It can be seen on figure 3, which shows the
temperature-dependent SEM surface morphology of the Nis, sMny4Gays s freestanding film. Such
fiber textured freestanding Ni-Mn-Ga films demonstrate a fully reversible shape memory
surface. Due to a sharp increase of roughness in the martensite, a strong reflective index jump is

expected. The fiber textured Ni-Mn-Ga freestanding films might be good candidates for micro-
opto-electro-mechanical systems [14].
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Figure 3. Typical secondary electron SEM images of the surface morphology for the martensite
structure (a), a mix of martensite and austenite (b) and the austenite structure (c).

Epitaxially grown films

The 6-20 XRD patterns of a batch of samples deposited at different temperatures is
shown in figure 4.a. All the films are crystallized in the cubic Fm-3m austenite structure. Two
peaks in the measured patterns originate from the single crystalline (100)MgO substrate. A XRD
scan of the (100)MgO substrate is depicted in figure 4.a. From the cell parameters of the cubic
substrate and Ni-Mn-Ga austenite, a Ni-Mn-Ga(001)[100]/MgO(100)[011] epitaxial orientation
is expected [10,13]. At 300°C, the substrate temperature is too low to allow the epitaxial growth.
In fact, no (001) reflections of the austenite are observed. A partial epitaxy is obtained at 410°C
and 460°C.
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Figure 4.a. 0-20 XRD scans of Ni-Mn-Ga films deposited at different temperatures. The indices
indicate the peak positions for polycrystalline austenite and monocrystalline (100)MgO. The 6
and 20 angles were dissociated [(0-1)-20] to reduced intensity of the (100)MgO substrate
reflections. b. (022) pole figure of the austenitic film deposited at 500°C.
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For a substrate temperature of 500°C, only the (002) and (004) peaks of the austenite are found.
It indicates a strong out-of-plane texture along the [001] direction of the austenitic film. The
(022) pole figure of this cubic film is shown on figure 4.b. The four strong peaks at the tilt angle
y=45° spaced by 90° for the rotation angle @ demonstrate the biaxial texture of the cubic
austenite. For the selected sputtering parameters, epitaxial growth of the cubic austenite on



(100)MgO occurs at 500°C. The full width at half maximum (FWHM), which represents the
average in-plane disorientations for the rotation angle @ and the average out-of-plane
disorientations for the tilt angle ® have been determined to be 0.60° and 0.55°, respectively (not
shown). It demonstrates the good crystallographic agreement between the austenite and the
(100)MgO substrate.

An epitaxial film exhibiting a martensite structure at RT has been deposited using another Ni-
Mn-Ga ternary target to achieve the NisoMn;,Ga 9 composition. The film with a thickness of
around 500nm was deposited on a (100)MgO substrate at 500°C. In the Bragg-Brentano
geometry (0-20) and except the (200) and (400) reflections of the (100)MgO substrate, only two
strong peaks were found at 26=26.55° and 54.67° (figure 5.a.). No (00]) peaks of the austenite
are observed in the XRD scan. The epitaxial austenite structure crystallized during deposition at
500°C is transformed into martensite. The two strong peaks observed at RT correspond to the
(002) and (004) reflections of a non-modulated (NM) martensite structure. In fact, the maximal
intensity for the martensite (022) peak has been found for 20=42.86° at the tilt angle y=51° (not
shown). It agrees with a NM tetragonal martensite structure described by a short cell parameter
a=5.42A and a long axis ¢c=6.71A. Figure 5.b. shows the (022) pole figure of the NM martensite.
The four peaks at the tilt angle y=51° spaced by 90° for the rotation angle ® can not originate
from the MgO substrate and demonstrate the biaxial texture of the NM tetragonal martensite. A
very intense and sharp peak can be seen at the center of the Wulff projection in figure 5.b. This
reflection is attributed to the (200) planes of the (100)MgO substrate which diffract at a 20 angle

of 42.88°, very close to the 20 angle of 42.86° use to realize the (022) pole figure of the NM
martensite.
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Figure 5.a. 0-20 XRD scan of the NisoMn»,Ga;g epitaxial film b. (022) pole figure of the
NisoMny,Gayg epitaxial film showing a non-modulated martensite structure at room temperature.

Whatever the temperature and the direction of the applied magnetic field, no evidence of MSM
effect is observed in this film (not shown). It is imputable to the non-modulated structure of the
martensite. In this structure, the twinning stress is known to exceed the magnetic induced stress
and, consequently, the MSM effect is not observed in it [16]. Obtaining the NM martensite
structure at RT is ascribed to the film composition which leads to a high valence electron density
e/a of 8. Our group is now working on a PVD co-sputtering process to precisely master the film
composition and obtain biaxially textured modulated martensites at room temperature.



CONCLUSIONS

Freestanding Ni-Mn-Ga films with strong (022) fiber texture have been successfully prepared.
Due to the polycrystalline nature and the absence of in-plane texture, these films present no
interest for the MSM effect. Nevertheless, they demonstrate a fully reversible shape memory
surface showing two different roughness states. It can be a good candidate for micro-opto-
electro- mechanical systems. For the selected deposition speed of 1um.h™', the epitaxial growth
of the austenite occurs for a (100)MgO substrate temperature of 500°C.
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Homogeneous freestanding films have been obtained by the direct current (DC) magnetron sputtering
technique using a sacrificial layer. After annealing, the films are crystallized with a strong out-of-
plane texture along the (02 2) direction. The stoichiometry of the annealed films is close to the target
composition and leads to a martensitic transformation around 255 K. The annealed films demonstrate
ferromagnetic behavior with a Curie temperature of about 362 K. The magnetization process has been
studied on the both states and during the martensitic transition. The saturation magnetizations have been
determined by fitting the experimental data with a saturation approach law in the range of 1-5T. Results
show the saturation magnetization of the martensite is around 10% higher than that of the austenite.
A model based on intrinsic magnetic properties of each state allowing the description of the magneti-
zation M =f(H, T) of such polycrystalline films during the martensitic transformation is presented. The
mass fraction of martensite inside the austenite phase can be determined using this model. The shape
memory effect is analyzed both by scanning electron microscopy and by optical microscopy with in situ
measurement of the resistance temperature dependence.

Martensitic transformation
Shape memory effect

© 2009 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

The ternary intermetallic compound Ni,MnGa has gained con-
siderable attention, as it exhibits an interesting combination of
thermoelastic and magnetic properties. In addition to the con-
ventional shape memory effect, this system shows a magnetic
field-induced rearrangement of martensitic variants commonly
called as magnetic shape memory (MSM) effect [1-4]. Recent inves-
tigations in Ni;MnGa bulk single crystals revealed considerable
shape changes up to 10% and an interesting response time below
1ms [5-11]. So Ni-Mn-Ga alloys have a great potential application
as microactuators and microsensors for micro-electro-mechanical
systems.

However, the bulk alloy is too brittle to be machined in a
required shape and Ni-Mn-Ga alloys have to be prepared directly
in film form [12]. So far, Ni-Mn-Ga thin films have been grown by
means of various techniques such as molecular beam epitaxy [13],
sputtering [14-22] and pulsed laser deposition [23,24]. Freestand-
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Grenoble Cedex 9, France. Tel.: +33 476889044; fax: +33 476881280.
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0925-8388/$ - see front matter © 2009 Elsevier B.V. All rights reserved.
doi:10.1016/j,jallcom.2009.09.096

ing Ni-Mn-Ga thin films with conventional shape memory effect
have already been implemented. Recent studies on freestanding
epitaxially grown Ni-Mn-Ga thin film actuators indicate magnetic
shape memory although no quantitative results have been obtained
[13]. For freestanding polycrystalline thick films, the intrinsic prop-
erties still remain largely unexplored.

In this paper, the fabrication process of freestanding uniaxially
textured Ni-Mn-Ga films is described in detail. The martensitic
transformation and the magnetic properties of a freestanding poly-
crystalline Nisp; 5sMnysGayss thick film are studied with respect
to its texture. The shape memory effect is observed during the
austenitic transformation by scanning electron microscopy. The full
austenite to martensite and martensite to austenite shape memory
cycle is analyzed by optical microscopy with in situ measurement
of the resistance vs. temperature curve.

2. Experimental

Ni-Mn-Ga thick films have been deposited on photoresist (Shipley S1818) sac-
rificial layers, which were spin-coated on polycrystalline alumina substrates. The
Ni-Mn-Ga films with a thickness of about 5 um were deposited using the direct cur-
rent (DC) magnetron sputtering technique using a 2-in. target of a ternary Ni-Mn-Ga
alloy. The sputtering conditions were as follows: the base vacuum in the sputtering
chamber was below 1 x 10-3 Pa. The sputtering power was 25W and the distance
between the substrate and the target was 5.5 cm. The argon gas with a high purity
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Fig. 1. ® — 20 X-ray diffraction spectrum of the annealed film.

of 99.999 vol% was filled into the chamber to keep a working pressure of 0.5 Pa. The
sputtering duration was 300 min.

After deposition, the Ni-Mn-Ga/S1818/Al, 03 composite was placed into an ace-
tone bath to strip the resist sacrificial layer. Then, the freestanding film fastened
by alumina ceramic pieces was annealed at 1093 K for 6 h under a vacuum below
1 x 103 Pa followed by furnace-cooling to achieve homogenization and ordering.

The crystallographic structure of the film was analyzed using an X-ray diffrac-
tion (XRD) instrument (Siemens D5000) with Cu Ko radiation. The annealed sample
for XRD analysis was a freestanding film pasted onto an amorphous glass piece. The
in-plane magnetization loops were studied using a vibrating sample magnetometer
(VSM Oxford). The measurements were made at 220 and 295K, in the martensitic
and the austenitic states, respectively. The magnetization was then measured from 5
to 0T in the range of 226-280 K for selected values of the temperature. The magnetic
transition behavior was determined by the temperature dependence of the mag-
netization at 0.2 T using an extraction magnetometer. Measurements were done on
heating from 290 K up to 400 K. The microstructure of the annealed films was exam-
ined by scanning electron microscopy (SEM JEOL840A).In order to observe the shape
memory effect, the SEM sample holder was cooled down by liquid nitrogen circula-
tion. The optical observations were realized using a Zeiss microscope equipped with
a Hamamatsu ORCA-ER digital camera. The sample was cooled down with a hand-
made liquid helium circulation cryostat with in situ measurement of the resistance
by the four probe method [25].

3. Results and discussion
3.1. Structural properties

The annealing parameters allow a complete crystallization of
the film. After annealing at 1093 K for 6 h, the XRD pattern of the
annealed film shown in Fig. 1 can be indexed by the Heusler-type
Fm-3m cubic austenitic structure with a lattice parameter of 5797 A.
In this cubic L2; ordered phase only the (022) and (04 4) peaks
were found. The film demonstrates a strong (02 2) out-of-plane
texture. The XRD pattern did not show additional peaks, hence
no precipitation or formation of others phases occurs. The SEM
observation, shown in Fig. 2, displays an in-plane polygonal grain
structure with an average size of 7 um. The composition is homoge-
nous across the film and was determined to be Nis; sMny4Gazs s
(at%) by EDX. The contrast seen on the backscattered electron SEM
image might be due to different in-plane crystallographic orien-
tation in each grain. Four-circle XRD texture measurements and
electron backscattered diffraction (EBSD) analysis will be done to
confirm this observation.

3.2. Magnetic properties

Fig. 3 shows the temperature dependence of the magnetiza-
tion in the range of 226-400 K under an in-plane applied magnetic
field of 0.2T. This curve reveals the Curie temperature T¢ of
the film is approximately 362 K. The magnetization jump around
255K corresponds to the martensitic transition. The character-

Wum HI=

Fig. 2. Typical backscattered electron SEM image of the surface morphology for the
annealed film.

istics temperatures of this first-order magnetic phase transition
were determined by a conventional tangential method. The austen-
ite to martensite transformation begin at Ms=261K and finishes
at Mp=250K. The film stoichiometry leads to a valence electron
density e/a of 7.635. The measured martensite start temperature
is consistent with that reported by Chernenko for bulk samples
exhibiting the same e/a [15,26].

Fig. 4 displays two magnetization loops of the film measured
on the both sides of the martensitic transformation. The magnetic
field was applied parallel to the film surface. In this configuration,
no correction is needed because the demagnetization field can be
neglected. The high temperature cubic austenite phase demon-
strates no coercivity. The magnetization increases by magnetic
domain wall motion and saturates in a very low applied field of
around 0.08 T. The transition to martensite phase causes distortion
of the crystal structure lattice, leading to increasing of the magne-
tocrystalline anisotropy and hardening of the magnetic saturation
process. The film exhibit a strong (0 2 2) out-of-plane texture. When
the film is cooled down through the transition, two variants with
their easy axis forming a 45° angle with the film surface can nucle-
ate. The possibly third variant have his easy axis in the plane of the
film but not necessary in the field direction because of the absence
of in-plane texture. The magnetization loop is the sum of the mag-

60 -
50 -
‘O 40-
£
O, 30-
5
= 204
(L]
N
@ 10+
=
(e))
s 0
-10

T+ 1 1 T 1 T 1 T T 1 " 1.7 11
220 240 260 280 300 320 340 360 380 400
Temperature [K]

Fig. 3. Temperature dependence of the magnetization for the annealed film under
an in-plane applied magnetic field of 0.2 T.
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Fig. 4. Magnetization loops of the annealed film for selected temperature in the
martensitic and the austenitic states.

netization loops of each crystallite where three types of variants
can nucleate with the orientations described above. The magnetic
domain wall nucleation and propagation inside the grains takes
place at the beginning. Then, the magnetization rotation process
inside the magnetic domains occurs for all the grains with their
easy axes not parallel to the applied magnetic field. The satura-
tion field of the martensite, much more intense than that of the
austenite phase, is around 1.3 T.

Fig. 5 shows the temperature dependence of the mag-
netization measured for the martensitic transformation on
cooling, for selected values of the in-plane magnetic field.
The magnetization M displays a significantly abrupt change
AM = M(austenite) — M(martensite) at the phase transition. In the
low-field range, the magnetization displays a sharp decline which
corresponds to the increase of magnetocrystalline anisotropy in the
martensitic state. At strong fields, the temperature dependence of
the magnetization shows a slight slope increase during the marten-
sitic transformation. It indicates a higher saturation magnetization
in the martensite state. It is due to the magnetostructural cou-
pling between magnetic moments and variants in the twinned
martensite structure [27]. In other Heusler system like Ni-Mn-Sn
or Ni-Mn-In, the coupling between structure and magnetism lead
to a lower saturation magnetization of the martensite [28]. The
magnetoelastic interaction is also responsible of the large strain
caused by the field-induced rearrangement of martensitic variants
in Ni-Mn-Ga single crystals [29].
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Fig. 5. Temperature dependence of the magnetization for selected values of the
in-plane applied magnetic field. The measurements were performed on cooling.
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Fig. 6. Temperature dependences of the fit parameters a (open down triangle) and
X (open star).

At intense fields, the law of the saturation approach is given by
(1)

The superposed susceptibility x is dominated by the Pauli term
of conduction electrons. The term a/H is attributed by Néel to
the effects of defects in crystallites and especially at grain bound-
aries. My is the magnetization at an intense field H and Mg is the
saturation magnetization. In order to estimate the saturation mag-
netization difference between the two states, each magnetization
curve was fit using Eq. (1) in the range of 1-5 T. Agreement between
experimental points and the fit is excellent. The My — xH = f(1/H)
representations are perfectly linear (not shown). Fig. 6 shows the
temperature dependence of the fit parameter a and the superposed
susceptibility x. Each parameter demonstrates a fast evolution
when the martensite nucleates in the parent austenitic phase.
The parameter a shows a strong increase due to the much harder
magnetization process of the martensite while the superposed sus-
ceptibility x decreases drastically indicating a smaller conduction
electron density in the martensitic state. It is consistent with the
temperature dependence of the electrical resistance reported in the
literature, the transition to martensite resulting in a fast increase of
the electrical resistance [14,16-18]. In the electron gas model, the
resistivity p is given by

a
MH:MS |:17ﬁ]+XH

m
= 2
Ne2t 2)

The resistivity depends on the electron density N and the relax-
ation time 7 between two collisions. The constants m and e are the
mass and the elementary charge of the electron, respectively. The
resistivity being inversely proportional to the electron density, she
increases when the electron density is decrease. Thus, the evolution
observed at the martensitic transformation for the superposed sus-
ceptibility x is consistent with the fast resistance increase displayed
in Fig. 10 and reported in the literature [ 14,16-18]. Fig. 7 represents
the field dependence of the magnetization analyzed from 2 to OT
for selected values of the temperature. Two curves have been mea-
sured in the austenitic state by controlling the temperature at 275
and 280 K. The second pair of curve corresponds to the martensitic
state, at 226 and 241 K. The last curve has been measured at 255K,
during the transition. It displays the magnetic saturation process
of a mix of austenite and martensite which can be described by a
mass fraction of martensite ™. Assuming that the mass fraction oM
does not show magnetic field dependence (see Fig. 5) and including
this mass fraction of martensite «M, the magnetization during the
transition can be described as follows:

0

M M M A
Mu, 1y = eiryMip,ry + (1 = o) Mgy ()
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Fig. 7. The magnetization process measured from 2 to OT for selected values of the
temperature. The half-up diamond corresponds to a temperature at which the two
phases cohabit.

In the above equation, the magnetization My, 1) is a function
of the magnetic field H and the temperature T. The mass frac-
tion of martensite a%) depends only on the temperature T. M("l/’i 1

and ME“H Ty which are temperature and field dependent, are the

magnetization of the martensitic phase and the austenitic one,
respectively. The martensitic transformation occurs far from the
ferromagnetic to paramagnetic transition and takes place in a
small temperature range. The effect of the temperature on the
magnetization for a fixed field can thus be neglected during the
transformation. The temperature at which the mass fraction of
martensite o™ = 0% and oM = 100% have been determined using the
fit parameters evolutions (see Fig. 6). With respect to the above
mentioned approximation, Eq. (3) becomes:

M p M M \pjA
M1y = oMy, 2451 + (1- O‘(T))M(H, 265K) (4)

To determine the temperature dependence of the martensite
mass fraction M during the transition, the magnetization curves
measured in the temperature range of the transition have been
fitted with Eq. (4). Fits of experimental data for selected values
of temperature are depicted in Fig. 8. It demonstrates the excel-
lent agreement between experience and model. To improve the fit
quality, the effect of the temperature on the magnetization for a
fixed field can be included using a classical Langevin law. Evolu-

_ 62 ~ goees® o 245K (2, =100%)
"o 0 249K (,=89%)
2 60- % 253K (a, =67%)
o, v 257K (a,=42%)
= TV ITTIY A 261K (0, =16%)
= 58+ o 265K (a,=0%)
E A 5&M
(0]
u oeeed
% 861 T oeees
s ME’B
54 -
T T T T T T 1
1 2 3 4 5 6 7
wHIT]

Fig. 8. Experimental M=f(H) points fitted with the model proposed at Eq. (4) for
selected values of the temperature. The corresponding mass fractions of martensite
are indicated in the legend.
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Fig. 9. Temperature dependences of the martensite mass fraction ay and the mag-
netization at saturation Ms. By extrapolation, the saturation magnetization of the
martensite is found to be around 10% higher than the austenite one.

tions of the saturation magnetization Ms and the martensite mass
fraction o™ with the temperature are represented in Fig. 9. For the
both states, the saturation magnetizations follow a Langevin law,
resulting in a magnetization increase for decreasing temperatures.
A slope increase of the saturation magnetization can be seen dur-
ing the martensitic transition. In fact, the martensite mass fraction
increases drastically during this first-order magnetic phase tran-
sition. The martensite having a saturation magnetization slightly
higher than the austenite, it results in a slope change of the sat-
uration magnetization of the phase mix during the martensitic
transformation. By extrapolation of the saturation magnetization
in the parent austenite phase, the saturation magnetization of the
martensite is found to be around 10% larger than the austenite one
(see Fig. 9).

Whatever the temperature, no evidence of field-induced rear-
rangement of twin variants is observed (not shown). It is imputable
to the polycrystalline nature and the absence of in-plane texture of
the films. Our group is now focusing on the film texturation in order
to obtain biaxially oriented film.

3.3. Shape memory effect

The temperature-dependent local morphology of a 0.14 mm?
area studied with in situ four-probes measurement of the resis-
tance is shownin Fig. 10. The observation area was located between
the two inner voltage measurement probes. A video clip of the com-
plete transformation cycle is available online. Within the austenitic
state (Fig. 10a and f) the surface is flat and shiny. When the film
is cooled down through the transition, some areas with a differ-
ent roughness state appear. The observed temperature-dependent
appearance of rough areas is ascribable to martensitic grains origi-
nating from different nucleation sites which grow at the expense of
austenite. By heating the film from the martensitic state, austenitic
grains grow in the martensite and the film finds again his flat
surface with a shinny appearance. The roughness appearance in
the martensitic state can be explained by the mesoscopic shape
memory effect. The austenitic grain transforming in martensite
demonstrates mesoscopic shape changes due to the cubic austenite
to lower symmetry martensite transition. The film being out-of-
plane texture with no in-plane texture, each grain deforms in
random directions leading to crinkle the freestanding film in some
grains or at grain boundaries. It can be seen in Fig. 11 which rep-
resents the temperature-dependent local SEM morphology of a
0.017 mm? area during the austenitic transformation. The much
better field depth of the SEM compared to optical microscopy
allows focalizing the entire film surface despite of the strong sur-
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Fig. 10. Optical micrographs of the surface morphology with in situ measurement of the resistance temperature dependence. The arrows on the resistance vs. temperature
curve indicate the temperatures at which the presented images were done.

face roughness in the martensitic state. Fig. 11 demonstrates the transformed. In fact, the observed area is fully martensitic at 257 K,
appearance of relief, the film crinkling at some grain boundaries and well above the end of the transition (see the resistance vs. temper-
especially in the grains. The temperature dependence of the resis- ature curve in Fig. 10). For the reverse transformation, the observed

tance displayed in Fig. 10 shows that the transformation process of area is fully martensitic well above the beginning of the transfor-
the film is not fully finished when the observed area is completely mation, the martensitic to austenite transition occurring first in

Fig. 11. Typical secondary electron SEM images of the surface morphology for the martensitic state (a), a mix of martensite and austenite (b), and the austenitic state (c).
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another area of the film. It agrees with a first-order phase transi-
tion, different nucleus growing at the expense of the other phase.
The freestanding Ni-Mn-Ga film exhibits a fully reversible shape
memory surface. It shows two states with an important rough-
ness difference. A strong reflective index jump is expected. It is
due to mesoscopic shape memory effects during the austenite to
martensite and the reverse transformations. Thus, the freestanding
Ni-Mn-Ga film might be a good candidate for micro-opto-electro-
mechanical systems.

4. Summary and conclusions

Freestanding Ni-Mn-Ga thick films have been successfully pre-
pared by the DC magnetron sputtering technique using a sacrificial
layer. After heat-treatment, the Nis; s Mny4Gays 5 (at%) freestanding
films present a strong (0 2 2) out-of-plane texture, display marten-
sitic transformation and first-order ferromagnetically with a Curie
temperature of around 362 K. By using a saturation approach law,
the saturation magnetization of the martensite has been found to
be 10% higher than that of the austenite. A model based on intrinsic
magnetic properties allowing the description of the magnetiza-
tion M=f{H, T) of such polycrystalline films have been presented.
The mass fraction of martensite inside the austenite phase can be
determined using this model. The shape memory effect of such
freestanding uniaxially textured Ni-Mn-Ga films has been ana-
lyzed. The film exhibits a fully reversible shape memory surface
with two roughness states. In the austenitic state, the surface is flat
and shinny. When the film is cooled down through the marten-
sitic transition, a strong relief appears, due to mesoscopic shape
memory effects in each grain.
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Abstract

In order to obtain modulated martensite in our epitaxial Ni-Mn-Ga films, we tuned the composition by using a co-sputtering process.
Here we present how the composition affects the variant distribution of the 14-modulated martensite at room temperature. The nature of
such modulated martensites is still strongly debated for magnetic shape memory alloys. It has been very recently demonstrated that the
modulated martensites in Ni-Mn-Ga are adaptive phases. The results presented here corroborate this theory for the first time, for three
different compositions. Moreover, we demonstrate with the help of the adaptive modulations theory that b-variants of the 14-modulated
martensite form close to the free surface of the film to release the stress induced by branching of macro-twinned domains during the
martensitic transformation on a rigid substrate. At room temperature, the content of such b-variants is found to strongly decrease when

the macro-twinned domain sizes increase.

© 2010 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Ltd. All rights reserved.
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1. Introduction

Shape memory alloys (SMAs) exhibit a displacive phase
transition from the high temperature austenite phase to a
martensite phase with a lower crystallographic symmetry.
The martensitic transformation (MT) requires the accom-
modation of the martensite on a habit plane. This lattice
invariant interface fixes the geometrical relationship
between both crystallographic structures, the lattice mis-
match being relaxed by twinning in the martensite [1-4].
Such martensite structures are thus composed of twinned
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Joseph Fourier, BP166, F-38042 Grenoble Cedex 9, France. Tel.: +33
476889044; fax: +33 476881280.
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variants of different crystallographic orientations. The vari-
ants are separated by highly mobile twin boundaries,
allowing rearrangement of the structure under rather low
stress by preferential growing of the most favorable variant
at the expense of the others. The maximal achievable strain
of this super-plastic behavior depends on the tetragonality
of the martensite unit cell and can reach up to 8% in Ni-Ti
alloys [5].

Magnetic shape memory alloys (MSMAS) constitute a
new class of SMA. In addition to the MT, these metallic
alloys exhibit magnetic response. The magnetic properties
of MSMA have been found to strongly depend on the alloy
system. In Ni-Co-Mn-In alloys, the transformation from
a cubic ferromagnetic austenite to a lower-symmetry non-
magnetic or paramagnetic martensite gives rise to a large
inverse magneto-caloric effect [6,7]. In Ni-Mn-Ga, the
magneto-structural coupling between magnetic moments

1359-6454/$36.00 © 2010 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Ltd. All rights reserved.
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and martensite variants leads to a large panel of properties
like magnetic induced martensite (MIM) [8] or magnetic
induced rearrangement (MIR) of martensite variants [9].
This last effect has gained considerable attention as mag-
netic induced strains reaching 10% have been observed in
Ni-Mn-Ga single crystals [10-16]. In fact, these strains
are about two orders of magnitude larger than that com-
monly observed in magneto-strictive or piezo-electric mate-
rials [17].

Today large efforts are carried out to develop MIR-
active Ni-Mn—Ga films because of their promising appli-
cations as new micro-actuators or micro-sensors for
micro-electro-mechanical systems (MEMSs) [3,4,9,17,18].
Highest strains being only reported in bulk single crys-
tals, epitaxial growth is considered to be the most prom-
ising process. Moreover, evidences of MIR in films have
only been observed in epitaxially grown layers to date
[4,9,17,18].

A key requirement to obtain MIR is that the magneti-
cally induced stress exceeds the mechanical stress needed
to rearrange the structure. Large magneto-crystalline
anisotropy and low twinning stress of the martensite phase
are thus prerequisites. These conditions can only be ful-
filled in modulated structures like the 10-modulated
(10M) or the 14-modulated (14M) martensites. The twin-
ning stress of the non-modulated (NM) martensite, which
is thermodynamically the more stable phase, is too high
to allow MIR [19].

At room temperature (RT), the structure of the martens-
ite has been found to strongly depend on the alloy compo-
sition, the proportion of NM martensite increasing with
the average valence electron concentration per atom [19].
Tuning the composition of Ni-Mn-Ga films has been
achieved by means of various techniques like changing
the target composition [3], the deposition temperature [4],
the sputtering reactor pressure [20] or applying a negative
bias voltage on the substrate [21].

In this article we use the simultaneous deposition of a
ternary NisgMn,,Ga,, alloy and a pure manganese target
in order to tune the film composition. All parameters have
been fixed to facilitate epitaxial growth on (00 1) MgO
substrates and the composition has been varied by increas-
ing the applied power on the manganese target. In all of
our films, austenite, 14M martensite and NM martensite
coexist at room temperature, due to too high average
valence electron concentration per atom (e/a) factors. Here
we demonstrate that the variant distribution of the 14M
martensite depends on the composition. Orientations of
each phase have been determined by pole figures measure-
ments. The results corroborate for the first time the theory
of adaptive modulations of Ni-Mn-Ga martensite, which
was very recently developed by Kaufmann et al. [2] follow-
ing Khachaturyan’s concept [1]. Finally, the study focuses
on the influence of composition on the surface morphology
of twins. The theory of adaptive martensite and normalized
integrated intensities of pole figures are also used to study
the content evolution of 14M b-variants.

2. Experimental

Epitaxial Ni-Mn-Ga films have been deposited by
magnetron sputtering. A low residual pressure in the
range of 107 ®Pa was used to avoid any oxidation of
the films. Epitaxial films have been grown in a confocal
sputtering reactor equipped with six cathodes: three oper-
ated in direct current (DC) and three operated at radio
frequency (RF). In the following, we use only two of
these. The ternary NissMn»>Ga,, alloy was inserted in a
DC cathode whereas the pure Mn target was inserted
in an RF cathode to enable tuning of the composition.
In order to ensure chemical homogeneity and constant
film thicknesses, the depositions were made with the sub-
strate rotating at a speed of Srpm. The (001) MgO
monocrystalline substrate temperature has been fixed at
773 K and the applied power (86 W) on the ternary target
was optimized to obtain a deposition rate of 1 pmh~'.
The sample batch has been deposited by increasing the
power applied on the Mn target from 0 to 30 W for a
fixed deposition time of 30 min. The deposition rate of
the Mn target was (2/3) 102 um h~! W', leading to film
thicknesses ranging from 500 nm (no power on the Mn
target) to 600 nm (30 W on the manganese target). More
details on the deposition process can be found in Ref.
[22].

The film compositions were determined by energy dis-
persive X-ray (EDX) spectroscopy using a JEOL 840A
scanning electron microscope (SEM). The structural
and textural characterizations were realized using X-ray
diffraction (XRD). Measurements have been carried in
a four-circle instrument (Seifert MZ IV) with copper
K, radiation. The diffractometer was equipped with an
optic (Xenocs) enabling a low divergence (0.06°) of the
X-ray beam and a rear monochromator in order to
enhance the signal to noise ratio. Alignment of the sam-
ples was realized using the (0 0 2) reflection of the MgO
substrate. It allows probing crystallographic orientations
of all Ni-Mn-Ga phases in absolute coordinates, the
MgO substrate being used as a reference system [2]. 0—
20 scans have been measured for tilt angles iy ranging
from 0° to 10°, at two rotation angles @ selected with
respect to the epitaxial relationship between substrate
and austenite, in order to determine optimized 26 posi-
tions of the (4 00) (04 0) (004) martensites tilted lattice
planes. After that, pole figures of (400) martensite
reflections have been acquired in the range ¢ = 0-360°
and  =0-10° for both the NM martensite and the
14M martensite. The microstructures were analyzed using
various microscopy techniques. Optical microscopy with
polarized light (Zeiss microscope equipped with a Ham-
amatsu ORCA-ER digital camera) and back-scattered
electron (BSE) detectors of a field-emission scanning elec-
tron microscope (FESEM Zeiss Ultra +: 8 kV, 15 mm,
100x) have been used to investigate sizes and morpholo-
gies of the macro-twinned domains at the surface of the
films.
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3. Results and discussion
3.1. Tuning the composition

As demonstrated in Ref. [22], the multi-target sputtering
reactor allows an independent control of the applied power
on each target. The flux of sputtered manganese atoms
increases with the power applied on the manganese target.
It leads to rising up the manganese atomic content whereas
proportions of nickel and gallium decline. The film compo-
sitions have been varied from NiggMn,oGa, (no power on
the manganese target) to NizgMn3sGaje (30 W on the man-
ganese target). In this study we have selected three samples:
NMGI1, NMG2 and NMGS3. These epitaxial films have
been deposited for powers applied on the manganese target
of 15, 20 and 25 W, respectively. Table 1 indicates the ecle-
mental compositions and the average valence electron con-
centration per atom (e/a) of the selected samples, where the
(e/a) factors have been calculated as follows:

10Ni, o, + 7Mn, o + 3Gaay
(e/a) _ Loty + 1(;10[‘/ + Aar.% (1)

3.2. Textural investigations and adaptive modulations of the
14 M martensite

The martensitic transformation from the parent austen-
ite phase epitaxially grown during deposition at high tem-
perature to the martensite phase must accommodate the
strain induced by the crystal lattice mismatch between both
phases. The transformation path requires an invariant
habit plane along which each cell rotates to restore crys-
tal-lattice continuity across the boundary plane [1]. In
order to identify the martensite phases and determine their
orientations relative to the substrate, 0-20 XRD-scans
were measured in the 20 range of (4 00) reflections of
Ni-Mn-Ga martensites for tilt angles i ranging from 0°
to 10° in a preliminary work [22]. The rotation angles @
were selected with respect to the A/MgO epitaxial relation-
ship and twinning planes of Ni-Mn—-Ga martensites, which
are of (1 0 1) type for the body centered tetragonal (bct) cell
[22]. All XRD-scans series have revealed the coexistence of
three phases, i.c. austenite, 14M martensite and NM mar-
tensite that coexist at room temperature in our films, even
for the NigoMn,yGa,y composition, which lead to an (e/a)
factor of 8.0 [22].

Thomas et al. [4] demonstrate that in the case of Ni—
Mn-Ga films epitaxially grown on MgO substrates, a thin
interfacial austenitic layer persists on the film/substrate

interface, even at temperatures below the martensitic finish
temperature of the film volume. The presence of this aus-
tenite layer is due to substrate-induced constrains which
impede the martensitic transformation at the substrate
interface [4]. The presence of 14M martensite even for com-
positions that lead normally to NM bulk alloys is of partic-
ular interest. Due to the crystallographic requirements, the
NM cells cannot accommodate on the remaining austenite.
As discussed in Ref. [4], accommodation of the martensite
on the austenite thin layer occurs by twinning of the 14M
martensite, which possesses a crystallographic axis b equal
to the cubic cell parameter of austenite. Only four of the six
possible variants can exist at the austenite/martensite inter-
face [4]. The two variants with b-axis of the 14M martensite
pointing out-of-plane, which are denominated primary b-
variants in the following, are not allowed by crystallogra-
phy at the austenite/martensite interface [4]. Kaufmann
et al. have recently described the concept of the adaptive
nature of Ni-Mn—Ga modulated martensites [2]. This con-
cept was first discussed by Khachaturyan et al. [1], who
demonstrated that modulated martensites of Ni-Al and
Fe-Pd alloys were adaptive phases, composed of nano-
scopic variants of tetragonal building-blocks. Kaufmann
et al. have shown that the 14M martensite of the Ni-
Mn-Ga system is an adaptive phase constructed with
tetragonal building-blocks of the NM martensite.

The cell parameters of each phase, determined from -
dependent 0-20 XRD-scans, are presented in Table 2.
Table 2 also shows the 14M cell parameters predicted by
the adaptive modulations theory: aj4v = cnm + M — da,
biam = aa and ciam = anm [1,2]. Despite of the fact that
the measured tetragonalities of 14M are lower than that
predicted from adaptive theory, the key precondition for
a coherent austenite/14M interface, i.e. bisv = aa, is ful-
filled for all the films, as reported in the study of Kaufmann
et al. [2]. The adaptive theory also allows to prognosticate
the stacking sequence of the adaptive 14M, as d,/d> =
(apn — anm)/(enm — an) [2]. Table 2 shows that the period-
icities expected from the adaptive theory are close to the
ideal value of 2/5 = 0.4, describing a perfect (52), stacking
order [2]. The changes in d;/d, suggest occurrence of
stacking faults, which can explained the observed difference
between predicted and measured cell parameters [2].

The (4 0 0) pole figures of NMG1 and NMG3 are pre-
sented in Fig. 1, for both the 14M and the NM martensite.
Each pole figure exhibits fourfold symmetry, indicating
that epitaxial growth occurs for all the samples [2-4,9].
No other reflections than those shown in this figure were
observed. The discussion will now focus on the pole positions,

Table 1

Compositions and average valence electron concentrations of the selected epitaxial Ni-Mn—Ga films.

Sample RF-power on Mn (W) Ni (at.%) Mn (at.%) Ga (at.%) ela (e/at.)
NMG1 15 54.6 27.4 18.0 7.92
NMG2 20 52.8 30.1 17.1 7.90
NMG3 25 49.9 33.8 16.3 7.85
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Table 2

Experimental cell parameters of the 14M martensite, the NM martensite and the austenite for the three selected epitaxial films as well as the 14M
martensite lattice parameters predicted by the adaptive modulations theory from cell parameters of austenite and NM martensite determined from Bragg

reflections.
Experimental Model
14M NM A 14M dl/d2
a(A) b(A) ¢ (A) a(A) ¢ (A) a(A) a(A) b(A) ¢ (A)
NMGI1 6.31 5.81 5.63 5.39 6.71 5.81 6.29 5.81 5.39 0.47
NMG2 6.32 5.81 5.65 5.40 6.73 5.81 6.32 5.81 5.40 0.45
NMG3 6.31 5.83 5.61 5.43 6.78 5.83 6.38 5.83 5.43 0.42
NMG1
NMG3

Fig. 1. NMGI1 and NMGS3 pole figures of (400), (040) and (004) reflections for both the 14M and the NM martensites. A schematic of the
representation of pole figures with the ranges of the tilt angle  and the rotation angle @ is given on the figure for more clarity.

according to WLR and adaptive modulations theories.
Twinning of the 14M martensite on the austenite layer is
described by the WLR theory, neglecting the monoclinic
distortion of the pseudo-orthorhombic cell, as Y4 =
/4 — atan(cigni/aiam) [4] Therefore (4 0 0) and (0 0 4) reflec-
tions of the 14M martensite contribute at a same s angle.
The difference between the simplified model and observed
peak positions is due to the monoclinicity of 14M, which
is neglected in this simplified model [4]. The peak at the
center of 14M (04 0) poles figures originates from the
residual austenite layer and, possibly, some primary b-vari-
ants of the 14M which cannot exist close to the substrate
[4]. Nevertheless, as it will be demonstrated in the follow-
ing, primary 14M b-variants may be found near the free

surface of the film, in order to release the transformation
stress of the substrate-constrained film. Additional peaks
on (04 0) and (0 04) pole figures of the 14M martensite
arise from secondary generation of twin along the film
thickness [4]. Note that all pole figure exhibits low inten-
sities and high background. In fact, only primary and
secondary variants contribute to the observed poles [4].
Further generations of twins lead to increase intensity of
the background. Thus, the entire peak positions of 14M
pole figures are explained. Understanding NM pole posi-
tions requires the use of the adaptive theory [2]. According
to Ref. [2], macroscopic NM variants adapt on the NM
nano-twinned variants constituting the 14M super-cell
by branching. Therefore, no changes of NM variants
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Fig. 2. Comparison of NM pole positions determined from experiment (open symbols) and from WLR and adaptive modulations theories (closed
symbols) for NMG1, NMG2 and NMG3. The pole positions of the NM (4 0 0) and the NM (0 0 4) reflections are represented with circles and squares,

respectively. Only one quadrant of the pole figure is shown for each sample.

orientations between nanoscopic and macroscopic twins
are expected [2]. From the unit cell parameters of NM
building-blocks and assuming a (52), stacking sequence
for the 14M martensite, the angles ff; and 3, between b-axis
of the 14M super-cell and, respectively, ¢- and a-variants
of NM building-blocks can be determined from basic
geometry. A 3D model of the 14M super-cell constructed
from NM building-blocks is available in Ref. [2]. The f;
and f, angles can be calculated as follows, the angle o
between nano-twinned NM blocks being given by WLR
theory:

p, = o — arctan B tan(oc)} and

3 .
p, = o+ arctan [— tan(oc)} with & = ~ — arctan [aﬂ}
7 4 CNM

(2)

To determine the NM pole positions, tilts of NM vari-
ants have to be applied for each 14M variants. It can be
realized by using unity vectors and rotation matrices and
then transforming to spherical coordinates to obtain
and @ angle of the pole figures (see Ref. [2] for more
details).

Fig. 2 presents both the measured peak positions and
that calculated from adaptive theory for the three selected
samples. Fig. 2 reveals the good agreement between exper-
iment and model. The experimental results presented here
thus corroborate the adaptive theory of modulated mar-
tensites recently presented in Ref. [2], for three different
compositions. The difference between experiment and
model can be explained because of the slight monoclinic
distortion of the 14M martensite which is neglected to cal-
culate the tilt angle between residual austenite or substrate
and 14M martensite [2,4].

The adaptive theory also predicts the presence or
absence of the different 14M variants. The NM (0 0 4) pole
figure of NMG1 shown in Fig. 1 demonstrates reflections
which can only originate from primary b-variant of the
14M. These peaks at tilt angle around 8.5° are not observed

for NMG3 (see the areas surrounded in red in' Fig. 1).
Thus, pole figure measurements of the NM martensite
combined to the use of the adaptive modulations theory
suggest that primary 14M b-variants do not exist for this
last sample.

3.3. Surface macro-twinned domain sizes and proportion
evolution of primary 14M b-variants

Fig. 3 highlights morphologies of the surface macro-
twinned domains. The macro-twinned domains are
revealed by optical microscopy with polarized light,
Fig. 3a—c, respectively corresponding to NMG1, NMG2
and NMGS3. The strongly contrasted areas, which are
clearly seen in the figures, belong to macro-twinned
domains with two different crystallographic orientations.
It should be noted that branching between two macro-
twinned domains occurs in MgO [1 1 0] type directions.
Fig. 3¢ clearly brings to light that for decreasing (e/a) fac-
tors, the macro-twinned domain sizes increase. FESEM
observations realized in BSE mode (Fig. 3d-f for respec-
tively NMG1, NMG2 and NMG3) reveal parallel lines in
two perpendicular directions. The directions of observed
lines are along MgO [1 00] and MgO [0 1 0]. These lines,
with a clearer BSE contrast, correspond to non-twinned
areas at the film surface level. It is demonstrated in
Fig. 4, which shows an SEM image of NMGI, realized
by acquiring a mixed signal of both SE and BSE detectors
of the FESEM. The figure reveals that along the [1 0 0] or
[010] MgO directions, the macro-twinned domains are
sometimes separated by non-twinned areas at the surface
level. In order to acquire a mixed signal of both SE and
BSE detectors, the high voltage and the working distance
are optimized for the BSE detector, explaining why the res-
olution of the SE information is so low.

! For interpretation of color in Fig. 1, the reader is referred to the web
version of this article.
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MgO [010]

MgO [100]

Fig. 3. Surface-morphologies of macro-twinned domains revealed both by polarized light (a—c) and by FESEM in BSE mode (d-f).

MgO [110]

MgO [100]

Fig. 4. Surface-morphology of NMGI, characterized by acquiring a mix
signal of both the SE and BSE detectors of the FESEM. The image
demonstrates that the clearer lines of BSE images belong to non-twinned
areas at the surface level.

We will now discuss the origin of the non-twinned areas
at the surface level. The BSE contrast images (Fig. 3d-f)
bring to light that a lot of non-twinned areas are observed

on the surface of NMGI1 whereas NMG3 exhibits a very
low content of non-twinned areas. The same evolution is
observed on the NM (0 0 4) pole figures. In fact, the NM
(00 4) pole figure of NMG1 exhibits splitted peaks at tilt
angles around 8.5°, whereas these peaks are not detected
for NMG3 (see the areas surrounded in red' in Fig. 1).
From the adaptive modulations theory, these peaks can
only originate from primary 14M b-variant, with their b-
axis pointing out-of-plane. As discussed above, these vari-
ants cannot exist at the austenite/martensite interface but
are expected to form close to the free surface to release
the transformation stress [4]. It is thus reasonable to believe
that the non-twinned areas at the film surfaces correspond
to the primaryl4M b-variants. These variants are twinned
in the direction of the film thickness, explaining why these
areas appeared non-twinned when investigating the film
surface.

The qualitative evolution of the relative content of each
14M martensite variants can be estimated by using inte-
grated intensities of the pole figures. For the relative con-
tent Fr of both primary 14M b-variants and austenite, it
can be obtained by calculating the normalized integrated
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Fig. 5. Qualitative evolution of the relative content of the primary 14M b-
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figure for a better understanding.

intensity at the low-angle range of the (0 4 0)14M pole fig-
ure as follows:

Fr (primaryl4M b-variants + austenite)

D=360° (P=2 1aM
- o0r Jw—oe 1040 0POY 5

2231840),(040)‘(004) ;);03060 ;;ol? 10®OY

The results, which are depicted in Fig. 5, only give a
qualitative idea on the content evolution of primary 14M
b-variants. At first glance, it is not possible to distinguish
the contribution of the remaining austenite and that of
the primary 14M b-variants, because these two reflections
overlap at the center of the (0 4 0) 14M pole figure. Never-
theless, the observation of BSE images of Fig. 3, correlated
with the disappearance of peaks on the (0 0 4) NM pole fig-
ure, has demonstrated that sample NMG3 exhibits a very
low content of primaryl4M b-variants. The content of
around 20% found for this sample, which possesses the
lowest (e/a) factor, thus arises from the remaining austen-
ite. For sample NMG3, the austenite contributes around
20% of the intensity diffracted in the 14M pole figures.
Assuming a constant contribution of this thin interfacial
austenite, Fig. 5 shows that the relative content of primary
14M b-variants increases when the (e/a) factor increases,
while the content of the other variants decreases. For sam-
ple NMG1, which shows an important proportion of lines
with clearer contrast on the BSE image, the content
increases to around 55%, indicating that the film shows a
high content of primary 14M b-variants. This result con-
firms the presence of intense peaks at tilt angle around
8.5° for the (0 04) NM pole figure of NMGI as well as
the large amount of clearer lines on the BSE image of
Fig. 3d, these observations being indications of 14M vari-
ants with their b-axis pointing out-of-plane, at the free sur-
face of the film.

4. Conclusions

A batch of three epitaxial Ni-Mn-Ga films of different
compositions has been studied. All of our films demonstrate

the coexistence of interfacial austenite, 14M martensite and
NM martensite. The orientations of each phase have been
determined by pole figure measurements. The experiments
agree with the pole positions calculated from WLR and
adaptive modulations theories. These results thus corrobo-
rate the very recent theory of adaptive modulations of Ni-
Mn-Ga martensites. The surface morphologies of twinned
areas are also strongly affected by the composition, the size
of macro-twinned domains increasing when the average
valence electron concentration is decreased. Moreover,
non-twinned areas have been observed at the free surface
of the films. The use of the adaptive modulations theory as
well as normalized integrated intensities of pole figures have
confirmed that these non-twinned areas belong to 14M vari-
ants with their b-axis pointing out-of-plane. The proportion
of such 14M b-variants strongly decreases when the size of
macro-twinned domains increases. It suggests that these
variants contribute to the relaxation of the stress induced
by branching of macro-twinned domains during the mar-
tensitic transformation on a rigid substrate.
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Abstract

In order to obtain Ni-Mn-Ga epitaxial films crystallized in martensite structures showing Magnetic-Induced Rearrangement
(MIR) of martensite variants, a fine control of the composition is required. Here we present how the co-sputtering process might
be helpful in the development of Ni-Mn-Ga epitaxial films. A batch of epitaxial Ni-Mn-Ga films deposited by co-sputtering of a
Ni-Mn-Ga ternary target and a pure manganese target has been studied. The co-sputtering process allows a precise control of the
film compositions and enables keeping the epitaxial growth of Ni-Mn-Ga austenite during deposition at high temperature. It
gives rise to tune the content of the MIR-active 14-modulated martensite in the film at room temperature, as well as micro and
macro-twinned domains sizes.

PACS:68.55.Nq; 81.15.Kk; 81.15.Cd

Keywords:Ni-Mn-Ga Magnetic Shape Memory Alloy, Thin film, Epitaxial growth, Deposition by co-sputtering, Structure

1. Introduction

The Magnetic Shape Memory Alloys (MSMA) constitute a new class of Shape Memory Alloys (SMA). In
addition to the Martensitic Transformation (MT), these metallic alloys show interesting magnetic properties. In Ni-
Mn-Ga, the magneto-structural coupling between magnetic moments and martensite variants leads to a large panel
of properties like Magnetic Induced Martensite (MIM) [1] or Magnetic Induced Rearrangement (MIR) of martensite
variants [2]. This last effect has gained considerable attention since magnetic induced strains up to 10% have been
observed in Ni-Mn-Ga single crystals [3-5].

Today, large efforts are carried out to develop MIR-active Ni-Mn-Ga films because of their promising
applications as new micro-actuators or sensors for Micro-Electro-Mechanical Systems (MEMS) [2, 6-13]. Epitaxial
growth is considered to be the most hopeful process because the highest strains have been reported in bulk single
crystals. Moreover, evidences of MIR in films have been only reported for epitaxially deposited layers to date [2,
11-13]. A key requirement to obtain MIR is that the magnetically induced stress exceeds the mechanical stress
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needed to rearrange the structure. Large magneto-crystalline anisotropy and low twinning-stress of the martensite
phase are thus prerequisites. These conditions are only fulfilled in modulated-structures like the ten-modulated
(10M) or the fourteen-modulated (14M) martensites. The twinning stress of the non-modulated (NM) martensite is
too high to allow MIR [14]. At Room Temperature (RT), the martensite structure has been found to be strongly
dependent on the alloy composition, the proportion of NM-martensite increasing with the average valence electron
concentration per atom (e/a) [14].

Sputtering process has been proved to be an efficient technique to deposit reproducible epitaxial films on various
substrates. Tailoring the composition has been realized by using different techniques like changing the target
composition [10], the deposition temperature [11], the sputtering reactor pressure [15] or applying a negative bias
voltage on the substrate [16]. Varying the target composition is a quite simple route but preferential sputtering of Ni
atoms occurs during the process [17]. It is thus difficult to finely adjust the film composition using this preparation
route.

Here we present a process allowing a precise tuning of the composition of Ni-Mn-Ga films without changing the
above-mentioned sputtering parameters. We use the simultaneous deposition from two targets: one made of the
ternary Ni-Mn-Ga alloy, the other being of pure manganese. All parameters have been fixed to facilitate epitaxial
growth on (001) MgO monocrystalline substrates and the composition has been adjusted by changing the applied
power on the manganese target. Influence of the composition on the structure of the martensite phases and on the
surface-morphology is discussed in connection with the twinning phenomena. This demonstrates the powerfulness
of the magnetron co-sputtering process for the development of Ni-Mn-Ga epitaxial films.

2. Experimental

Epitaxial Ni-Mn-Ga films have been deposited by the magnetron sputtering technique. A low residual pressure in
the range of 10° Pa was used to avoid any oxidation of the films. Epitaxial films have been grown in a confocal
plasma reactor equipped with six cathodes: three operated in Direct Current (DC), three operated at Radio
Frequency (RF). In the following, we use simply two of these. The ternary NisgMn,,Ga,, alloy was inserted on a
DC-cathode whereas the pure Mn target was inserted on a RF-cathode to enable tuning of the composition. Each
target had a 2 diameter and was located 0.105 m above the substrate. In order to ensure chemical homogeneity and
constant film thicknesses, the depositions were made with the substrate rotating at a speed of 5 rpm. The (001) MgO
monocrystalline substrate temperature has been fixed at 773 K and the applied power (86 W) on the ternary target
was optimized to obtain a deposition rate of 1 um/h. This (substrate temperature)-(deposition rate) couple of
parameters give rise to a Ni-Mn-Ga(001)[110] // MgO(001)[100] epitaxial relationship between the deposited
austenite and the substrate (see [18] for more details). The argon gas with a high purity of 99.999 vol% was filled
into the chamber with a flow of 35 Standard Cubic Centimeters per minute (SCCM). The sputtering pressure was
kept at 0.8 Pa by controlling the angular position of the valve insulating the turbo-molecular pump from the
chamber.

The film and target compositions were determined by Energy Dispersive X-ray spectroscopy (EDX) using a
JEOL 840A Scanning Electron Microscope (SEM). The EDX measurements have been performed without Ni-Mn-
Ga standard, leading to an accuracy on the quantitative compositions of 2 at.%. The accuracy on the relative
compositions is less than 0.5%. This has been verified by realizing three EDX analyses in spot mode and three EDX
analyses in average mode for each film. The analyses in average mode were performed using a magnification of 1
kX. Structural characterizations were made using X-Ray Diffraction (XRD). Measurements have been carried in a
four-circle instrument (Seifert MZ V) using the copper K, radiation and with an optic (Xenocs) at the output of the
source allowing a low horizontal divergence (0.06°) of the X-ray beam. The diffractometer was equipped with a rear
mono-chromator in order to enhance the signal to noise ratio. Alignments of the samples have been realized using
the (002) reflection of the MgO substrate. It allows probing crystallographic orientations of all Ni-Mn-Ga phases in
absolutes coordinates, the single crystalline substrate acting as a reference system [19]. 6-20 scans have been
measured for tilt angle y ranging from zero to ten degrees at two in-plane rotation angles ¢ selected with respect to
the known epitaxial relationship between the substrate and austenite. The microstructures were analyzed using
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various microscopy techniques. Optical microscopy with polarized light (Zeiss microscope equipped with a
Hamamatsu ORCA-ER digital camera) has been used to investigate the surface macro-twinned domains. The
surface micro-twins have been characterized using the secondary electron (SE) detector of a Field-Emission
Scanning Electron Microscope (FESEM Zeiss Ultra +: 3kV, 3mm, 10kX).

3. Compositions versus RF-power on manganese target

The multi-target sputtering reactor allows an independent control of the power applied on each target. In order to
optimize the DC-power applied on the ternary target, different powers have been tested for a fixed deposition time
of one hour and film thicknesses have been measured by profilometry (not shown). For the deposition parameters
mentioned in the experimental, the ternary NisgMny,Ga,, target gives rise to NiggMn,oGay, films. The difference of
composition between the target and the film can be ascribed to the fact that preferential evaporation of Mn and Ga
occurs during deposition at high temperature [20]. The Ni-rich NigyMn,qGay, composition leads to a high average
valence electron concentration per atom (e/a) slightly above 8.0. In bulk alloys showing well defined inter-
martensitic transitions, this (e/a) factor is thought to be responsible of NM martensite at room temperature [14].
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Figure 1.a.: Elemental compositions as a function of the RF-power applied on the manganese target. Atomic contents of nickel,
manganese and gallium are represented with open-circles, open-squares and open-triangles, respectively. Figure 1.b.: Influence of
the manganese target RF-power on the average valence electron concentration per atom (e/a).

Figure 1.a. represents the elemental compositions Ni, Mn and Ga versus the RF-power applied on the manganese
target. The flux of sputtered manganese atoms increases with the power applied on the manganese target. It leads to
rising up the deposited manganese atomic content whereas the proportions of nickel and gallium decline. Moreover,
figure 1 reveals that the decrease of nickel content is more pronounced than that of gallium. In fact, the composition
of films deposited without power on the manganese target is NiggMnyGayo. This composition contains three times
more nickel than gallium. The proportion of nickel is thus expected to decline three times faster than the gallium
content when applying a power on the manganese target. The linear regressions demonstrate the decline is
0.42at.%/W for Ni and 0.14at.%/W for Ga, agreeing with the previous argument. This particular feature leads to a
linear decrease of the average electron concentration per atom when increasing the applied power on the manganese
target, as shown in figure 1.b. It varies from around 8.0 (no power on the manganese target) down to around 7.8
(30W on the manganese target) with a negative slope of 0.007 (e/at.)/W. An increase of 14M-martensite content at
RT might consequently be expected for increasing manganese target powers.

4. Compositions versus martensite structures

Thomas et al. [11] have demonstrated that in the case of Ni-Mn-Ga films epitaxially deposited on MgO
substrates, a thin austenitic layer persists on the film/substrate interface, even at temperatures below the martensitic
finish temperature of the film volume. The presence of this interfacial austenite layer is due to substrate-induced
constrains which hinder the martensitic transformation at the substrate interface. In fact, the epitaxial relationship of
the deposited austenite (A) on (001)MgO is A(001)[110]/MgO(001)[100], giving rise to a crystallographic
mismatch (\/ZaMgo — ap)lan around 2%. The martensitic transformation from the parent austenite epitaxially
deposited during deposition at high temperature to the martensite phase must accommodate the strain induced by the
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crystal lattice mismatch between the two phases. The transformation path requires an invariant habit plane along
which each cell rotates to restore crystal-lattice continuity across the boundary plane [21]. In order to identify the
martensite phases and determine their orientations compared to that of the substrate, 6-20 XRD-scans were
measured in the 20-range of (400) reflections of Ni-Mn-Ga martensites for tilt angles v ranging from 0° to 10°. The
in-plane rotation angles ¢ have been selected with respect to the known A/MgO epitaxial relationship and twinning
planes of Ni-Mn-Ga martensites, which are of (101) type for the bct cell.
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Figure 2: ¥-dependent XRD 0-20 scans of three selected samples. The compositions are indicated on the figure. XRD-scans of
figures 2.a, 2.c. and 2.e. were realized with the direction of X-Ray beam at 45° to the (100) and (010) edges of the MgO
substrates. XRD-scans of figures 2.b., 2.d. and 2.f. were measured with the direction of X-ray beam parallel to the (100) and
perpendicular to (010) edges of the MgO substrates.

Figure 2 represents the v dependent 6-26 XRD-scans at selected rotation angles of three selected films deposited
for manganese target powers of 5W, 15W and 25W. These powers lead to NisgMn,»Gagg, NissMny,Gagg and
NisoMn3,Gays compositions, respectively. For all compositions, figure 2 demonstrates the presence of (400)
martensite reflections at tilt positions, which are expected from other works on epitaxial films on MgO [10, 11 and
19]. Thus the co-sputtering process does not affect epitaxial growth of austenite at high temperature. All XRD-scans
series show the coexistence of three phases: austenite, 14M-martensite and NM-martensite coexisting at room
temperature, even for the NiggMn,,Ga,, composition (not shown), where the (e/a) factor is maximal, i.e. around 8.0.
The presence of 14M-martensite even at compositions that are expected to give only NM bulk alloys is of particular
interest. In fact, due to crystallography, the NM cells cannot directly accommodate on the underlying austenite by
simple twinning. As discussed in reference [11], accommodation of the martensite on the austenite thin layer occurs
by twinning of the 14M martensite, which possesses a crystallographic axes b equal to that of the austenite cell
parameter. Only four of the six possible variants can adapt on the underlying austenite. The two 14M variants with
b-axis pointing out-of-plane are not allowed by crystallography. According to the previous argument, no (040)
reflections of 14M should be observed in y dependent 6-26 XRD-scans. 14M (040) peaks which are tilted from the
substrate normal by 6° to 7° are indeed observed for all the samples. This discrepancy can be explained by the
formation of secondary twins along the film thickness.

Figure 2.b. reveals the presence of an additional peak at 20 = 53.45° for the NisgMn,,Ga;9 Sample. This peak can
be indexed with a (200) reflection of a cubic NisMn,Gay., secondary phase with a cell parameter of around 3.42 A.
Such Ni-rich secondary phases have already been observed in epitaxial Ni-Mn-Ga films [20]. The orientation of the
(200) planes of the secondary phase, which is quite similar to that of the (004) planes of the NM-martensite is not
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fully understood yet. The formation of Ni;Mn,Ga,., secondary phases is only observed for the samples deposited for
0, 5 and 10W on the manganese target i.e. such secondary phases only form for film compositions exhibiting a large
excess of nickel.

Figure 2 highlights that the 14M-content in the film strongly depends on the film composition, which was
precisely tuned by the co-sputtering process. The co-sputtering process allows increasing the content of the MIR-
active 14M martensite, as verified by using integrated peak intensities of each phase (not shown).

5. Compositions versus twin morphologies

Figure 3 presents the twin surface-morphologies, at different scales, reveled by polarized light and by FESEM
images taken in SE mode.
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Figure 3: Surface-morphologies of macro-domains revealed by polarized light (figures 3.a., 3.c. and 3.e.) and surface-
morphologies of micro-twins by FESEM in SE mode (figures 3.b., 3.d. and 3.f.). Film compositions and scales are indicated on
the figure.

Figure 3.a. shows that no macro-twinned domains are resolved by polarized-light for the NisgMn,,Gayg film. It is
due to the low sizes of macro-twinned domains for this composition. In fact, as highlighted by figure 3.b., the
macro-twins of the NisgMn,,Ga;9 sample are composed of a small number of micro-twins. It explained why no
contrast is observed on figure 3.a. Figures 3.c. and 3.e. bring to light the presence of macro-twinned domains at the
surface level. It should be noted that branching between two macro-domains occurs in MgO [110] type directions.
Figures 3.a., 3.c. and 3.e. clearly bring to light that the macro-twinned domain sizes are affected by the composition,
which was precisely tuned with our co-sputtering process.

Figure 3.b., 3.d. and 3.f. display the micro-twinned domains characterizations, which were carried out by FESEM
in SE mode in order to reveal the surface topography. Figure 3.b., 3.d. and 3.f. demonstrate that all the film surfaces
exhibit pores and terraces (see figure 3.f., a terrace is surrounded for more clarity). For all the films, the FESEM
images of figures 3.b., 3.d. and 3.e. also show areas with a clearer contrast (see the area surrounded in white in
figure 3.d.). At first glance, such areas might be identified as precipitates or impurities. The number and sizes of
such areas increase with the power applied on the manganese target, suggesting that it might be linked to the purity
of the manganese target. Nevertheless, no composition variations have been observed by EDX spot-analyses as well
as EDX-mapping of the film (not shown). Moreover, the content of impurities in the manganese target is only 0.05
at.%, being mainly of sulphur (240 ppm). It is more likely that such areas with clearer contrast belong to out-grown
grains. In fact, the deposition speed increases from 1 um/h (OW on the manganese target) to 1.2 pm/h for (30W on
the manganese target), explaining why the content of out-grown grains increases with the power applied on the
manganese target.
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6. Conclusions

A batch of epitaxial Ni-Mn-Ga films deposited on single-crystalline MgO by co-sputtering of a Ni-Mn-Ga
ternary target and a pure manganese target has been studied. The co-sputtering process allows a precise control of
the film compositions, keeping the epitaxial growth of Ni-Mn-Ga austenite during deposition at high temperature.
By varying the applied RF-power on the manganese target, film compositions were varied from NigoMnyGayg (N0
power on the manganese target) to NisgMngsGage (30W on the manganese target). XRD four-circle measurements
have revealed that all the films are crystallized in the martensitic state at room temperature. Every sample of the
studied batch exhibits co-existence of an austenite layer, 14M-martensite and NM-martensite. Results demonstrate
that the 14M-content of the film, which is a MIR-active martensite, increases with the applied power on the
manganese target. Microstructure characterizations highlight that both micro-twins and macro-twinned domains
morphologies are affected by the composition change, the sizes of both type of twin increasing with the power
applied on the manganese target. Thus, presented results demonstrate how helpful might be the co-sputtering
process in Ni-Mn-Ga epitaxial films development.
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A large inverse magnetocaloric effect has been observed in a NiysCosMnjs; 5Iny, 5 single crystal at
room temperature. Magnetothermal measurements performed at different magnetic fields reveal
a nonmagnetic to ferromagnetic transition correlated with the austenite-martensite phase
transformation. The Heusler single crystal shows a large entropy change of 30 J/Kg K at an applied
magnetic field of 7 T during the first-order magnetostructural transition at 355 K. It leads to a net
refrigerant capacity of 267 J/Kg at 7 T, which is very encouraging for magnetic refrigeration
applications. © 2010 American Institute of Physics. [doi:10.1063/1.3372633]

The magnetocaloric Effect (MCE) that results from the
application or removal of a magnetic field to a magnetic
material is characterized by the coupled variations of two
quantities: the isothermal entropy change AS and the adia-
batic temperature change AT,4. The efficiency of such envi-
ronmental refrigeration concept has been demonstrated in
various material systems.l_7 A major effort has been brought
for several years to develop the magnetic refrigeration, due
to its many advantages as compared to gas refrigeration
systerns.8 The observation of large magnetic-field-induced
strains in Ni-Mn-Ga and Ni-Mn-X (X=In, Sn, and Sb)
alloysg’10 correlated with other interesting effects, like the
existence of a large inverse MCE,G’“_13 has motivated a large
interest in these Heusler alloy systems. Among Heusler Ni—
Mn-X (X=In, Sn, and Sb) alloy systems, Ni-Co-Mn-In is
extensively studied because of the first-order magnetic tran-
sition from ferromagnetism to antiFerromagnetism (AF) or
nonmagnetism, during the martensite-austenite (M-A) trans-
formation. This suggests the potential of Ni—-Co—Mn—In
alloys as magnetocaloric (MC) materials.'* The entropy
change (AS) of this Heusler system is comparable to those of
the GdsSi,Ge,,' MnAsSb,? and La(Fe,Si),; (Ref. 4) alloys,
known as potential MC materials and currently investigated
for magnetic refrigeration applications. In this study, we re-
port on a NiysCosMns; sIn;, s Heusler single crystal showing
a high entropy change above 300 K over a large temperature
range. AS was determined using the Maxwell and Clausius—
Clapeyron relationships because both determination methods
are commonly used for systems with first-order magneto-
structural transitions. The high calculated value of the refrig-
erant capacity (RC) obtained in such Heusler systems is
compared to other MC materials.

Starting from stoichiometric alloys prepared by induc-
tion melting, NiyzsCosMns3; sIny, 5 single crystals were grown
with success using the Bridgman technique. Hard x-ray dif-
fraction studies at a temperature 7=423 K (austenite state)
have shown that the as-grown crystal is of quite good quality
with a mosaic distribution close to 15 arc minutes. In addi-
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tion, no strong variation in the mosaic distribution has been
observed when applying to the sample several thermal cy-
clings between 300 and 423 K. Alloy and single crystal com-
positions were determined by Energy Dispersive Spectros-
copy. Magnetization versus temperature (4-550 K) and
magnetization loop (0-7 T) measurements were performed
using an extraction type magnetometer.
Thermomagnetization curves at 0.2 and 7 T are shown
on Fig. 1. The Curie temperature was determined as T,
=411 K by the derivative method. The characteristic tem-
peratures of the martensitic and reverse transformations were
determined by a conventional tangential method from the
measurement at 0.2 T. The martensitic transformation begins
at Mg=378 K and finishes at M=358 K. The starting and
finishing temperatures of the reverse transformation are Ag
=368 K and Ar=383 K, respectively. By applying a mag-
netic field of 7 T, the transformation temperatures decrease
of about 17 K. At this magnetic field, the magnetization of
91 A m?/kg for the parent phase decreases strongly down to
5 A m?/kg when transforming into the martensite phase.
This magnetization jump (AM) behavior is interesting for
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FIG. 1. Temperature dependence of the magnetization in magnetic fields of
0.2 and 7 T. The inset shows the thermomagnetization curve down to 4.2 K.
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FIG. 2. (Color online) Isothermal magnetization loops for selected values of
the temperature. The inset shows both the first magnetization process and
the hysteretic loop at 7=370 K.

MC properties as described in the following parts. The high
AM Dbetween both phases is due to the good composition
homogeneity and the low structural defect concentration in
the sample. Indeed the slow cooling rate applied during the
crystal growth ensures a homogeneous occupancy of Mn
sites with respect to the crystallographic cell structure, i.e.,
with respect to the Mn sublattice responsible for the AF
exchanges.15 Thus, magnetic properties in austenite and mar-
tensite phases lead to a maximum in AM. In opposition,
because of rapid cooling rate during alloy preparation, the
amount of structural defects is higher in polycrystalline
samples. As a result, high values of AM cannot be reached
easily even after annealing at high temperature. It should be
mentioned that the parent phase magnetization at 7 T is com-
parable to those reported by several groups working on Ni—
Mn-X (X=In, Sn, and Sb) systems.6’9’”’l4’16

The magnetization hysteresis loops measured at selected
temperatures in the range 330-405 K are depicted in Fig. 2.
The experiment was performed on heating by varying H
from O to 7 T, then from 7 to —7 T and finally from —7 to
7 T. After each magnetic cycle, the magnetic field was de-
creased to 0 before increasing the temperature. The first mag-
netization process for the selected temperature of 370 K is
represented in the inset of Fig. 2. The large hysteresis is due
to the first order M-A transition and is commonly observed
in other magnetic systems.”’18 It can be seen that the mar-
tensite phase exhibits a very weak magnetic behavior (see
the loop at 330 K on Fig. 2) while the parent phase shows
ferromagnetic behavior (see the loop at 405 K on Fig. 2).
During the transformation, the magnetization loops present a
large hysteresis which is due to the transfer from the marten-
site to the austenite phase by applying the magnetic field.
Such a behavior corresponds to a metamagnetic shape
memory effect in the case of Ni—-Co-Mn-In Heusler
alloyslo’19 and is comparable to the metamagnetic transition
in MnAs and FeSiLa (Ref. 20) although no martensitic trans-
formation occurs in such systems.

Two methods are commonly used for the determination
of entropy variation,

Appl. Phys. Lett. 96, 132501 (2010)
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FIG. 3. (Color online) Temperature dependence of the entropy change AS
for selected values of the applied magnetic field. AS has been determined
using the Maxwell relation.

H
oM
Maxwell method:AS(T,H) = f (—) dH, (1)
. . AM
Clausius — Clapeyron equation:AS = — TATYV (2)
(&)

where AM and AS are, respectively, the difference of mag-
netization and entropy between the martensite and austenite
phases. AT is the transformation temperature shift induced
by a magnetic field change AH. The entropy variation has
been determined from the magnetization curves using the
Maxwell relationship. The temperature dependences of AS
are depicted on Fig. 3 for selected magnetic fields in the
range 0.2-7 T. The high AS of 30 J/Kg K obtained at 355 K
and 7 T demonstrates the potential of the Heusler single crys-
tal as a MC material. The AS were also estimated from the
Clausius—Clapeyron equation, which is currently used for
first order phase transition. Calculations lead to a AS of 30
J/Kg K while cooling (AT=14 K) and 41 J/Kg K while heat-
ing (AT=19 K). In principle, Maxwell equation is not suited
for a first order magnetostructural transition description be-
cause the homogeneity and equilibrium criteria are not satis-
fied. However, the infinite dM/JT can arise only in ideal
first-order phase transitions. In real materials, this quantity is
usually finite, which allows the use of the Maxwell equation
in this case. Caution has to be taken when using the Maxwell
equation for the first-order transition since in some cases the
obtained AS values can be overestimated. Nevertheless, it
should be noticed that in the present work, the entropy varia-
tions determined by both methods are comparable. The en-
tropy change values determined by both equations (Maxwell
and Clausius—Clapeyron relationships) are very close to val-
ues reported by different groups working on Ni—-Mn-X
(X=In, Sn, and Sb) and Ni-Co—-Mn-In systems.é’”_B’Zl_25 It
should be noticed that the large magnetocaloric effect
occurs at a temperature above 300 K, which is very interest-
ing for several cooling applications. In addition, the M(H,T)
loops and consequently AS determination are reproducible,
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FIG. 4. (Color online) Magnetic field dependence of the net RC. Results of
this work are compared to the available published data for Heusler materials
and other MC systems. No indication suggests that the hysteretic losses
were subtracted to the RC data in Ref. 28.

although a long-term cycling stability must be further inves-
tigated.

The strength of this study is that the temperature range
with high AS is larger than 10 K. This yields the high RC
necessary for practical applications. The RC provides an es-
timation of the heat transfer from the cold and the hot sinks

in an ideal refrigeration cycle.%’27 It is defined as,
2
RC= J [AS(T)]andT, 3)
T1

where T1 and T2 correspond, respectively, to the cold and
hot temperatures during the cycle. The RC values were de-
termined from the method developed in Ref. 26 by using
numerical integration of the AS temperature dependence, the
integration limits being the temperatures at half maximum of
the AS peak. From the data presented in Fig. 3, the calcula-
tion leads to a RC of 324 J/Kg at an applied magnetic field of
7 T. In order to estimate the net RC, the average hysteretic
losses must be subtracted to the calculated RC. For H,,,,
=7 T, the average hysteretic losses have been found to be 57
J/Kg from the M(H) cycles. The net refrigerant capacity ob-
tained at 7 T is thus around 267 J/Kg. The net RC values
were determined by this procedure for several selected H,,.
The results obtained above 300 K and reported for both
Heusler materials and other interesting MC systems like
Gd-Ge-Si and La—Fe-Si are summarized in Fig. 4. Since no
indication suggests that the average hysteretic losses were
subtracted to RC in Ref. 28, the net RC presented in this
study are the highest values ever observed in Heusler
coumpounds”’28 and they are slighth/ lower than those ob-
tained for the best MC systems.7’ 3

In summary, a high entropy change AS has been ob-
tained in a NiysCosMns; 5Ing, s Heusler single crystal. More-
over, this entropy change occurs above 300 K over a large
temperature range, leading to a high refrigerant capacity. The
composition homogeneity of such single crystal enhances the
AF exchange in the martensitic phase and induces a large

Appl. Phys. Lett. 96, 132501 (2010)

magnetization difference between the austenite and marten-
site phases. Taking into account the hysteretic losses, the
calculation leads to a high net refrigerant capacity of 267
J/Kg for an applied magnetic field of 7 T. Such value dem-
onstrates the high potentiality of Heusler system as MC ma-
terials operating above the room temperature.

The Magnetometry pole of the Institut Néel is gratefully
acknowledged for the magnetic measurements.
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Abstract

Magneto-Caloric properties were studied both in Ni-Co-Mn-In alloys and single crystals. A large inverse Magneto-Caloric Effect
at room temperature was observed in a Nis;sCosMng; 5Ing, 5 single crystal. A large magnetic entropy change is found in such Ni-
Co-Mn-In single crystal (AS;,,=30 J/KgK) at 355 K and under a magnetic field of 7 T during the first order magneto-structural
transition. The net refrigerant capacity obtained higher than 270 + 25 J/Kg for 7T is very encouraging for magnetic refrigeration
applications.

PACS : 75.30Sg ; 81.30.Kf ; 75.80.+q

Keywords : Magnetocaloric effect, Martensitic transformation, Heusler single crystal

1. Introduction

Magnetic refrigeration has been seriously investigated since several years, particularly due to numerous
advantages compared to gas refrigeration systems [1]. The magnetic refrigeration is based on the MagnetoCaloric
Effect (MCE) that results from the application or removal of a magnetic field to a magnetic material. Such MCE is
characterized by the coupled variations of two quantities: the isothermal entropy change AS and the adiabatic
temperature change AT,q. MagnetoCaloric efficiency has been demonstrated in various material systems [2-8].
Heusler alloy systems such as Ni-Mn-Ga and Ni-Mn-X (X=In, Sn and Sb) [9,10] are of great interest due to large
magnetic field-induced strains correlated with other interesting effects, like the existence of a large inverse MCE
[7,11-13]. Among Heusler Ni-Mn-X (X=In, Sn and Sb) alloy systems, Ni-Co—Mn-In is extensively studied because
of the first-order magnetic transition from ferromagnetism to AntiFerromagnetism (AF) or non magnetism, during
the Martensite-Austenite (M-A) transformation. This suggests the potential of Ni—-Co—Mn-In alloys as

* Corresponding author. Tel.: +33 476881211; fax: +33 476881280.
E-mail address:daniel.bourgault@grenoble.cnrs.fr
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MagnetoCaloric (MC) materials [14]. The entropy change (AS) of this Heusler system is comparable to those of the
GdsSi,Ge; [2], MnAsSb [3] and La(Fe,Si);5 [5] alloys, known as potential MC materials and currently investigated
for magnetic refrigeration applications. In this study, we compare the results in entropy change (AS) and Refrigerant
Capacity (RC) obtained in alloys and single crystals. The NissCosMng;sIng,s single crystal shows a high entropy
change AS above 300K over a large temperature range.

2. Experimental

NissCosMng;slng, 5 alloy was prepared by induction melting. Samples were cut from the quenched alloy for
characterization and single crystals were grown from the rest of the alloy with success using the Bridgman
technique. For the alloy and the single crystal, a composition of NissCosMns;sIng, s was determined by Energy
Dispersive X-ray spectroscopy.

Hard X-ray diffraction studies at a temperature T = 423 K (austenite state) have shown that the as-grown crystal is
of good quality with a mosaic distribution close to 15 arc minutes. In addition, no strong variation in the mosaic
distribution of the sample has been observed when applying several thermal cyclings between 300 K and 423 K.
Magnetization versus temperature (300K-550K) and magnetization loop (0-7T) measurements were performed
using an extraction type magnetometer.

Electrical resistivity properties were measured with the four probes method. The sample was cut to 3*2*0.5 mm®
dimension. The current injected for the measurement was 50 mA and the distance between voltage taps was 1 mm.
Samples were inserted in a cryostat working at regulated temperatures between 77K and 500K.

3. Results and discussion

Figure 1 shows the electrical resistivity versus temperature curve between 290 K and 400K for
NissCosMns7 51Ny, 5 single crystal. The Martensitic-Austenitic (M-A) and A-M temperature transformation occur at a
temperature Ty.a= (As + Af)/2 = 362 K for heating variation and Ty = (Ms + Mf)/2 = 351 K for cooling variation.
Ms, Mf, As and Af correspond respectively to Martensitic start, Martensitic finish, Austenitic start and Austenitic
finish. The transition width is of about 15 K. In inset is represented the resistivity versus temperature for the alloy
with the same composition. It can be noticed that the resistivity of the austenitic and the martensitic phases of the
alloy are higher than those of the single crystal. The alloy grain boundaries contribute for a large part to the
resistivity increase.
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Figure 1: Resistivity versus temperature curve for the NissCosMnszsing,s single crystal for heating and cooling
variations. In inset, is shown the variations for Ni;sCosMns; sIng, 5 alloy.
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Thermomagnetization curves for H=200mT and 7T are shown on figure 2a. The Curie temperature was
determined as Tc=411 K by the derivative method. From the measurement at 0.2T, the transformation temperatures
Ms, Mf, As and Af, determined by the tangent method, are respectively 378K, 358 K, 368 K and 383 K. Such values
confirm the M-A temperature transformation determined by electrical measurements. In figure 2a, only the heating
variations are shown for single crystal and alloy. Although the transformation temperature is the same for single
crystal and alloy, the magnetization difference of the austenitic and martensitic phases changes from the alloy to the
single crystal. At 7T, the magnetization of 85 Am?/kg for the parent phase of the single crystal decreases strongly
down to 5 Am?kg when transforming into the martensite phase. This magnetization jump (AM) behavior is
interesting for MC properties. The high AM between both phases is due to the good composition homogeneity and
the low structural defect concentration in the single crystal. Indeed the slow cooling rate applied during the crystal
growth ensures a homogeneous occupancy of Mn sites with respect to the crystallographic cell structure, i.e. with
respect to the Mn sub-lattice responsible for the AF exchanges [15]. In Mn based Heusler alloys, magnetic moments
is concentrated at the Mn atoms and the magnetic interaction strongly depends of the Mn atomic distance.
Consequently, the strength of the magnetic interaction is disturbed by the change in the Mn-Mn distance particularly
when structural disorder exists at the lattice scale. Thus, magnetic properties in austenite and martensite phases lead
to a maximum in AM. In opposition, because of rapid cooling rate during alloy preparation, the amount of structural
defects is higher in alloys. As a result, high values of AM cannot be reached easily even after annealing at high
temperature for polycrystalline samples.
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Figure 2 : a) Temperature dependence of magnetization at H=0.2T and H=7T for NissC0sMns;5Iny, 5 single crystal
(in red) and alloy (in blue). b) Isothermal magnetization loops for NigCosMng;sing,s single crystal for selected
temperature values.

Figure 2b shows the M (H) curves for the single crystal for different temperatures when heating the sample from
330K up to 405K with maximum magnetic field of 7T. Isothermal M (H) measurements were performed by varying
H from 0 to 7T, then from 7T to -7T and finally from -7T to 7T. The large hysteresis is due to the first order M-A
transition and is typically observed in other magnetic systems [17,18].

It can be seen that the curves for 330 K (in the martensite phase), and 405 K (in the austenite phase) exhibit
respectively weak magnetic and ferromagnetic behaviors. However the hysteresis observed for 365 K is due to the
transfer from the martensite phase to the austenite phase by applying the magnetic field. Such a behavior
corresponds to a metamagnetic shape memory effect in the case of Ni-Co-Mn-In Heusler alloys [10,19] and is
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comparable to the metamagnetic transition in MnAs and FeSilLa [20] for which very interesting magnetocaloric
properties have been reported.

The entropy variation has been determined from the magnetization curves using the Maxwell relationship, as

’
AS (T,H) = | (aa_'\T/lj dH )
H

0

The entropy versus temperature for single crystal and alloy for H,,.x = 2T, 5T and 7T are shown on figure 3a. It
should be noted the high value of 30 J/KgK obtained for 355 K at 7T in the single crystal compared to 10 J/KgK for
the alloy at the same temperature and magnetic field (see figure 3b). The values determined for the single crystal are
comparable to those reported by different groups working on Ni-Mn-X (X=In, Sn, Sb) and Ni-Co-Mn-In systems
[7,11-13,20-23], but it should be noticed that such magnetocaloric performance occurs at a temperature above 300 K
which is very interesting for several cooling applications.
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Figure 3 a) : Temperature dependence of the entropy variation AS for selected values of applied magnetic field for
NissCosMns37 51Ny, 5 single crystal (in red) and alloy (in blue). AS has been determined using the Maxwell relation.

b) : Entropy variation AS versus maximum magnetic field applied to the NissCosMns7sing, s single crystal (in red)
and alloy (in blue).

The Refrigerant Capacity (RC) provides an estimation of the heat transfer in an ideal refrigeration cycle [26,27].
It depends of the AS versus T curve and is defined as

T2
RC = [(AS(T)),,dT 0
T1

where T1 and T2 correspond respectively to the cold and hot temperatures during the cycle. From the data presented
in figure 4, the calculation leads to a RC of 324 J/Kg at an applied magnetic field of 7 T. According to the different
accuracy estimations, the RC is calculated with an accuracy of £9 %. The net RC obtained by subtracting the
average hysteretic losses (54 J/Kg from the M (H) cycles) leads to 270 £ 25 J/Kg at 7T. Such values presented here
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for the single crystal are the highest values ever observed in Heusler coumpounds [11,28] and they are slightly
lower than those obtained for the best MC systems [8,29-31].

4. Conclusions

Large entropy change AS has been obtained in Nis;sCosMns;sing, s single crystal for Heusler systems in a large
temperature window above 300K. Compared to alloys for which magnetization difference of the martensitic and
austenitic phases is lower, the Mn atomic distance homogeneity of the single crystal enhances the AF exchange in
the martensitic phase and induces a large magnetization difference between austenitic and martensitic phases. For
the single crystal, the high net refrigerant capacity estimated taking into account hysteretic losses is about
270 = 25 J/Kg for 7T. Such value shows the high potentiality of Heusler system as MC materials for temperature
window above 300K.
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RESUME:

Un fort effet magnétocalorique inverse est observé dans le matériau de composition NissCosMns75In425
monocristallin. Des mesures thermomagnétiques montrent un changement d'état magnétique corrélé a la
transformation structurale martensite-austénite de ces composés du systéme Heusler. La variation
d'entropie déterminée par l'équation de Maxwell est de 30J/KgK a 7T et 350K. La capacité de
refroidissement calculée aprés soustraction des pertes hystérétiques est de l'ordre de 270J/Kg. Ces
résultats montrent les fortes potentialités du systéme Ni-Co-Mn-In comme matériaux magnétocaloriques au-
dela de la température ambiante.

MOTS-CLES : Effet magnétocalorique, Transformation martensitique, Monocristal d’Heusler

1 Introduction

La réfrigération magnétique est particulierement étudiée depuis quelques années du fait de nombreux
avantages qu’elle posséde par rapport aux systémes de réfrigération classiques [1].La réfrigération
magnétique est basée sur I'Effet Magnéto-Calorique (EMC ) qui résulte de I'application ou de I'abaissement
d’'un champ magnétique a un matériau magnétique. Cet EMC est caractérisé par la variation couplée de
deux grandeurs : La variation d’entropie isotherme AS et la variation de température adiabatique AT,q4. A ce
jour, l'efficacité du principe magnéto-calorique a été démontrée dans différents types de systémes [2-8].

Les alliages de type Heusler Ni-Mn-Ga et Ni-Mn-X (x=In, Sn et Sb) [9,10] sont d’'un grand intérét de par leurs
propriétés de déformation par le champ magnétique mais aussi grace aux forts effets magnéto-caloriques
observés trés récemment [7,11-13]. Parmi les systemes de type Ni-Mn-X (X=In, Sn and Sb), Ni-Co—Mn-In
est particulierement étudié du fait de la transition magnétique du premier ordre ferromagnétique-
AntiFerromagnétique (AF) ou non magnétique qui se produit lors de la transformation Martensite-Austénite
(M-A). Ceci conduit a des EMC élevés pour certaines compositions du systtme Ni—-Co—Mn—In [14]. Les
variations d’entropie AS de ces Heusler sont comparables a celles obtenues dans les alliages de type
GdsSi,Ge, [2], MnAsSb [3] et La(Fe,Si)i3 [5], bien connus pour leurs potentialités en réfrigération
magnétique. Dans cette étude, nous comparons les variations d’entropie AS obtenues dans des alliages et
des monocristaux de type Ni—~Co—Mn—In. Un monocristal de composition NiysCosMn375ln425 entraine un fort
AS au-dela de 300 K sur une large fenétre de température.

2 Détails expérimentaux :

Environ 1,5 kg d’alliage de composition Nis;sCosMn3;zslnio5 a été préparé par la technique de fusion par
induction (figure 1). Des échantillons ont été découpés dans l'alliage trempé et la croissance, par la
technique de Bridgman, du reste de lalliage a permis d’obtenir des monocristaux de dimensions
millimétriques. Les compositions des alliages et des monocristaux ont été vérifiées par analyse dispersive en
énergie (EDS pour Energy Dispersive X-ray Spectrometry).

La diffraction aux X-durs a ensuite été réalisée sur les échantillons monocristallins a une température de
T=423K (état austénitique). Les spectres montrent un degré de cristallinité important avec une distribution
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mosaique de 15 arc minutes. Cette distribution mosaique ne varie par ailleurs pas lorsque des cycles
thermiques entre 300K et 423K sont appliqués au monocristal.

Des cycles d’aimantation M (H) jusqu’a 7T ainsi que des courbes d’aimantation M (T) entre 300K et 550K
ont été réalisés grace a un magnétométre a extraction.

.....

Les propriétés de résistivité électrique ont été déterminées avec la méthode des 4 pointes. Les dimensions
des échantillons préparés pour la mesure ont été 3*2*0.5 mm®. Le courant injecté dans I'échantillon a été de
50mA et la distance entre les contacts de 1 mm. Les échantillons ont été insérés dans un cryostat
permettant une régulation entre 77K et 500K.

3 Résultats et discussion

La figure 2 montre la variation de la résistivité en fonction de la température entre 290K et 400K pour un
monocristal de composition NigsCosMn3z5Ins05. Les températures de transformation Martensite-Austénite (M-
A) et Austénite-Martensite (A-M) se produisent a Ty.a= (As + Af)/2 = 362K au cours du chauffage et Ta.
m= (Ms + Mf)/2 = 351K au cours du refroidissement. Ms, Mf, As et Af correspondent respectivement a
Martensite start, Martensite finish, Austénite start et Austénite finish. La largeur de transition est d’environ
15K. En écart, est représentée la courbe p(T) pour l'alliage. Les résistivités électriques de I'alliage de I'état
martensitique et austénitique sont supérieures a celles du monocristal, les joints de grain dans lalliage
contribuant grandement a cet effet.

0,3 ‘ ‘

Mf

0,25 - :

0,15 | Eos | .

p (mQ cm)

) 30 340 %0 30 400
0,1+ T(K) .

i=50mA

Ms Af

5 | | | | |
280 300 320 340 360 380 400
T(K)

Figure 2: Résistivité en fonction de la température pour un monocristal NizsCosMns;slngsau cours du
chauffage et du refroidissement. En encart, la courbe pour I'alliage de méme composition.

Les courbes d’aimantation en fonction de la température pour H=200mT et H=7T sont montrées sur la figure
3a. La température de Curie est de Tc=411K. Des mesures effectuées sous 200mT, les températures de
transformation Ms, Mf, As et Af déterminées par la méthode des tangentes sont respectivement de 378K,
358 K, 368 K et 383 K. Ces valeurs sont proches de celles déterminées par les mesures électriques. Sur la
figure 3a n’est représentée que la variation de I'aimantation au cours du chauffage pour I'alliage et pour le
monocristal. Bien que les températures de transformation soient les mémes entre alliage et monocristal, les
aimantations dans I'état austénitique et martensitique sont en revanche différentes. A H=7T, I'aimantation de
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I'état austénitique pour le monocristal est de 85 Amz/kg et décroit jusqu’a une valeur de 5 Amz/kg aprés
passage dans I'état martensitique. Ce saut d’aimantation (AM) est intéressant pour des propriétés magnéto-
caloriques. Cette grande différence d’aimantation entre les phases martensite et austénite est liée a la
grande homogénéité en composition et aux faibles concentrations en défauts rencontrés dans le
monocristal. En effet, la faible vitesse de refroidissement appliquée pendant la croissance assure une
homogénéité du taux d’occupation des sites Mn de la maille cristallographique, le sous réseau Mn étant
grandement responsable des échanges AF [15]. De ce fait, les propriétés d’interactions magnétiques des
phases austénite et martensite conduisent a un fort AM. Par contre, de par la trempe effectuée pendant la
préparation de lalliage, la quantité de défauts structuraux obtenus dans l'alliage est beaucoup plus
importante. La différence d’aimantation entre les phases martensite et austénite est par conséquent plus
faible pour les alliages que pour les monocristaux. Des recuits effectués sur les alliages n’ont d’ailleurs pas
permis d’augmenter ce AM.

100 T T T T T T T T T T T T T T T T T T 80 7‘ T T
. I Monocristal{ i:jio " ~ &0 | —=—T=330K ]
Q 80 L > —8— H=200 mT; g r T T=365K
S [ Npiage{ &~ 40 —T=405K ]
e I | S :
<L 60+ | < 20; ]
|- C :
& | S 0
i) =l
®© 40 8 20f ]
e = L
c &
© . 40 [ ]
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< | << 60| .
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Figure 3 : a) Aimantation en fonction de la température pour H=200mT et H=7T pour un monocristal
(en rouge) et un alliage (en bleu) de composition Nis;sCosMnas;sing,s. b) Courbes M(H) pour un
monocristal de composition NigsCosMns7slngs s a différentes températures.

La figure 3b montre des cycles M(H) d’un monocristal de composition Nis;sCosMns75lny,5 pour différentes
températures en chauffant celui-ci de 330K a 405K. Les cycles ont été effectués en variant le champ
magnétique appliqué de 0 a 7T, puis de 7T a -7T et finalement de -7T a 7T. On observe une hystérésis sur
la courbe a 365K liée a une transition du premier ordre qui est typiquement observée dans d’autres
systémes magnétiques [17,18].

Le cycle a 330K (dans I'état martensite) et celui a 405K (dans I'état austénite) présente un comportement
respectivement faiblement magnétique et ferromagnétique. Cependant I'hystérésis obtenue a 365K est due
au transfert de I'état martensitique vers I'état austénitique par application d’'un champ magnétique. Ce
comportement correspond a un effet mémoire de forme métamagnétique pour les systémes de type Heusler
Ni-Co-Mn-In [10,19] et est comparable aux transitions métamagnétiques dans les composés MnAs et FeSiLa
[20] dans lesquels des propriétés magnéto-caloriques élevées ont été reportées.

Deux méthodes sont généralement utilisées pour déterminer la variation d’entropie :

H
La méthode de Maxwell : AS (T,H) = J (aﬂj dH Q)
o VOT Jy

AM

(o)

(2)

L’équation de Clausius Clapeyron : AS = —
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ou AM et AS sont respectivement la différence d’aimantation et d’entropie entre les phases martensite et
austénite. AT correspond au déplacement de la température de transformation induit par un changement de
champ magnétique AH. La variation d’entropie a été déterminée a partir des courbes d’aimantation en
utilisant la relation de Maxwell. La dépendance en température de AS pour des champs magnétiques
maximum compris entre 200mT et 7T est montrée figure 4a pour le monocristal et figure 4b pour I'alliage.

40HH\HH\HH\HH\‘),\H\HH 407““\““\““\““
L T Hmax=0.2T] i —X—H =T
19 Hyax=0.5T] AN
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Figure 4 : Variation d’entropie en fonction de la température d’un monocristal (a) et d’'un alliage (b)

de composition NissCosMns;sing, s pour des champs magnétiques maximum appliqués de 0.2mT a
7T.

Des valeurs importantes de AS (30J/KgK) sont obtenues pour le monocristal alors que I'alliage présente des
valeurs plus faibles proches de 10J/KgK pour le méme champ magnétique et la méme température (figure
5).

Les 30 J/KgK obtenus a 355K sous 7T démontrent les fortes potentialités des cristaux Heusler comme
matériaux magnéto-caloriques.
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Figure 5: Variation d’entropie en fonction du champ magnétique maximum appliqué a un
monocristal (en rouge) et a un alliage (en bleu) de compaosition Nis;sCosMnz7singss.

AS a également été déterminé a partir de I'équation de Clausius-Clapeyron, qui est habituellement utilisée
pour les matériaux présentant des transitions du premier ordre. Les calculs conduisent a des valeurs de
I'ordre de 30 J/KgK au cours du refroidissement (AT=14K) et de 41 J/KgK au cours du chauffage (AT=19K).

L’équation de Maxwell ne convient généralement pas dans le cas des transitions magnéto-structurales du
premier ordre du fait des criteres d’homogénéité et d’équilibre non remplis. Cependant, la dérivée infinie
dM/AT n’est vraie que pour des transitions du premier ordre idéales. En réalité, cette quantité est toujours
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finie et I'équation de Maxwell peut alors s’appliquer. On notera cependant que les valeurs de AS
déterminées par les deux méthodes sont comparables et assez proches de celles obtenues dans les
différents systémes de type Ni-Mn-X (X=In, Sn, Sb) et Ni-Co-Mn-In [6,11-13,21-24] mais aussi qu’elles se
situent a des températures supérieures a 300K et sur une large fenétre de température.

Le second point important de cette étude concerne par conséquent le pouvoir de refroidissement RC
(Refrigerant Capacity) des matériaux Heusler monocristallins.

RC fournit une estimation du transfert thermique dans le cas d'un cycle de réfrigération idéal [26,27]. Il
dépend de la variation de AS en fonction de la température et est défini comme ceci :

RC = Tf(AS(T ). AT

ou T1 et T2 correspondent aux températures froide et chaude pendant le cycle. A partir des données
présentées sur la figure 4a, le calcul conduit a un RC de 324 J/Kg pour un champ magnétique appliqué de
7T. Le RC corrigé obtenu aprés soustraction des pertes hystérétiques moyennes (54 J/Kg calculées a partir
des cycles M(H)) conduit a 270J/Kg sous 7T. Cette valeur (figure 6) est 'une des plus élevées obtenues
dans les systémes Heusler [11,28] et est légérement plus faible que celles publiées dans les meilleurs
matériaux magnéto-caloriques [8,29-31].
400 [ @ Thiswork
350 £ Ni-Mn-n Sharmaetal. ﬁ
[ @ Ni-Mn-InZhangetal. < u
a 300 [ O Gd-Ge-Si Shull et al. Ve
e [ A Gd-Ge-Si-Fe Provenzano et al.
3

250 [ & La-Pr-Fe-Co-Si Shen etal. 7 ]
. .
& Gd-Ge-Si-Sn Zhang et al.-,,« ™

4 6
Hmax (T)

Figure 6: Pouvoir de refroidissement corrigé des pertes hystérétiques (RC net) en fonction du
champ magnétique appliqué pour un monocristal NissCosMnszsing,s. Les résultats (this work en
rouge) sont comparables a ceux obtenus par d’autres groupes sur des échantillons de type Heusler.
A notre connaissance, les données de la référence 28 (Zhang et al.) sont reportées sans soustraction
des pertes hystérétiques.

Conclusion :

Une forte variation d’entropie AS a été obtenue dans des monocristaux Heusler de composition
NissCosMn375lnq25 sur une large fenétre de température au dessus de I'ambiante. Par comparaison aux
alliages pour lesquels la différence d’aimantation des phases martensite et austénite est plus faible,
’homogénéité en composition des monocristaux améliore les échanges AF dans I'état martensitique et
conduit & des variations d’entropie de l'ordre de 30 J/KgK. Pour les monocristaux, le pouvoir de
refroidissement corrigé des pertes hystérétiques est de I'ordre de 270J/Kg a 7T. Ces valeurs montrent les
potentialités des matériaux de type Heusler dans le domaine de la réfrigération magnétique a des
températures supérieures a 300K.
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Résumé

Les matériaux actifs appliqués actuellement, comme les piézoélectriques et les
magnétostrictifs, peuvent respectivement changer leur forme par I’application d’un champ
électrique, et d’un champ magnétique. La portée des allongements relatifs de ces matériaux,
est typiquement de I’ordre de 0,1%.

En 1996, un nouveau mécanisme fondamental d’actionnement a été découvert dans la phase
martensite d’alliages magnétiques a mémoire de forme. Dans les monocristaux d’alliages Ni-
Mn-Ga, I’optimisation de ce nouvel effet mémoire de forme a conduit, en 2002, a
I’observation d’allongements relatifs qui atteignent 10%. De telles déformations sont liées au
réarrangement, induit magnétiquement, de la structure martensitique maclée. De plus, elles
ont été observées sous des champs magnétiques relativement faibles, inférieurs au tesla. Grace
a la combinaison unique d’une trés grande déformation, d’une haute densité d’énergie, et
d’une fréquence d’actionnement magnétique qui est relativement élevée, les alliages
magnétiques a mémoire de forme ouvrent la porte a de nouvelles applications, qui ne peuvent
pas étre réalisees avec les matériaux actifs classiques.

En collaboration avec Schneider Electric, et dans le but d’utiliser le potentiel élevé de
miniaturisation de I’effet mémoire de forme magnétique, les recherches se sont concentrées
sur la réalisation de films Ni-Mn-Ga dans ce travail de thése. Les recherches menées se sont
articulées autour de deux grands axes. L’étude s’est dans un premier temps focalisée sur la
recherche d’un procédé, qui permet la libération de films Ni-Mn-Ga, avant le recuit a haute
température. Une deuxieme part des investigations s’est concentrée sur I’obtention et I’étude
de films Ni-Mn-Ga déposés épitaxiallement.

Une solution innovante, directement inspirée des techniques de la micro-électronique, a été
développée pour libérer des films Ni-Mn-Ga. Un travail d’élaboration conséquent a été réalisé
et a abouti a I’obtention de films libres polycristallins a texture de fibre, qui possédent des
propriétés magnétiques comparables aux massifs, et qui présentent des transformations
martensitiques réversibles.

Un deuxieme axe de recherche s’est concentré sur I’élaboration et I’étude de films Ni-Mn-Ga
déposés épitaxiallement. La encore, un travail important d’élaboration a di étre mené. Afin de
contréler précisément la composition des films déposes épitaxiallement sur MgO (001), un
procédé de copulvérisation a été développé. L’effet mémoire de forme magnétique des
alliages Ni-Mn-Ga, se produit uniqguement dans certaines phases martensites modulées, dont
la nature est encore énormément débattue aujourd’hui. Nous verrons que I’analyse détaillée
des structures et textures de nos films déposés épitaxiallement, a permis de mieux comprendre
la nature des martensites modulées des alliages Ni-Mn-Ga. De plus, dans nos films, les
champs d’activation du réarrangement de la martensite maclée sont de seulement quelques
centiemes de tesla, nettement inférieurs a ceux rapportés dans les matériaux massifs. Ce
résultat relance fortement I’intérét d’utiliser des films dans la réalisation d’actionneurs
utilisant I’effet mémoire de forme magnétique.

Mots Clés

Alliage Magnétique a Mémoire de Forme (AMMF), Ni-Mn-Ga, pulvérisation cathodique

magnétron, couche mince, croissance epitaxiale, modulations d’adaptation



Abstract

Currently applied active materials, like piezoelectrics and magnetostrictives, can change their
shape by applying an electric field and a magnetic field, respectively. The range of relative
length changes of these materials is typically around 0.1%.

In 1996, a new fundamental actuation mechanism has been discovered in the martensite phase
of special magnetic shape memory materials. In Ni-Mn-Ga single crystals, optimization of
this new shape memory effect has led, in 2002, to the observation of relative length changes
reaching 10%. Such deformations are related to the magnetic-induced rearrangement of the
twinned martensite structure and were observed under relatively weak magnetic fields, less
than one tesla. Through the unique combination of a very large deformation, a high energy
density, and a relatively high frequency of magnetic actuation, magnetic shape memory alloys
open the door to new applications, that cannot be achieved with conventional active materials.

In collaboration with Schneider Electric, and in order to use the high potential’s
miniaturization of the magnetic shape memory effect, the research focuses on deposition of
Ni-Mn-Ga films in this thesis. The research will revolve around two main axes. The study
was initially focused on finding a method that allows the release of Ni-Mn-Ga films, before
annealing at high temperature. A second part of the investigations focused on obtaining and
studying epitaxially grown Ni-Mn-Ga films.

An innovative solution, directly inspired by the techniques of micro-electronics, has been
developed to release Ni-Mn-Ga films. Synthesis work was therefore carried out and resulted
in the production of polycrystalline free-standing films with a fiber texture, which have
magnetic properties comparable to the bulks and exhibit reversible martensitic
transformations.

A second line of research has focused on obtaining and studying epitaxially grown Ni-Mn-Ga
films. Again, an important work of synthesis has been conducted. To precisely control the
composition of epitaxially grown films on MgO (001), a co-sputtering method has been
developed. The magnetic shape memory effect of Ni-Mn-Ga alloys occurs only in certain
modulated martensites phases, whose nature is still strongly debated today. We will see that
the detailed analyses of structures and textures of our epitaxially grown films, helped to better
understand the nature of modulated martensites of Ni-Mn-Ga alloys. Furthermore, in our
films, activation’s fields of the twinned martensite’s rearrangement are only a few hundredths
of a tesla, far below those reported in bulk materials. This result strongly boosts the interest of
using films in the production of actuators, which use the magnetic shape memory effect.

Keywords

Magnetic Shape Memory Alloy (MSMA), Ni-Mn-Ga, magnetron sputtering, thin layer,

epitaxial growth, adaptive modulations
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