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INTRODUCTION 

 

Dans les installations faisant intervenir des températures élevées (T > 500°C), les 

matériaux métalliques sont exposés en permanence à des atmosphères contenant des espèces 

gazeuses oxydantes et agressives, comme le dioxygène de l’air, la vapeur d’eau, les molécules 

carbonées, etc.  

Dans les pays industrialisés, cette forme de corrosion concerne divers secteurs 

économiques de première importance, tels que la métallurgie, l’industrie chimique, la 

pétrochimie, l’énergie nucléaire, les centrales thermiques, les transports aérien et automobile. 

De ce fait, de nouveaux matériaux ou alliages pouvant résister à des atmosphères agressives 

ont été développés afin de prolonger la durée de vie des installations. La méthode de 

protection principale consiste à former des films d’oxyde à la surface de ces alliages 

métalliques, de façon à ralentir leur oxydation. En d’autres termes, ces couches d’oxyde 

agissent comme une barrière protectrice limitant la diffusion des espèces à l’état solide. 

L’utilisation d’alliages à base fer, cobalt ou nickel contenant du chrome et/ou de 

l’aluminium a connu un essor considérable dans ce domaine car ils développent, en conditions 

d’oxydation à haute température, des couches d’oxyde protectrices constituées de chromine 

(Cr2O3) ou d’alumine (Al2O3). Les alliages chromino-formeurs sont en général mis en œuvre 

pour des températures intermédiaires, comprises entre 500°C et 1000°C, tandis que les 

alumino-formeurs sont utilisés pour des températures plus élevées, allant de 900°C à 1300°C. 

L’établissement d’une couche continue, compacte et adhérente de chromine ou d’alumine 

dépend également des teneurs en chrome et/ou en aluminium présentes dans ces alliages. La 

formation d’une couche de chromine est en général assurée au-delà de 13% en masse de Cr 

tandis-que, pour l’alumine, une quantité de l’ordre de 5% en masse d’Al est suffisante. 

Cependant, en particulier en raison des cycles thermiques que le système métal/oxyde 

peut subir en cours de fonctionnement, les films d’oxyde formés sont le siège de contraintes 

résiduelles importantes. L’amplitude de ces contraintes évolue également de manière 

significative avec les conditions d’oxydation : température, durée, pression partielle de 

dioxygène, vitesses de refroidissement, etc.  

Des phénomènes de relaxation vont alors intervenir lorsque cette amplitude dépasse 

certaines limites critiques. Ces phénomènes de relaxation peuvent conduire directement à un 

endommagement des films protecteurs mais ces films peuvent toutefois conserver leur rôle 

de barrière si la relaxation est consécutive à des déformations de type viscoplastique.  

Il apparaît donc essentiel de déterminer l’origine des contraintes et de comprendre les 

phénomènes de relaxation car ils conditionnent la conservation au cours du temps de 
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l’intégrité des films d’oxyde thermiques et, par conséquent, la durée de vie des matériaux 

métalliques à haute température.  

 

Par ailleurs, au cours des soixante dernières années, un certain nombre d’études ont 

montré que l’addition d’éléments dits réactifs, comme les éléments de terres rares, permettait 

d’améliorer fortement les propriétés protectrices des couches d’oxyde, en particulier de 

chrome. Il est généralement admis que la ségrégation de ces éléments réactifs aux joints de 

grains des couches protectrices entraîne, via une inversion des mécanismes de croissance, une 

réduction des cinétiques d’oxydation, une modification de leur microstructure et, surtout, une 

amélioration remarquable de l’adhérence au substrat. Plusieurs auteurs ont aussi proposé que 

l’addition de ces éléments permette d’améliorer le comportement viscoplastique des couches 

de chromine. Cependant, aucune approche quantitative n’a, à notre connaissance, été 

entreprise à ce jour pour étayer cette dernière hypothèse. 

 

L’objectif principal de ce travail a donc consisté à rechercher une meilleure compréhension 

du comportement viscoplastique des couches minces d’oxyde de chrome dans des conditions 

proches de leur domaine de fonctionnement, i.e. à haute température. Les alliages métalliques 

modèles Ni-30at.%Cr et Fe-47at.%Cr ont essentiellement été utilisés, ce qui a permis de 

poursuivre et compléter les études antérieurement réalisées sur ces deux systèmes. La 

diffraction des rayons X, en particulier sur Rayonnement Synchrotron, et la spectroscopie 

Raman sont les principales techniques qui ont été mises en œuvre pour étudier l’évolution des 

contraintes dans les films de chromine. Une approche à l’échelle microscopique a également 

été menée, par microscopie à force atomique, pour acquérir des informations 

complémentaires sur le mode de relaxation des contraintes. L’influence des éléments réactifs 

yttrium et zirconium sur les propriétés mécaniques (génération des contraintes + mécanismes 

de relaxation) des couches minces de chromine a aussi été étudiée au cours de ce travail. 

 

 

Ce manuscrit comporte 5 chapitres :  

 

Le premier chapitre est consacré à une revue bibliographique généralisée sur la corrosion 

à haute température, i.e. sur les processus d’oxydation des matériaux métalliques, les 

mécanismes de croissance des couches d’oxyde thermique ainsi que sur leur cinétique 

d’oxydation. Les phénomènes de génération de contraintes, leurs origines et les différents 

mécanismes de relaxation sont également présentés. Le rôle des éléments réactifs et leurs 

effets bénéfiques sur l’adhérence des couches d’oxyde thermiques sont aussi discutés. 
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Dans le deuxième chapitre sont présentés les matériaux métalliques d’intérêt à partir 

desquels les couches minces de chromine ont été développées, les différentes techniques 

utilisées pour l’oxydation des substrats (analyse thermogravimétrique, four à moufle, four à 

induction) et les divers outils de mesures mis en œuvre pour la caractérisation et la 

détermination des propriétés mécaniques de ces films d’oxyde (diffraction des rayons X : 

conventionnelle et rayonnement synchrotron, spectroscopie Raman, microscopie à force 

atomique). Les techniques de dépôt et d’implantation ionique permettant d’introduire les 

éléments réactifs en surface et à l’intérieur des substrats métalliques y sont également 

détaillées. 

 

Le troisième chapitre porte, dans un premier temps, sur la détermination des contraintes 

résiduelles dans les films de chromine formés sur les substrats Ni30Cr et Fe47Cr, en utilisant la 

spectroscopie Raman (échelle macroscopique). L’évolution de ces contraintes est quantifiée 

en fonction de la température (800°C, 900°C et 1000°C) et de la durée d’oxydation (3 heures 

et 18 heures). Dans un second temps, la déformation par glissement aux joints de grains (mode 

de relaxation de contrainte) dans ces films d’oxyde de chrome est quantifiée à l’échelle des 

grains par microscopie à force atomique. Une comparaison des résultats obtenus à ceux de la 

littérature est également menée afin d’identifier les différents mécanismes responsables de la 

relaxation des contraintes dans la chromine pour chacun des systèmes étudiés Ni30Cr/Cr2O3 

et Fe47Cr/Cr2O3. 

 

Le quatrième chapitre est dédié à la caractérisation du comportement viscoplastique, 

notamment au fluage diffusion des films de chromine croissant sur les substrats Ni30Cr et 

Ni28Cr.  

Ce mode de relaxation non destructif est étudié en « fixant » la microstructure de la chromine 

à différentes températures initiales et en appliquant, à l’issue de l’établissement de chacune 

d’entre elles, des sauts de température vers des valeurs inférieures. L’utilisation du 

Rayonnement Synchrotron a permis de réaliser de telles expériences et de mettre en valeur 

un tel comportement. 

Le suivi et l’analyse des niveaux de contraintes générées en fonction de ces conditions 

d’oxydation ont permis de confirmer l’activation de la relaxation des contraintes (en isotherme 

et au cours des sauts) par fluage diffusion. Une confrontation entre ces résultats 

expérimentaux et un modèle théorique de fluage est menée pour identifier et ensuite 

quantifier le mécanisme de déformation concerné. Les résultats sont également discutés et 

comparés avec les données existantes. 
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Le cinquième chapitre est consacré à l’étude de l’influence des éléments réactifs sur les 

propriétés mécaniques des films de chromine. Les éléments réactifs étudiés sont l’yttrium sous 

forme d’oxyde (Y2O3) et le zirconium (Zr). En adoptant des conditions d’oxydation similaires à 

celles des alliages non traités (mesure de contraintes résiduelles par spectroscopie Raman, 

étude du glissement aux joints de grains et étude du comportement viscoplastique par 

Rayonnement Synchrotron), les propriétés mécaniques des films minces de chromine ont été 

quantifiées en fonction de la quantité d’élément introduite, sachant que pour chaque élément 

trois différentes doses ont été ajoutées. Les résultats obtenus sont par la suite confrontés à 

ceux des alliages non traités afin de déterminer si la présence de tels éléments améliore le 

comportement viscoplastique des couches d’oxyde de chrome. 
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I. Généralités sur la corrosion à haute température 
 

A. Aspects thermodynamiques 
 

Selon les conditions de température et de pression partielle de dioxygène, un métal peut 

devenir instable vis-à-vis de la formation d’oxyde(s)[1,2]. Afin de déterminer la stabilité 

relative du métal et de l’oxyde, on fait en général appel à la thermodynamique. La réaction 

d’oxydation peut être écrite de la manière suivante : 

 

2
a

b
 M(s) +  O2(g) =

2

b
 MaOb(s) (1. 1) 

 
Où M représente le métal, a et b sont les coefficients stœchiométriques affectés au métal 

et à l’oxydant. 

 

La force motrice pour l’oxydation est définie par la variation d’enthalpie libre de la 

réaction, ΔrG : 

ΔrG = ΔrG0 +  RTln [
aMaOb

2/b

aM
2a/b

PO2

]  (1. 2) 

 

Où ΔrG0 est l’enthalpie libre standard de formation de l’oxyde MaOb, aMaOb

2/b
et aM

2a/b
sont 

les activités respectivement de l’oxyde et du métal.  

 

Lorsque la couche d’oxyde formée ne présente pas d’écart à la stœchiométrie et quand 

le métal et l’oxyde ne sont pas miscibles, ces activités valent 1. PO2
est la pression partielle de 

dioxygène exprimée en bar.  

 

La relation précédente devient alors : 

 

ΔrG = ΔrG0 − RTln (PO2
) (1. 3) 

 
La formation spontanée de l’oxyde n’étant possible que si ΔrG < 0, il faut que la pression 

partielle de dioxygène soit supérieure à la pression de dissociation de l’oxyde (ou pression 

partielle d’équilibre(PO2
)

eq
). 

 

A l’équilibre : ΔrG = 0 et ΔrG0 = RTln (PO2
)

eq
 (1. 4) 

 
Par ailleurs, à une température donnée, la variation d’enthalpie libre standard d’une 

réaction a pour expression : 

ΔrG0 = ΔrH0 −  TΔrS0 (1. 5) 
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Où ΔrH0 et ΔrS0 désignent l’enthalpie et l’entropie standard de la réaction. 

 

A partir des deux relations (1.4) et (1.5), il est possible de relier la température 

d’oxydation à la pression partielle de dioxygène. Deux types de diagrammes peuvent être 

construits :  

 les diagrammes de phase ou diagrammes binaires classiques, 

  les diagrammes d’enthalpie libre, rapportés à une mole d’oxydant et connu sous le 

nom de diagrammes d’Ellingham. 

 

Les diagrammes de phase binaires sont utilisés pour prévoir les différentes phases 

susceptibles d’être formées, en fonction de la pression, de la température et de la composition 

des alliages. 

 

Les diagrammes d’Ellingham représentent les variations avec la température des 

enthalpies libres standard des réactions d’oxydation des métaux purs [3].  

En considérant vérifiée l’approximation d’Ellingham supposant ΔrH0 et ΔrS0 

indépendantes de la température, ΔrG0 devient une fonction linéaire de la température, dont 

la pente correspond à (−ΔrS0) et l’ordonnée à l’origine à ΔrH0. Les changements de pente 

correspondent aux changements de phase du métal ou de l’oxyde. Les diagrammes 

d’Ellingham permettent de comparer aisément la stabilité des oxydes MaOb correspondant 

aux différents métaux, pourvu que les équations aient toutes été écrites relativement à une 

mole de dioxygène.  

 

B. Croissance et cinétiques d’oxydation  
 

1. Mécanismes de croissance des couches d’oxyde thermiques 
 

La formation d’une couche d’oxyde à la surface d’un substrat métallique est un processus 

thermiquement activé, nécessitant des mécanismes de transport de la matière [1, 2, 4].  

Ce transport est rendu possible par la présence de différents types de défauts : ponctuels 

(lacunes et interstitiels), linéaires et plans (joints de grains et dislocations), aussi bien dans 

l’oxyde que dans le métal sous-jacent. La cinétique d’oxydation est par conséquent contrôlée 

par la concentration de ces défauts et leur mobilité.  

La détermination des mécanismes caractérisant la croissance d’une couche peut alors 

être réalisée en suivant le déplacement de ces défauts à travers la couche et vers les interfaces 

respectives, interne (métal/oxyde) et externe (oxyde/gaz). 
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Le processus d’oxydation d’un matériau donné peut être décrit selon les étapes 

suivantes : 

 

 étape d’adsorption et de dissociation des molécules de dioxygène à la surface du 

métal, qui se poursuit par la nucléation de germes d’oxyde à la surface du métal. 

 

 Après ces deux étapes, une fine couche d’oxyde se forme à la surface du métal par 

croissance latérale Une fois cette couche d’oxyde continue, métal et oxyde sont séparés et la 

croissance s’effectue uniquement par diffusion des espèces à l’état solide. 

 

 Selon les espèces majoritaires mises en jeu et leur déplacement, deux modes de 

croissance sont possibles : 

 croissance interne ou anionique : création de particules diffusantes, i.e. anions 

oxydant O2−, à l’interface externe, suivie de la diffusion de ces ions à travers la 

couche vers l’interface interne et incorporation au réseau de l’oxyde, 

 croissance externe ou cationique : création de particules diffusantes (cations 

métalliques) à l’interface interne, suivie de la diffusion de ces ions à travers la 

couche vers l’interface externe et incorporation de ces derniers au réseau de 

l’oxyde. On observe dans ce cas une accumulation de lacunes cationiques à 

l’interface métal/oxyde. 

 
Quand la croissance de la couche d’oxyde se poursuit, d’autres processus peuvent 

intervenir : des cavités ou pores, résultant de la coalescence des lacunes, peuvent se 

développer à l’intérieur de la couche comme dans le métal, ou à leur interface [1, 2]. Leur 

présence est souvent considérée comme critique pour le système (métal/oxyde) car elles 

peuvent conduire jusqu’au décollement de la couche de son substrat. En outre, lorsque les 

contraintes générées sont importantes, des phénomènes de fissuration et d’écaillage peuvent 

se manifester. 

 
Le transport des espèces impliqué dans ces mécanismes de croissance peut s’effectuer en 

volume ou/et via les joints de grains de l’oxyde. La diffusion aux joints de grains est majoritaire 

pour des températures intermédiaires, entre 700°C et 1000°C (c’est-à-dire pour des grains 

d’oxyde plutôt de petite taille) alors que la diffusion en volume prédomine généralement 

lorsque la température est suffisamment élevée (T>1000°C) [1, 5, 6]. 

 
La formation d’une couche d’oxyde compacte et adhérente peut donc se faire par 

diffusion externe (la couche d’oxyde est alors théoriquement libre de contraintes) ou par 

diffusion interne (génération de contraintes à l’interface couche/métal), mais encore faire 

intervenir simultanément ces deux modes de diffusion. Dans ce dernier cas, le nouvel oxyde 
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se forme au sein de la couche d’oxyde, ce qui conduit en général à la génération de très 

importantes contraintes de compression (déformation latérale dans l’oxyde) [2, 7, 8]. 

 

2. Cinétiques d’oxydation 
 

Les lois cinétiques sont des lois de comportement permettant de décrire l’évolution d’une 

réaction d’oxydation au cours du temps [9]. Elles visent à relier la vitesse d’oxydation d’un 

matériau donné au mécanisme responsable de la croissance, en mesurant les variations de 

masse du matériau étudié au cours de l’oxydation en température. 

Deux types de lois cinétiques sont alors à distinguer : 

 

 Cinétique linéaire ou rapide : caractéristique par exemple des couches poreuses, pour 

lesquelles la vitesse d’oxydation reste constante dans le temps. La croissance de ces couches 

se fait principalement par diffusion en phase gazeuse du dioxygène et est contrôlée par les 

réactions rapides aux interfaces, comme l’adsorption, la dissociation, et l’ionisation de 

l’oxygène.  

Ce type de comportement est défini par : 

(
∆m

S
) = klt  (1. 6) 

 

(
∆m

S
) : variation de masse par unité de surface au cours de l’oxydation exprimée en (g.cm-2)  

 kl : constante de vitesse linéaire (définie par la pente de la droite) exprimée en (g.cm-2.s-1). 

 

 Cinétique parabolique ou lente : caractéristique des couches compactes [Wagner], 

pour lesquelles la vitesse d’oxydation diminue dans le temps avec l’épaississement de la 

couche. La croissance des couches est contrôlée par les mécanismes de diffusion (anionique 

et/ou cationique). La relation (1.7) permet de décrire ce type de comportement : 

(
∆m

S
)

2

= kpt (1. 7) 

 

kp : constante de vitesse parabolique exprimée en (g2.cm-4.s-1), correspondant à la pente 

de la droite de régression linéaire (
∆m

S
)

2

= f(t) . 

 

Comme en général l’oxyde formé est du type MaOb, on détermine souvent à la place de 

kp la constante cinétique kc définie par la relation (1.8) : 

kc = (
Mox

bMOρox
)

2

kp (1. 8) 

Mox et MO les masses molaires de l’oxyde et de l’oxygène, b et ρox sont le nombre d’atomes 

de l’oxydant et la masse volumique de l’oxyde formé. 
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La connaissance de kc permet ensuite d’estimer les variations d’épaisseur des couches 

formées en fonction du temps selon : 

eox = √kc. t (1. 9) 

 
Ces deux constantes caractérisent la vitesse d’oxydation d’un matériau dont la croissance 

est contrôlée par les phénomènes de diffusion. Pour les alliages chromino- et alumino-

formeurs, les couches de chromine et d’alumine qui se développent sont souvent 

caractérisées par des cinétiques paraboliques [1, 2, 4, 10]. Elles se comportent donc comme 

une barrière protectrice en ralentissant fortement la diffusion des espèces réactives. Pour 

garantir une meilleure adhérence de ces films d’oxyde, la vitesse d’oxydation doit être telle 

que la consommation en aluminium et en chrome dans les alliages soit modérée. Par 

conséquent, la cinétique d’oxydation des matériaux métalliques à haute température est 

contrôlée par le processus de croissance le plus lent. 

 

La relation précédente (1.7) n’est toutefois souvent pas suffisante pour décrire 

complètement les courbes paraboliques obtenues expérimentalement. Souvent, la forte prise 

de masse observée pendant les premiers instants de l’oxydation (entre 2 et 3 heures) est 

mieux décrite par une loi linéaire [4]. Pendant cette période transitoire, la cinétique est encore 

contrôlée par les réactions rapides aux interfaces, jusqu’à la formation d’une couche continue. 

Au-delà de cette période, le comportement parabolique résultant de la formation du film 

protecteur devient prépondérant, ainsi les courbes sont composées d’une petite portion 

linéaire et une partie parabolique. La loi utilisée est dite complète : 

t =
1

kl
(

∆m

S
) +  

1

kp
(

∆m

S
)

2

 (1. 10) 

 
Avec cette loi, la régression des courbes cinétiques se fait par un polynôme d’ordre 2 de 

type : 𝑦 = 𝑎𝑥2 + 𝑏𝑥 + 𝑐, kp est déduit à partir de a et kl à partir de b. 

 

Cependant, dans certains cas, l’établissement des lois cinétiques peut s’avérer compliqué 

et difficile car des accidents cinétiques peuvent intervenir au cours de l’oxydation en 

température des matériaux métalliques. Ces accidents peuvent être liés à une modification 

structurale des couches d’oxyde (phénomène d’inclusion et formation de secondes phases) 

ou bien à la perte d’adhérence de celles-ci, qui se manifeste par un décollement de la couche 

au-delà d’une certaine épaisseur critique. Ces phénomènes entraînent une augmentation 

rapide de la vitesse d’oxydation, on parle alors de corrosion accélérée ou catastrophique 

(«Breakway») [2, 11], ou des pertes de masses non négligeables lorsque de l’écaillage se 

produit.  
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Outre ces accidents cinétiques, des phénomènes d’évaporation ou de sublimation des 

oxydes thermiques peuvent également se produire quand la température d’oxydation est 

élevée et lorsque la pression partielle du composé gazeux est supérieure à la pression partielle 

de dioxygène Ces phénomènes induisent également une diminution de la vitesse d’oxydation 

et doivent le cas échéant être pris en compte dans la détermination des lois cinétiques. Par 

exemple, dans le cas des chromino-formeurs, d’après les travaux de [12-14] la formation du 

composé volatil CrO3 devient considérable lorsque la température d’oxydation est supérieure 

à 1000°C. 

 

C. Oxydation des alliages chromino-formeurs 
 

1. Mécanisme de croissance des couches d’oxyde de chrome (Cr2O3) 
 

La littérature montre que différents auteurs ont étudié le mécanisme de croissance de la 

couche d’oxyde de chrome à partir d’expériences d’oxydation et de diffusion (traceurs 

isotopiques). Les travaux de [15-17] ont mis en évidence que la croissance du film d’oxyde de 

chrome se produit majoritairement par diffusion externe des cations de chrome. Certains 

auteurs considèrent plutôt que cette croissance se fait par un processus mixte de diffusion 

anionique et cationique, principalement via les joints de grains de l’oxyde [10, 11, 18, 19].  

Le tableau I.1 rassemble les valeurs des coefficients de diffusion en volume (DV), aux joints 

de grains (Djg) ainsi que les coefficients de diffusion apparent (Dapp) (i.e. contribution de la 

diffusion en volume et aux joints de grains) du chrome et de l’oxygène disponibles dans la 

littérature, pour la chromine massive et sous forme de film. 

 

Auteurs Système DV [cm².s-1] Djg [cm².s-1] Dapp [cm².s-1] 
GRAHAM [17] Cr/Cr2O3 -900°C DO=1,7.10-15 DO=1.10-12  

LOBNIG [20] 
Fe-Cr-Ni/Cr2O3 

900°C 

DCr=7.10-15/8.10-16 
DNi=5.10-15/4.10-16 
DFe=4.10-15/7.10-16 

DCr=2.10-10/5.10-11 
DNi=5.10-12/1.10-12 

DFe=1.10-10 
 

LOBNIG [20] 
Fe-Cr/Cr2O3 

900°C 

DCr=1.10-14/4.10-16 
DNi=3.10-15/8.10-16 
DFe=2.10-14/3.10-15 

DCr=1.10-9/2.10-10 
DNi=2.10-12/2.10-12 

DFe=1.10-9 
 

CHEVALIER [21] 
Fe-30Cr/ Cr2O3 

1000 
DO=1,80.10-16 DO=1,70.10-10 DO=4.10-13 

TSAI [18] 
Cr/Cr2O3 -900°C 

(massif polycristallin) 
DO=2,90.10-17/8,1.10-18 DO=2.10-12/4,3.10-13 DO=6,90.10-16/6.10-17 

TSAI [22] Cr2O3/Ni-30Cr-900°C 
DO=4,40.10-17 

DCr=2.10-17 
DO=1,60.10-12 
DCr=9,30.10-12 

DO=8,60.10-16 
DCr=4,70.10-15 

Tableau I.1 : valeurs des coefficients de diffusion en volume, aux joints de grains et 
apparent de l’oxygène et du chrome. 
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D’après ce tableau, les valeurs des coefficients de diffusion en volume des deux espèces 

diffusantes sont toujours inférieures à celles de la diffusion aux joints de grains, quel que soit 

le système étudié. Le transport de matière dans la couche d’oxyde de chrome se fait donc 

majoritairement via les joints de grains, que la chromine soit massive ou en film mince. Pour 

le chrome, le coefficient de diffusion en volume varie entre 1.10-14 et 2.10-17 cm².s-1 alors que 

celui aux joins de grains évolue entre 1.10-9 et 9,30.10-12cm².s-1. Pour l’oxygène, le coefficient 

de diffusion en volume est compris entre 1,50.10-15 et 8,10.10-18 cm².s-1 tandis que les valeurs 

du coefficient de diffusion aux joints de grains varient entre 1,70.10-10 et 4,30.10-13 cm².s-1. Les 

joints de grains constituent donc un chemin rapide pour la diffusion En outre, les valeurs des 

coefficients de diffusion aux joints de grains du chrome sont légèrement supérieures à celles 

de l’oxygène, ce qui indique que la diffusion externe du chrome est plus importante [22]. La 

contribution de la diffusion de l’oxygène à travers ces joints de grains n’est toutefois pas 

négligeable.  

Par ailleurs, ces coefficients semblent être plus élevés dans Cr2O3 film mince que dans 

Cr2O3 massif polycristallin. Enfin, la diffusion aux joints de grains dépend de la nature des 

impuretés ségrégées. Autrement dit, la ségrégation d’impuretés dans ces courts-circuits peut 

modifier la diffusion des espèces, [6, 19, 23]. 

En effet, indépendamment de la nature du matériau étudié, la croissance de la couche 

d’oxyde de chrome a lieu par un processus mixte de diffusion anionique et cationique, 

principalement le long des joints de grains et avec prédominance de la diffusion du chrome. 

Ces mécanismes de diffusion aux joints de grains constituent ainsi une étape limitante pour la 

cinétique d’oxydation de la couche de chromine.  

 

2. Microstructure et cinétiques d’oxydation pour la chromine 

 

La morphologie et la microstructure des couches d’oxyde de chrome dépendent des 

mécanismes de croissance et aussi de la teneur en chrome des alliages.  

Pour un mécanisme cationique, les grains de chromine possèdent généralement une 

structure colonnaire perpendiculaire aux interfaces. Ce mécanisme a en particulier été mis en 

évidence par la formation de cavités ou pores à l’interface métal/oxyde [2, 24], qui résulte de 

la diffusion externe des cations. En revanche, dans le cas d’une croissance mixte, la couche 

présente deux morphologies différentes : une sous-couche externe (formée par diffusion 

cationique) présentant des grains colonnaires comme précédemment et une sous-couche 

interne proche de l’interface métal/oxyde (formée par diffusion interne de l’oxygène) 

constituée de grains équiaxes [12]. La formation de cette dernière permet de maintenir 

l’adhérence entre la couche et son substrat. Par ailleurs, pour une croissance anionique, c’est-

à-dire par diffusion interne des ions d’oxygène, les grains formés ont une structure équiaxe et 

la formation de cavités ou pores à l’interface métal/oxyde disparaît. Ce type de croissance a 
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été observé lorsque les alliages chromino-formeurs contiennent des éléments réactifs ou 

éléments de terres rares [25, 26]. Nous reviendrons sur les effets de ces éléments dans la 

dernière partie de ce chapitre. 

 
a. Système NiCr/Cr2O3 

 
Dans le cas des alliages nickel-chrome, quand la teneur en chrome est inférieure à 30%, 

la morphologie des couches formées est complexe [16, 27, 28]. Deux premières sous-couches 

se développent avant la formation de la chromine : une sous-couche externe de NiO 

constituée de long grains colonnaires et une sous-couche intermédiaire constituée d’une 

phase spinelle NiCr2O4 et composée de grains équiaxes. Puis, la croissance du film protecteur 

a lieu à l’interface interne et des zones appauvries en chromes ont été observées entre la 

couche d’oxyde et son substrat. Calvarin et al.[29] ont montré dans le cas de l’alliage Ni-20Cr 

que le développement d’une couche uniforme de Cr2O3 évolue (disparition de la phase 

spinelle) avec la température d’oxydation (T>700°C). Pourtant, lorsque cette concentration en 

chrome est supérieure ou égale à 30%, une seule phase continue de Cr2O3 se développe à la 

surface des substrats métalliques [30-32] et celle-ci possède une microstructure équiaxe 

proche de l’interface métal/oxyde et colonnaire loin de cette interface. 

Pour ce système NiCr/Cr2O3, une grande partie des travaux a montré que les cinétiques 

d’oxydation restent paraboliques, bien qu’un comportement linéaire soit observé en début 

d’oxydation [28-30]. Ce dernier correspond à une formation rapide de l’oxyde de nickel (NiO) 

pendant les premiers instants de l’oxydation, pour lesquels la diffusion du chrome est 

insuffisante pour permettre la formation d’une couche continue de chromine. L’oxydation du 

nickel disparaît ensuite avec l’augmentation de la durée et aussi celle de la température 

d’oxydation.  

Le tableau I.2 résume les valeurs des constantes cinétiques obtenues pour le système 

Cr2O3/NiCr. Pour une gamme de températures comprises entre 700°C et 1000°C, les valeurs 

des constantes cinétiques évoluent de 4,30.10-16 à 5,56.10-12 g².cm-4.s-1. L’épaisseur des 

couches de Cr2O3 associées varie entre 1 µm et 6 µm, avec une taille moyenne de grains 

comprise entre quelques centaines de nm et 1µm.  
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Auteurs Système Ni-Cr kp (g².cm-4.s-1) 𝐏𝐎𝟐
 [atm] 

CALVARIN [29] 
Ni-20Cr 

700-800-900 
4,30.10-15/3,30.10-14/1,60.10-13 2 atm 

MOULIN [28] 
Ni-30Cr 

900-1100-1200 
2,80.10-12/8.10-11/2,30.10-10 1 atm 

TSAI [22] 
Ni-30Cr 
800-900 

8,96.10-14/2,42.10-13 1 atm 

DAGHIGH [30] Ni-30Cr-900 1.10-12 2 atm 
KEMDEHOUNJA [31] Ni-30Cr-900 1,83.10-13 1 atm 

GUERAIN [32] 
Ni-30Cr 

800-900-1000 
2,18.10-13/6,08.10-13/5,56.10-12 1 atm 

Tableau I.2 valeurs des constantes de vitesses obtenues pour le système Cr2O3/NiCr. 
 

b. Système FeCr/Cr2O3 

 

Pour les alliages fer-chrome, la morphologie des couches formées est différente de celle 

obtenue sur les alliages nickel-chrome. Pour une teneur en chrome inférieure à 30%, une 

couche continue de chromine se développe à la surface, avec parfois une faible proportion de 

Fe2O3 en solution solide [33-35] . Une fine couche de spinelle FeCr2O4 est observée au-dessus 

du film protecteur. D’après les travaux de [36, 37], le film de chromine formé présente des 

ondulations (rides), des pores et des cloques, et des décohésions interfaciales ont aussi pu 

être mises en évidence.  

La manifestation de ces différents phénomènes traduit l’importance des contraintes 

générées au sein des couches et aussi l’activation des mécanismes de relaxation par 

fissuration et écaillage [38]. Les cinétiques d’oxydation associées sont alors très variées. Si les 

couches plissées restent adhérentes alors les courbes conservent leur allure parabolique. 

Quand les couches sont peu protectrices, les courbes présentent des décrochements, ces 

derniers apparaissant au-delà d’une épaisseur critique. Les travaux de Caplan et Cohen 

[39]ont montré que l’apparition de ces accidents cinétiques dépend principalement de la 

composition chimique de l’alliage, des procédés de préparation de surface et aussi des 

conditions d’oxydation. Le même comportement a également été observé pour le chrome pur 

pour lequel la couche formée présente un taux de porosité important [11, 40]. 

Pour les teneurs en chrome supérieures à 30%, peu de données sont disponibles. Jusqu’à 

présent, seul Guerain [32] a étudié le comportement de l’alliage Fe-47Cr. La couche de 

chromine développée à la surface de ce substrat présente un aspect identique à celui observé 

précédemment et la formation de spinelle perdure. Ces travaux sont aussi cohérents avec 

ceux de [Cohen] car les courbes cinétiques présentent des décrochements dont la fréquence 

d’apparition augmente avec la température d’oxydation. 

Tout comme pour le système NiCr/Cr2O3, la microstructure de la chromine formée sur le 

FeCr/Cr2O3 est colonnaire mais les grains sont parfois facettés en raison des phénomènes 

d’ondulation [41]. 
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Les valeurs des constantes cinétiques déterminées sur différents systèmes FeCr/Cr2O3 

sont reportées dans le tableau I.3. Pour une gamme de températures allant de 700°C à 1000°C, 

les constantes cinétiques évoluent de 4,40.10-14 à 1,90.10-11 g².cm-4.s-1. La taille des grains 

associée varie de quelques centaines de nm à 2 µm et l’épaisseur moyenne de la couche 

évolue de 1 µm à 8 µm entre 700°C et 1000°C.  

 

Auteurs Système Fe-Cr k
p
 (g².cm

-4
.s

-1
) 𝐏𝐎𝟐

 [atm] 

FELTEN [37] 
Fe-25Cr 

650-1200 1,30.10
-13

/9,50.10
-10

 1 atm 

WEI [33] Fe-28Cr/1000 8,50.10
-12

 1 atm 

CHEVALIER [42] Fe-30Cr/1000 1,90.10
-11

 2 atm 

FELTEN [37] 
Fe-37,5Cr 
700-1200 4,40.10

-14
/2,40.10

-10
 1 atm 

GUERAIN [32] 
Fe-47Cr 

800-900-1000 4,35.10
-14

/9,06.10
-13

/3,05.10
-11

 1 atm 

Tableau I.3 : valeurs des constantes de vitesses obtenues pour le système Cr2O3/FeCr. 
 
En conclusion, les caractéristiques des couches de chromine dépendent principalement 

de la teneur en chrome, de la composition chimique du matériau de base, des conditions 

d’oxydation et, aussi, des procédés de préparation de surface. Pour les deux types d’alliage 

NiCr et FeCr, quand la teneur en chrome est faible, la couche formée est peu adhérente et, 

lorsqu’elle est plus importante, sa croissance s’accompagne de la formation de pores à 

l’interface métal/oxyde.  

Néanmoins, la microstructure de la chromine reste similaire entre ces deux types 

d’alliages. Notons par ailleurs que les constantes cinétiques obtenues sur FeCr/Cr2O3 (cf. 

tableau I.3) sont plus élevées en comparaison à celles déterminées sur NiCr/Cr2O3 (cf. tableau 

I.4) et plus cette cinétique d’oxydation est lente et moins on consomme de chrome pour 

former une couche continue de chromine.  

 

3. Activation thermique de la croissance : énergie d’activation 

 

Etant donné que la croissance des films d’oxyde est thermiquement activée, il est possible 

de tracer l’évolution de ces constantes cinétiques en fonction de la température [1], telle que : 

kp = k0exp(− 
Ea
RT

) (1. 11) 

 
k0: facteur pré-exponentiel, R : constante des gaz parfaits, T : température, Ea : énergie 
d’activation. 

 

L’énergie d’activation est définie comme étant la somme des enthalpies de formation 

(ΔHf) et de migration (ΔHm) des défauts et elle est déterminée à partir de la pente de 
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l’Arrhenius Ln(kp) = f(1
T⁄ ). Cette énergie caractérise en quelque sorte la vitesse de 

formation de la couche d’oxyde selon un mécanisme élémentaire de diffusion bien défini. 

Néanmoins, les énergies d’activation obtenues à partir de ces constantes cinétiques restent 

des valeurs apparentes car les mécanismes de diffusion en volume et aux joints de grains des 

espèces n’ont pas été dissociés. Pour ces alliages chromino-formeurs, les énergies 

d’activations varient de manière générale entre 96 et 300 kJ/mol et elles dépendent de la 

nature du système étudié [10, 14]. 

Par ailleurs, lors des expériences de diffusion, l’énergie d’activation peut être déterminée 

en traçant l’Arrhenius associé à l’évolution des coefficients de diffusion d’une espèce donnée 

avec la température. Par conséquent, pour les éléments étudiés, par exemple l’oxygène et le 

chrome, il est possible de déterminer les énergies d’activation correspondant aux mécanismes 

de diffusion aux joints de grains et en volume de ces espèces. Les ordres de grandeurs des 

valeurs de ces énergies d’activation sont souvent comparables à celles obtenues à partir des 

données cinétiques. 

En outre, Tsaï et Huntz [19] ont montré, en généralisant la théorie de Wagner, qu’il est 

possible de déterminer les constantes cinétiques à partir des coefficients de diffusion de 

l’oxygène et aussi du chrome selon la relation suivante : 

kc = 6Dapp
O  (PO2

)
1

6⁄
+ 8Dapp

Cr (PO2
)

3
6⁄
 (1. 12) 

 
où Dapp

O  et Dapp
Cr  sont les coefficients de diffusion apparents de l’oxygène et du chrome.  

 
Ces coefficients permettent de considérer la contribution de la diffusion en volume et aux 

joints de grains de l’oxygène et aussi du chrome à la croissance des films de chromine. Les 

valeurs des constantes cinétiques obtenues à partir de cette équation sont également 

cohérentes avec les données cinétiques. 

 

D’autres études ont par ailleurs montré que les constantes cinétiques évoluent avec la 

pression partielle de dioxygène. La chromine se comporte comme un semi-conducteur de type 

n à faible pression partielle et devient un semi-conducteur de type p lorsque cette pression 

augmente [18, 43]. En effet, comme la force motrice de diffusion des défauts est le gradient 

de potentiel chimique qui règne entre les interfaces oxyde/gaz et métal/oxyde, la 

concentration en défauts ainsi que les processus de diffusion varient continument le long de 

la couche, ce qui implique que lorsque la pression partielle de dioxygène change ces 

mécanismes évoluent. 

 

La durée de vie des couches d’oxyde thermique ne dépend cependant pas uniquement 

de ces phénomènes de croissance mais est aussi reliée aux mécanismes de génération de 

contraintes et à leurs processus de relaxation.  
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II. Origines des contraintes dans les couches d’oxyde 

 

L’oxydation des matériaux métalliques à haute température induit des contraintes au sein 

du film d’oxyde et aussi dans le métal [1, 2]. En l’absence de toute sollicitation mécanique 

externe, ces contraintes sont principalement générées dans les couches en formation, au 

cours de l’oxydation isotherme du système métal/oxyde et aussi pendant l’étape de 

refroidissement. Deux types de contraintes peuvent donc être distingués : les contraintes de 

croissance et les contraintes thermiques. Le développement de ces contraintes est souvent à 

l’origine des phénomènes de fissuration, d’écaillage ou de cloquages des couches d’oxyde. Par 

conséquent, ces contraintes conditionnent les propriétés protectrices des couches d’oxyde 

ainsi que la vitesse de dégradation du matériau.  

La détermination de ces contraintes peut se faire à partir des lois d’élasticité en mesurant 

les déformations et en calculant ensuite les contraintes associées. Autrement dit, les 

contraintes sont fortement liées à l’état de déformation dans le matériau étudié. 

D’une manière générale, la partition de la déformation totale dans un matériau donné, 

qu’il soit massif ou sous forme de couche mince, est définie par [44, 45]: 

 

εT =  εviscoélastique + εplastique + εviscoplastique + εthermique + εautre (1. 13) 
 

 εviscoélastique comprend deux termes : une déformation élastique (réversible et 

instantanée) et une déformation inélastique (réversible et retardée). Cette déformation 

inélastique est rencontrée uniquement dans les polymères, caoutchoucs et composites et ne 

sera donc pas considérée dans le cas des matériaux métalliques et céramiques. 

 εplastique représente la déformation plastique (irréversible et instantanée) qui devient 

seulement opérationnelle au-delà d’un certain seuil de contrainte. Dans le cas des matériaux 

céramiques, étant donné que le nombre de systèmes de glissement est réduit, l’activation de 

cette déformation plastique est souvent considérée comme inexistante. Ce ne sera pas 

nécessairement le cas pour les métaux. 

 εviscoplastique est la déformation viscoplastique (irréversible et retardée) qui rend 

compte du comportement visqueux du matériau. 

 εthermique est la déformation de nature thermique qui résulte de la dilatation du 

matériau sous l’effet de la température.  

 εautre définit la déformation liée aux variations intrinsèques de volume (précipitation, 

changement d’état, transformation de phase, réaction chimique s’accompagnant d’une 

dilatation, incompatibilité mécanique aux interfaces). Pour les films minces d’oxyde 

thermiques, ce terme correspond à la déformation associée à leur croissance εcroissance. 
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Ainsi, pour l’étude des propriétés mécaniques des couches d’oxyde thermiques en 

isotherme, cette relation (1.13) se réduit à quatre termes : 

 

εT =  εélastique + εviscoplastique + εthermique + εcroissance (1. 14) 
 

Les termes εélastique et εviscoplastique correspondent aux déformations qui agissent en réponse 

à une contrainte dans le matériau et εthermique et εcroissance sont les paramètres induisant 

des contraintes dans le matériau. Par convention, la contrainte sera notée σ et les contraintes 

de croissance et thermique seront désignées par σcr et σth. 

 

De nombreuses techniques ont par ailleurs été mises en œuvre afin d’accéder à ces 

contraintes, comme les méthodes de déflexion, la diffraction des rayons X et, récemment, les 

méthodes spectroscopiques. Les deux dernières techniques sont actuellement les plus 

utilisées. Les contraintes de croissance peuvent en particulier être déterminées au cours de 

l’oxydation à haute température grâce à ces techniques et les contraintes thermiques peuvent 

être calculées de manière théorique à partir de la mesure des coefficients de dilatation des 

matériaux étudiés.  

 

A. Contraintes de croissance  

 

Les contraintes de croissance sont générées dans les couches d’oxyde se développant au 

cours de l’oxydation isotherme. En raison des processus d’oxydation et des mécanismes de 

diffusion élémentaires qui caractérisent cette étape, des incompatibilités de déformation se 

manifestent entre le film et son substrat. Des déformations se produisent alors de façon à 

maintenir la cohésion entre le film et son substrat, ce qui se traduit, en réponse à ces 

déformations, par la génération de contraintes dans le système.  

Ces contraintes de croissance peuvent avoir différentes origines. On peut citer entre 

autres : 

 Différences entre les volumes molaires de l’oxyde et du métal : modèle de Pilling et 

Bedworth. 

 Relations d’épitaxie entre le métal et l’oxyde. 

 Phénomènes de diffusion et modes de croissance des couches d’oxyde. 

 Nature et composition chimique des alliages et de la couche. 

 

1. Modèle de Pilling et Bedworth (RPB) 

 

Pilling et Bedworth ont été les premiers à proposer un modèle dans lequel la croissance 

des couches est considérée ne résulter que d’une diffusion anionique interne [46]. Le modèle 



Chapitre I : Revue bibliographique 

 21 

se fonde sur la différence de volume molaire entre l’oxyde et le substrat et la relation (1.15) a 

été établie pour traduire le rapport (dit de Pilling et Bedworth) entre ces volumes : 

RPB =
VMaOb

aVM
  (1. 15) 

 

Les contraintes liées à la croissance de l’oxyde 𝜎𝑜𝑥 sont déduites en fonction de ce rapport 

selon la relation suivante : 

σox = − 
Eox

1−υox
 [ω(√RPB

3
− 1)] (1. 16) 

 

Eox : module d’Young de l’oxyde, υox : coefficient de Poisson de l’oxyde, 𝜔 : facteur correctif 
permettant de considérer la relaxation des contraintes. 
 

Les contraintes déterminées à partir de la relation (1.16) sont de compression (négatives) 

lorsque ce rapport est supérieur à 1, ce qui implique que l’oxyde formé possède un volume 

molaire plus grand que celui du substrat. Elles sont en revanche de tension (positives) quand 

ce rapport est inférieur à 1 et la couche formée est alors sensible aux phénomènes de 

délamination. L’utilisation de cette relation suppose une croissance isotrope du film d’oxyde 

et la déformation associée se produit uniquement à l’interface métal/oxyde. Bien que le 

modèle ait fourni de bons résultats qualitatifs, les valeurs de contraintes obtenues sont 

largement surestimées car les mécanismes de relaxation de contrainte susceptibles 

d’intervenir pendant la croissance ne sont pas pris en compte. Cependant, ce modèle ne 

s’applique qu’aux oxydes dont la croissance se fait par diffusion anionique, or les couches 

d’oxyde peuvent également croître par diffusion externe ou par un mécanisme mixte où 

intervient à la fois une formation d’oxyde à la surface externe (film libre de contraintes) et 

aussi à l’interface interne couche/substrat [4, 5]. 

 

2. Relations d’épitaxie 

 

Les contraintes de croissances peuvent être liées à la différence de paramètres 

cristallographiques entre le métal et le film d’oxyde (épitaxie). Dans ce cas, des plans 

d’accolement ou dislocations interfaciales se mettent en place pour accorder les deux réseaux. 

La déformation élastique résultant de cette accommodation génère des contraintes à 

l’interface métal/oxyde [24]. La détermination des mailles de coïncidence des réseaux de 

l’oxyde et du métal permet de définir l’état de ces contraintes au niveau de ce plan 

d’accolement. Ces contraintes d’épitaxie peuvent être de signe opposé à celui prévu par le 

modèle de P&B. Elles sont importantes pour les couches de faible épaisseur et négligeables 

quand les films d’oxyde deviennent épais (épaisseur supérieure à 1µm). Pour la chromine, de 

telles relations d’épitaxie ont été observées entre le métal et l’oxyde pour le système 
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Ni20Cr/Cr2O3/NiCr2O4 entre 600°C et 900°C [29]. Cependant, pour certains matériaux, tels que 

le nickel pur, l’épitaxie persiste même lorsque la couche de NiO s’épaissit [4].  

 

3. Phénomènes de diffusion et modes de croissance des couches d’oxyde 

 

Les phénomènes de diffusion et les modes de croissance des couches sont aussi à l’origine 

de contraintes de croissance. Les contraintes générées à partir d’un mécanisme cationique 

sont souvent faibles devant celles induites par croissance anionique [47]. Lorsque le 

mécanisme de diffusion est mixte, la formation d’oxyde intervient aux joints de grains et des 

contraintes latérales de compression très importantes sont alors générées [1]. Leur relaxation 

est souvent à l’origine des phénomènes de décohésions locales observés à l’interface 

métal/oxyde.  

Ainsi, de nombreux auteurs ont proposé des modèles pour pouvoir expliquer l’origine des 

déformations de croissance en relation avec les mécanismes de croissance des couches 

d’oxyde. 

Selon le modèle de Rhines et Wolf [48], les contraintes de compression mesurées dans 

les films d’oxyde découlent directement d’une modification volumique de leurs joints de 

grains, ces joints étant perpendiculaires aux interfaces métal/oxyde et oxyde/gaz et la 

croissance du film résultant d’un mécanisme mixte de diffusion.  

Une nouvelle approche microstructurale a été proposée par Tolpygo et al. [49], fondée 

sur l’évolution de la taille de grains et de la largeur des joints à l’intérieur desquels les 

contraintes se développent. Dans ce modèle, la déformation de croissance est définie comme 

étant le rapport entre le volume d’un joint et le volume d’un grain. 

Clarke et al. [8, 50] ont quant à eux proposé une deuxième approche microstructurale 

basée sur une différence de proportion entre l’oxyde qui se forme aux joints de grains et celui 

formé en volume et aux interfaces. Ils ont supposé qu’un flux mixte de diffusion anionique et 

cationique intervient pour former l’oxyde dans ces joints, sa proportion restant faible devant 

l’oxyde qui se forme aux interfaces et en volume. De ce fait, des contraintes latérales 

importantes sont générées à cause des cations et des anions qui se trouvent piégés à 

l’intérieur de ces joints. 

Récemment, Panicaud et al. [51-53] ont suivi une approche purement thermodynamique 

pour décrire l’origine des contraintes. Ils ont considéré que des flux de défauts ponctuels se 

développent dans la couche en croissance, ce qui constitue un état de non-équilibre 

thermodynamique et permet par ailleurs d’expliquer les changements de volume constatés 

aux joints de grains (source de contraintes). Des incompatibilités mécaniques apparaissent 

ainsi entre la couche et son substrat et, en conséquence, une déformation latérale est générée 

dans l’oxyde. 
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On peut donc conclure que l’existence des joints de grains, via lesquels s’effectue le 

transport des espèces anioniques et cationiques, joue un rôle important sur l’origine des 

contraintes de croissance dans les couches d’oxyde thermiques.  

 

4. Nature et composition chimique des alliages et de l’oxyde 

 

Les facteurs induisant des hétérogénéités aussi bien dans le métal que dans l’oxyde 

peuvent également être considérés comme sources de contraintes car leur formation ou 

présence est susceptible de modifier les propriétés physico-chimiques du système [7]. Parmi 

ces facteurs, on peut citer : la présence d’impuretés (hydrogène, soufre, inclusions), 

l’accumulation de défauts (lacunes, pores, cavités, fissures), la dissolution de l’oxygène dans 

le métal, la formation de phases secondaires et précipités et aussi la contribution des phases 

volatiles, [1, 54]. Tous ces phénomènes peuvent agir sur le comportement mécanique du 

système métal/oxyde. 

 

5. Détermination des contraintes de croissance dans les couches d’oxyde 

thermique 

 

La détermination expérimentale des contraintes de croissance dans les couches d’oxyde 

thermiques a toujours été délicate à réaliser car il faut disposer d’une technique permettant 

de suivre l’évolution des contraintes au cours de l’oxydation en température.  

Pour la couche d’oxyde de chrome, ces contraintes de croissance ont été déterminées in 

situ, soit par diffraction des rayons X [55-57], soit par spectroscopie Raman [58-60].  

Les valeurs de contraintes de croissance disponibles dans la littérature pour les chromino-

formeurs sont listées dans le tableau I.4.  

 

En général, les contraintes de croissance sont de compression et leurs valeurs dépendent 

du système étudié et des techniques utilisées. En spectroscopie Raman, les valeurs obtenues 

varient entre -0,65 GPa et -2,3 GPa pour une gamme de température comprise entre 700°C et 

900°C. En diffraction des rayons X, les gammes de variations sont plus faibles, entre -100 MPa 

et -1 GPa lorsque la température varie entre 800°C et 1000°C. 
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Auteurs Système 
Technique de 

Mesure 
σcr (Cr2O3) [GPa]  

BIRNIE [58] Cr/Cr2O3 - 800°C Raman -1,68 
MOUGIN [59] Cr/Cr2O3 -750°C Raman -(2,3 à 2,5) 

KEMDEHOUNDJA [60] 
Ni30Cr/Cr2O3 

750°C-800°C 
850°C -900°C 

Raman 

-0,8 
-(0,75 à 1,5) 
-(0,86 à 1,8) 
-(0,96 à 2,3) 

HUNTZ [55] Ni30Cr/Cr2O3 -900°C DRX -0,1 

ZHU [56] 
Ni30Cr/Cr2O3 
900°C-1000°C 

DRX 
-0,3 
-1 

PAULIKAS [57] 
Ni22Cr/Cr2O3-steel 

800°C 
DRX 

(Synchrotron) 
-(0,11 à 0,24) 

Tableau I.4 : valeurs des contraintes de croissance dans la chromine obtenues par 
différentes techniques. 

 
Notons que Mougin et Kemdehoundja s’accordent sur le fait qu’une variation rapide de 

ces contraintes se produit pendant les premiers stades de l’oxydation jusqu’à atteindre un 

maximum pour une durée d’oxydation inférieure ou égale à 3 heures (cf. figures I.1.a et I.1.b).  

Par ailleurs, Kemdehoundja a montré que ce maximum évolue avec la température 

d’oxydation pour le système Ni30Cr/Cr2O3. Ensuite, au-delà de ce «temps d’inflexion », on 

observe l’intervention de phénomènes de relaxation des contraintes jusqu’à ce que le niveau 

de contraintes atteigne un état stationnaire appelé « steady state » où la génération 

intrinsèque des contraintes est en équilibre avec les mécanismes de relaxation  

 

  
Figure I.1.a : évolution du nombre d’onde et des 

contraintes de croissance dans le système 
Cr/Cr2O3 à 750°C [59]. 

Figure I.1.b : évolution des contraintes de croissance 
dans le système Ni30Cr/Cr2O3 à 700°C, 750°C, 800°C, 

850°C et 900°C [31]. 
 
Dans le cas des couches d’alumine, les contraintes de croissance ont principalement été 

déterminées par diffraction des rayons X sur Rayonnement Synchrotron [61, 62]. Tout comme 

pour le film d’oxyde de chrome, on observe une forte variation des contraintes au cours des 

premiers instants de l’oxydation (durée ≤ 4 heures) mais celles-ci sont de tension. Selon les 
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auteurs, cette partie correspond aux étapes de transformation des différentes phases de 

l’alumine précédant la formation de la phase la plus stable α-Al2O3. Après cette étape, les 

contraintes sont relaxées puis deviennent de compression. Un état stationnaire s’établit 

ensuite pour les longues durées d’oxydation. La gamme de contraintes est comprise entre 

+600 MPa (en tension) et -200 MPa environ (en compression).  

 

Pour ces oxydes thermiques, la relaxation non destructrice à chaud des contraintes de 

croissance résulte en général des déformations viscoplastiques, notamment par fluage des 

couches d’oxydes et aussi des substrats si les contraintes ne sont pas trop élevées. En plus des 

contraintes de croissance, il faut également prendre en considération les contraintes 

thermiques générées pendant le retour à l’ambiante du système métal/oxyde. 

 

B. Contraintes thermiques  

 

Les contraintes thermiques sont générées au cours des variations en température que 

subit le système métal/oxyde, en particulier pendant le refroidissement qui suit l’oxydation. 

Elles sont dues à la différence des coefficients d’expansion thermique du film d’oxyde et du 

métal. En général, le coefficient du métal est supérieur à celui de l’oxyde, i.e. 
αm

αox
> 1 [63]. La 

couche d’oxyde se trouve donc en compression et le métal en tension lors du refroidissement. 

Plus la différence entre ces coefficients est grande, plus les contraintes thermiques sont 

importantes. Ces coefficients d’expansion dépendent également de la composition chimique 

des matériaux étudiés et une modification de cette composition aura un impact direct sur 

l’amplitude des contraintes thermiques.  

Ces contraintes peuvent être calculées à partir d’un modèle purement élastique repris 

par Tien et Davidson, selon [2, 63]: 

 

σox = − ∫ [
Eox(αox−αm)

eox
em

 
Eox
Em

 (1−υm)+(1−υox)
] dT

Tf

Ti
 (1. 17) 

 

σm = − ∫ [
Em(αm−αox)

em
eox

 
Em
Eox

 (1−υox)+(1−υm)
] dT

Tf

Ti
 (1. 18) 

 
Où Ti etTf sont les températures initiale et finale, eox et em les épaisseurs de l’oxyde et du 

métal, ν et E le coefficient de Poisson et le module d’Young, αox et αm les coefficients de 

dilatation respectifs de l’oxyde et du métal. 

Ces relations permettent de calculer les contraintes thermiques moyennes dans l’oxyde 

et dans le métal en considérant que les coefficients de dilatation évoluent avec la 
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température. Les contraintes thermiques sont donc proportionnelles à la variation de 

température.  

La relation (I.17) peut être simplifiée en supposant que les coefficients de dilatation de l’oxyde 

et du métal varient peu avec la température et que l’épaisseur de l’oxyde reste négligeable 

devant celle du substrat. En posant ΔT = Tf −  Ti = Tambiante − Toxydation , on a alors : 

 

σox = −
Eox(αox−αm)ΔT

(1−υox)
  (1. 19) 

 
Il faut souligner que la contribution des phénomènes de relaxation de contraintes au 

cours du refroidissement n’est pas prise en compte dans ces équations. Ainsi, le calcul 

théorique de ces contraintes thermiques nécessite une connaissance précise des coefficients 

de dilatation de l’oxyde et du métal. Ces coefficients de dilatation thermique peuvent être 

déterminés expérimentalement par dilatométrie [30, 41, 58] et par diffraction des rayons X 

[30]. 

Dans le tableau I.5 sont proposées quelques valeurs de contraintes thermiques calculées dans 

les films de chromine formés sur certains alliages chromino-formeurs. 

 
Auteurs Système σth (Cr2O3) [GPa]  

BARNES [64] Ni30Cr/Cr2O3-1000°C -4,5 
HUNTZ [63] Ni30Cr/Cr2O3-900-1000°C -(4 à 4,5) 

DAGHIGH [30] Ni30Cr/Cr2O3-900°C -3,4 

MOUGIN [41] 
Fe-18Cr-TiNb-steel/Cr2O3 

800-900-1000°C 
-(2,4 à 3) 

Tableau I.5: valeurs des contraintes thermiques calculées pour différents systèmes 
chromino-formeurs 

 
D’après ce tableau, les contraintes thermiques dans la couche de chromine sont 

également de compression et varient entre -2,4 et -4,5 GPa pour une gamme de températures 

comprises entre 800°C et 1000°C et ces valeurs dépendent du système étudié. 

 

C. Contraintes résiduelles 

 

Les contraintes résiduelles sont, par convention et de façon schématique, la somme des 

contraintes de croissances et thermiques. Ces contraintes résiduelles sont déterminées après 

le retour à l’ambiante du système métal/oxyde. Théoriquement, la connaissance des 

contraintes de croissance et thermiques devrait être suffisante pour accéder aux niveaux de 

contraintes résiduelles présentes dans les couches d’oxyde après oxydation. Il y a cependant 

souvent un écart significatif entre les données expérimentales et les valeurs théoriques [30, 

41]. 



Chapitre I : Revue bibliographique 

 27 

Pour les alliages chromino-formeurs, les techniques les plus utilisées pour déterminer les 

contraintes résiduelles sont la diffraction des rayons X et la spectroscopie Raman (de même 

que pour les contraintes de croissance). 

Récemment, Guérain a mis en évidence, pour les systèmes Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3, 

la cohérence entre les mesures de contraintes résiduelles effectuées par diffraction des rayons 

X et par spectroscopie Raman, en dépit des différences entre les procédures [32]. 

Le tableau I.6 regroupe les valeurs de contraintes résiduelles obtenues en utilisant ces 

deux techniques pour différents systèmes chromino-formeurs. 

 

Auteurs Système Température (°C) 
Technique de 

Mesure 
σrésiduelles (Cr2O3) 

[GPa] 

ZHAO [65] 
Ni34Cr/Cr2O3 

Ni34Cr-Y/Cr2O3 
900 DRX -2 

HOU [66] Ni25Cr/Cr2O3 1000 DRX -1,25 
DAGHIGH [30] Ni30Cr/Cr2O3 900 DRX -1,2 à -2,8 

ZHU [56] Ni30Cr/Cr2O3 900 DRX -1,7 
CALVARIN [67] Ni30Cr/Cr2O3 900 Raman -2 à -3,5 
MOUGIN [68] Cr/Cr2O3 900 Raman -0,8 à -1,3 
MOUGIN [59] Fe18Cr/Cr2O3 900 Raman -1,8 à -3 

CHEVALIER [42] Fe30Cr/Cr2O3 1000 DRX -1,44 à -2,24 
KEMDEHOUNDJA [60] Ni30Cr/Cr2O3 700-900 Raman -1 à -3 

GUERAIN [32]  

Ni30Cr/Cr2O3 800-1000 Raman -1,5 à -3,25 
Fe47Cr/Cr2O3 800-1000 Raman -1,1 à -1,95 
Ni30Cr/Cr2O3 900-1000 DRX -1,9 à -3,3 
Fe47Cr/Cr2O3 900-1000 DRX -1,1 à -1,8 

Tableau I.6 : valeurs des contraintes résiduelles déterminées pour le système 
Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3. 

 
D’après ce tableau, les contraintes résiduelles dans la couche d’oxyde de chrome sont de 

compression et varient entre -1 GPa et -3,5 GPa, pour une gamme de températures allant de 

700°C à 1000°C. Ces valeurs sont toutefois inférieures à celles prédites par la théorie car elles 

sont, quelle que soit la température, systématiquement inférieures aux contraintes 

thermiques calculées (cf. tableau I.5). Selon [30, 32, 57, 58, 59] ces écarts correspondent à 

l’activation des mécanismes de relaxation de contraintes intervenant au cours de l’oxydation 

isotherme et pendant le refroidissement du système métal/oxyde. Les processus de 

génération de contraintes correspondent en effet à l’apport et au stockage d’énergie dans le 

système que celui-ci va chercher à dissiper selon un ou plusieurs processus. Ainsi, la 

contribution des mécanismes de relaxation de contrainte doit également être considérée 

lorsqu’on détermine ces contraintes résiduelles. 

On peut aussi remarquer que les contraintes de croissance sont faibles en comparaison des 

contraintes résiduelles et thermiques. Néanmoins, l’amplitude de ces contraintes de 
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croissance reste significative bien que leur contribution ait souvent été négligée dans certains 

travaux [4]. 

Il apparaît que, selon les valeurs du tableau I.6, le niveau de contraintes résiduelles 

dépend à la fois de la température d’oxydation et de la composition chimique du matériau de 

base. D’autres paramètres, également susceptibles d’affecter l’amplitude de ces contraintes, 

n’ont cependant pas été pris en compte dans ce tableau : 

 

 la durée d’oxydation, à laquelle on peut associer une évolution de l’épaisseur de la 

couche. Ainsi, plusieurs travaux ont mis en évidence que, d’une manière générale, le niveau 

de contraintes résiduelles augmente avec l’épaisseur de chromine [30-32, 59]. 

 

 la vitesse de refroidissement qui peut modifier l’amplitude des contraintes résiduelles.  

L’influence de la vitesse de refroidissement sur les niveaux de contraintes a été étudiée par 

[30, 32, 41, 69]. Ceux-ci ont montré que l’amplitude des contraintes est élevée lorsque la 

vitesse de refroidissement est importante. Autrement dit, un refroidissement rapide permet 

une relaxation seulement partielle des contraintes alors que s’il est lent les contraintes sont 

pratiquement totalement relaxées, les couches formées restant alors plus adhérentes. 

L’amplitude de la relaxation des contraintes dépend donc fortement de la vitesse de 

refroidissement car les phénomènes de délamination apparaissent souvent au cours de cette 

étape [2, 70]. 

 

 la rugosité initiale et l’épaisseur du substrat. 

Mougin et Guérain ont également étudié l’influence de la rugosité initiale du substrat sur les 

contraintes résiduelles dans la chromine. Les contraintes mesurées sur un substrat rugueux 

sont inférieures à celles déterminées sur un substrat poli jusqu’à la pâte diamant (1µm).  

La couche développée sur un tel substrat poli miroir s’avère alors plus adhérente. Par ailleurs, 

le niveau de contraintes évolue peu avec l’épaisseur du substrat quand elle est supérieure à 

1mm [30, 32]. 

 

Il est donc indispensable de prendre en considération l’influence de tous les paramètres 

agissant sur l’amplitude des contraintes générées dans le système métal/oxyde car l’activation 

des mécanismes de relaxation de contraintes en dépend. D’ailleurs, si on souhaite étudier 

l’influence sur le niveau de contraintes d’un de ces paramètres, il est nécessaire autant que 

possible de fixer les autres pour éviter de croiser les différents effets.  
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III. Phénomènes de relaxation des contraintes 

 

Les phénomènes de relaxation de contraintes deviennent prépondérants quand l’énergie 

emmagasinée dans le système métal/oxyde atteint une valeur critique. Ils permettent de 

diminuer le niveau des contraintes aussi bien en cours d’oxydation que pendant le 

refroidissement. Comme vu précédemment, un certain nombre de paramètres peuvent 

influer sur les contraintes résiduelles. Selon la microstructure du système métal/oxyde, les 

processus de croissance des couches d’oxyde, les conditions d’oxydation et les niveaux de 

contraintes, deux types de mécanismes de relaxation des contraintes sont possibles [2, 70, 

71]. Tout d’abord, elles peuvent être relaxées par des mécanismes de relaxation non 

destructifs pour lesquels, après déformation, les couches restent adhérentes [72, 73]. En 

général, ce type de relaxation résulte des déformations viscoplastiques à haute température 

du système métal/oxyde. Des mécanismes de relaxation destructifs peuvent également 

apparaître et conduire à la perte d’intégrité des films d’oxyde : fissuration, cloquage, 

écaillages, etc.  

En principe, ces phénomènes de délamination deviennent opérants lorsque l’amplitude 

des contraintes dépasse une certaine limite critique pour laquelle les déformations 

viscoplastiques ne suffisent plus. 

 

A. Phénomènes de relaxation non destructifs 

 

La déformation viscoplastique est définie comme une déformation irréversible et 

permanente d’un matériau soumis à un chargement mécanique (contrainte imposée) à une 

température donnée [74]. La mesure de la vitesse de déformation associée 𝜺̇ en fonction du 

temps permet de caractériser le comportement viscoplastique du matériau. L’activation de ce 

mode de relaxation non destructif dépend, entre autres, de la nature du matériau (métal ou 

céramique), de sa microstructure (taille de grains et densité de joints de grains) et, 

principalement, des domaines de température et de contrainte[74].  

D’une manière générale, compte tenu des températures auxquelles fonctionnent les 

couches d’oxyde, largement inférieure à leur température de fusion (T> 0,3xTf avec Tf la 

température de fusion), il est très probable que le fluage intervienne pour relaxer les 

contraintes dans ces matériaux.  

 

D’un point de vue mécanique, la courbe issue d’un essai de fluage conventionnel est 

caractérisée par trois principaux stades : un premier stade pour lequel la vitesse de 

déformation diminue, un second stade pendant lequel cette vitesse est supposée constante 

et un dernier stade où la vitesse de déformation augmente de manière continue jusqu’à la 

rupture (figure I.2)[75]. 
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Figure I.2 : courbe caractéristique d’un essai de fluage conventionnel. 

[http://practicalmaintenance.net/?p=989]. 
 

A haute température, le comportement viscoplastique d’un matériau est conditionné par 

l’évolution de la vitesse de déformation correspondant au second stade [76, 77]. Une équation 

phénoménologique (loi de Norton) a été établie pour décrire ce comportement : 

 

ε̇ =
ADGb

kBT
(

b

L
)

p

(
σ

G
)

n

 (1. 20) 

 

A : constante, D : coefficient de diffusion dans le matériau, tel que D = D0exp(−
𝑄

RT
) où Q est 

l’énergie d’activation, G : module de cisaillement, b : vecteur de Burgers, L : taille de grains, 

σ : contrainte imposée, n : exposant de contrainte, p : exposant de taille, kB : constante de 

Boltzmann, T : température. 

Parmi ces différents paramètres, ceux ayant un rôle majeur sur la vitesse de fluage 𝜀̇ sont : 

 

 n qui exprime la sensibilité de ε̇ à la contrainte,  

 p qui rend compte de la dépendance de ε̇ à la taille de grain (microstructure),  

 Q qui est lié au mécanisme élémentaire mis en jeu au cours de la déformation.  

 

A partir de cette équation (1.20), des modèles de comportement viscoplastique ou fluage 

ont été proposés afin de rendre compte des différents comportements observés 

expérimentalement. Il a été montré que le fluage d’un matériau donné peut être caractérisé  

 

 par le glissement et la montée des dislocations, on parle alors de « fluage dislocation », 

 par un transfert de matière engageant des mécanismes de diffusion en volume ou le 

long des joints de grains, ce que l’on désigne par « fluage diffusion ». 
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1. Fluage dislocation  

 

Ce mécanisme est gouverné par la mobilité et la montée des dislocations lorsque le 

nombre de systèmes de glissement dans le matériau est suffisant. Indépendamment de la 

microstructure, ce type de déformation prédomine à contrainte élevée et à température 

intermédiaire [78]. D’une manière générale, la vitesse de déformation associée est définie par 

une loi de puissance : 

 

ε̇ =
ADGb

kBT
(

σ

G
)

n

 (1. 21) 

 
Les paramètres de cette équation sont les mêmes que ceux de l’équation (1. 20) 

Le fluage dislocation intervient le plus souvent dans les matériaux polycristallins fonctionnant 

à des températures supérieures à 1100°C. L’exposant n associé est en principe supérieur à 2 

et l’exposant de taille p est égal à 0. 

 

2. Fluage diffusion 

 

Le modèle standard du fluage diffusion considère des joints en tension et des joints en 

compression où le transport de matière se fait à partir des joints en compression vers les joints 

en tension [6]. En d’autres termes, ce transport conduit à un gradient de concentration et 

ensuite un flux de matière est créé entre les joints.  

De ce fait deux mécanismes de diffusion sont possibles : 

 lorsque le flux se produit à l’intérieur des grains, on parle de diffusion en volume ou 

fluage de type Herring-Nabarro [79], la vitesse de déformation associée est importante à 

température élevée et à faible contrainte et elle varie également en fonction du carré de 

l’inverse de la taille de grain (1/L) ² (p=2) : 

 

ε̇ =
13DvΩσ

kBT L2  (1. 22) 

 

Dans cette équation Dv = D0 exp (−
Ev

RT
) est le coefficient de diffusion en volume des espèces 

diffusantes et 𝐸𝑣  est l’énergie d’activation associée, Ω le volume molaire du matériau.  

 

 Quand le transfert des espèces a lieu le long des joints de grains, on parle alors de 

fluage de Coble [80], ce type de fluage prédomine à basse température, à faible contrainte et 

pour des grains de petite taille, et la vitesse de déformation associée varie en fonction de  

(1/L) 3 (p=3) : 
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ε̇ =
47Djg δΩσ

kBT L3
  (1. 23) 

 

Où Djg = D0 exp (−
Ejg

RT
) coefficient de diffusion aux joints de grains et Ejg énergie d’activation 

associée, δ largeur ou épaisseur des joints. 

 

Dans ces relations (1.22) et (1.23), la dépendance en température du fluage diffusion est 

prise en compte de manière implicite par l’intermédiaire des coefficients de diffusion auxquels 

on associe les énergies d’activation en volume et aux joints de grains. En effet, plus la 

température est élevée, plus la vitesse de déformation est grande. D’autre part, ces modèles 

de fluage diffusion permettent de rendre compte de l’influence de la microstructure sur la 

vitesse de déformation en faisant intervenir la taille de grain. Plus la taille de grain est faible, 

plus la vitesse de déformation est élevée [77]. Néanmoins, quel que soit le mécanisme de 

diffusion qui détermine le fluage, la vitesse de déformation varie linéairement avec la 

contrainte, c’est-à-dire que les valeurs de l’exposant n associées sont en général proches de 

1. Cette hypothèse reste vraie tant que les joints de grains agissent comme des sources et des 

puits parfaits de lacunes, à l’intérieur desquels un équilibre local est maintenu par la création 

et l’émission de ces lacunes.  

 

 Déformation par glissement aux joints de grains 

 

Toutefois, en raison du flux de matière créé, que ce soit par diffusion en volume ou aux 

joints de grains ou par la combinaison des deux, une élongation des grains se produit à 

l’échelle microscopique après déformation par fluage [1, 6, 81]. Si cette élongation se produit 

pour la plupart des grains du matériau, un allongement de celui-ci est observé à l’échelle 

macroscopique. Cependant pour les matériaux polycristallins, après déformation, les grains 

doivent rester en contact entre eux afin d’éviter les phénomènes de décohésion locale. De ce 

fait, pour maintenir leur cohésion, les grains doivent glisser les uns par rapport aux autres sans 

rotation et suivant une direction bien définie. Lorsque les grains deviennent de plus en plus 

allongés perpendiculairement à l’axe de tension et/ou de compression, le réseau des grains 

devient métastable et un glissement intergranulaire s’active pour maintenir leur cohésion. 

L’élongation des grains et le glissement aux joints de grains font donc partie des mécanismes 

de fluage diffusion. La figure (I.3) illustre un mécanisme de fluage diffusion accompagné d’un 

glissement aux joints de grains : 



Chapitre I : Revue bibliographique 

 33 

 
Figure I.3 : fluage diffusion accompagné de glissement aux joints de grains [81]. 

 

Ce mode de déformation induit un réarrangement des grains, en conséquence une variation 

de hauteur se produit après glissement. L’analyse du changement de forme des grains permet 

donc de caractériser la déformation par glissement aux joints de grains. 

Une relation (1.24) a été établie par Langdon afin de quantifier le glissement aux joints de 

grains dans les céramiques massives comme l’alumine et aussi la zircone [82-84]. Celle-ci 

permet de relier la déformation associée à ce glissement εGBS à la différence de hauteur entre 

grains voisins avant (ν0) et après (ν) glissement moyennée par la taille de grains L (figure I.5): 

 

εGBS = Φ (
νeff

L
) (1. 24) 

 
φ : constante correspondant à l’état de surface, pour une surface polie φ vaut 1,1 et pour une 

surface oxydée, elle vaut 1,4. 𝛎𝐞𝐟𝐟 = 𝛎 − 𝛎𝟎 : différence de hauteur effective avant et après 

glissement.  

La figure I.4 présente un schéma classique pour la détermination du glissement aux joints 

de grains pour deux grains sous contraintes de compression. 

 

 
Figure I.4 : illustration schématique de la déformation par glissement aux joints de grains [82]. 

 

 

Sur cette figure : 𝑠 représente le vecteur de glissement au joint entre deux grains voisins, 

ω et u sont les composantes dans le plan de ce vecteur et ν est la composante verticale hors 

du plan.  

La détermination de l’une de ces composantes du vecteur de glissement permet d’accéder à 

la déformation associée. 
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3. Fluage contrôlé par les réactions d’interface 

 

Le fluage diffusion ainsi que le glissement aux joints de grains peuvent être limités par des 

phénomènes de ségrégation ou phases secondaires, comme l’enrichissement des joints de 

grains par les impuretés ou les éléments d’addition [6, 85]. Non seulement la mobilité des 

joints est limitée par ces phénomènes de ségrégation, mais les processus d’absorption et 

d’émission de lacunes au niveau de ces joints sont également bloqués car ces derniers 

n’agissent plus en tant que sources et puits parfaits pour les lacunes. Par conséquent, 

l’équilibre local qui était maintenu aux niveaux des joints est rompu. Les phénomènes de 

ségrégation constituent donc un obstacle pour les mécanismes de fluage diffusion.  

Dans ce cas, le fluage est contrôlé par les cinétiques de réaction d’interface (joints de 

grains) [85] et la vitesse de déformation associée est inférieure à celle prédite par le modèle 

de fluage diffusion. En effet, le fluage contrôlé par la réaction d’interface est conditionné par 

la microstructure des joints de grains. Ce type de fluage est prépondérant à basse 

température, à très faible contrainte et pour des grains très fins (p<3). 

La vitesse de déformation associée ne varie pas de manière linéaire avec la contrainte (n>2) et 

elle est définie par: 

ε ̇α 
σn

L
  (1. 25) 

 

4. Comportement viscoplastique des matériaux céramiques 

 

a. Cas des céramiques massives 

 

Globalement, l’identification du comportement viscoplastique d’un matériau se fait en 

comparant les résultats expérimentaux issus des essais de fluage conventionnel aux différents 

modèles théoriques proposés précédemment [2]. Dans la littérature, Ashby a regroupé sur 

des diagrammes toutes les informations expérimentales et tous les modèles théoriques pour 

pouvoir résumer le comportement viscoplastique d’un certain nombre de matériaux, métaux 

et céramiques [83, 86]. Ces cartes de déformation représentent la variation des contraintes 

macroscopiques en fonction du rapport T/Tf, pour une microstructure donnée. En fonction 

des gammes de température et de contrainte considérées, il est possible d’identifier les 

différents mécanismes de fluage et les lignes correspondant aux limites de chacun de ces 

domaines. Un exemple de carte de déformation pour la chromine massive est reporté sur la 

figure I.5 pour une taille de grain de 1µm. En général, aux domaines des hautes températures 

et faibles contraintes, on reconnaît les deux domaines correspondant au fluage diffusion et 

les domaines des températures intermédiaires et de fortes contraintes sont gouvernés par le 

fluage dislocation.  
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Figure I.5 : carte de déformation de la chromine massive pour une taille de 

grains de 1µm [86]. 
 

Bien que le domaine d’existence du fluage dislocation dans les matériaux céramiques ait 

été prédit par ces diagrammes, l’activation de ce type de déformation a été longuement 

discutée [72, 74, 87, 88]. Dans certaines conditions, contrairement aux alliages métalliques, le 

nombre de systèmes de glissement que contiennent les céramiques est insuffisant pour 

permettre le glissement des dislocations et les grains qui les composent sont également de 

petite taille comparés à ceux des métaux. Par conséquent, étant donné que les températures 

de fonctionnement des céramiques sont modérées par rapport à leur point de fusion, le fluage 

dislocation est considéré comme négligeable devant le fluage diffusion, d’autant plus que ce 

dernier varie significativement avec la microstructure [89].  

Ainsi, nombreuses sont les expériences qui ont mis en évidence l’activation du fluage 

diffusion dans les céramiques massives comme l’alumine et la zircone. Des valeurs de 

l’exposant n systématiquement inférieures à 2 ont été obtenues dans le cas de l’alumine 

massive pour une contrainte imposée comprise entre 10 MPa et 100 MPa [74, 90] pour des 

tailles de grains variant de 14 µm à 30 µm. Pour la zircone, une transition entre fluage diffusion 

et fluage contrôlé par les réactions d’interface a été observée lorsque la contrainte imposée 

devient faible et les valeurs de n varient entre 1,1 (σ>100MPa) et 2,2 (σ<100MPa) [85]. Pour 

les mêmes céramiques massives, la contribution du glissement aux joints de grains à la 

déformation totale par fluage a été évaluée entre 50 à 80 %, la proportion la plus élevée est 

obtenue à de très faibles tailles de grains [85, 91-93]. Ces résultats sont également en accord 

avec d’autres modèles classiques proposés dans la littérature [94-96]. La déformation par 

glissement aux joints de grains peut être déterminée en gravant un marquage à la surface du 

matériau avant essai de fluage et ensuite le déplacement des grains par rapport à ce marquage 

a été mesuré après l’essai mécanique. La microscopie à force atomique peut également être 

utilisée pour déterminer le glissement aux joints de grains en réalisant des mesures de profils 

de surface avant et après essai de fluage.  
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b. Cas des oxydes thermiques  

 

Pour les céramiques sous forme de films minces, c’est-à-dire se développant à partir de 

substrats métalliques, la mise en évidence du comportement viscoplastique est moins 

évidente que pour les céramiques massives. En général, la déformation de la couche d’oxyde 

et celle de son substrat sont interdépendantes et la réalisation d’un essai mécanique en 

température sur un tel système est très difficile à mettre en œuvre. 

 

Le comportement viscoplastique de la couche d’alumine se développant à la surface de 

β-NiAl a cependant été étudié en utilisant la diffraction sur Rayonnement Synchrotron [62, 97-

100]. La réponse en fluage de cette couche a été mise en évidence en appliquant des sauts de 

température vers le bas (50°C et 150°C), après avoir développé la couche d’oxyde à 1100°C. 

Selon ces auteurs, les sauts de températures sont équivalents à des sauts de contraintes 

imposés en raison de la variation de température et de la différence entre les coefficients de 

dilatation thermique du métal et de l’oxyde. Ainsi, des contraintes de compression sont 

générées dans la couche d’alumine et en retour l’oxyde réagit en relaxant les contraintes par 

déformation viscoplastique. En simulant les courbes expérimentales avec un modèle 

phénoménologique, les auteurs ont suggéré que, pour une amplitude de contrainte inférieure 

ou égale à 100 MPa, la couche d’alumine se déformerait par fluage diffusion. Ces résultats 

sont présentés sur la figure I.6. Sur cette figure, les valeurs de l’exposant n qui décrivent au 

mieux les allures expérimentales varient entre 1 et 2. Pour d’autres systèmes alumino-

formeurs, une valeur de n=1 suffisait pour décrire le comportement en fluage de la couche 

d’alumine [99]. Ainsi, selon les domaines de température et de contrainte étudiés, le 

comportement en fluage du film d’oxyde d’aluminium est similaire à celui de l’alumine 

massive. Les énergies d’activation associées varient en fonction du système étudié et elles 

sont comprises entre 410 et 520 kJ/mol. Dans ces travaux, les mêmes auteurs ont également 

calculé la déformation du substrat à partir de la relation suivante [70]: 

σm = − σox  (
2hox

hm
) (1. 26) 

 
 σm et σox les contraintes dans le métal et dans l’oxyde, hox et hm les épaisseurs respectives 

de la couche d’oxyde et du substrat.  

En prenant une contrainte moyenne de 100 MPa dans l’oxyde avec une épaisseur de 

couche de 1µm et une épaisseur de substrat de 1,4mm, la contrainte maximale dans le 

substrat est de 0,14 MPa, ce qui est pratiquement 100 fois plus faible que celle générée dans 

l’oxyde. La déformation du substrat au cours de l’oxydation a donc été considérée comme 

négligeable. 
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Figure I.6 : évolution de la déformation dans la couche d’alumine au cours du temps, pour 

différents sauts de températures (150°C en rouge et 50°C en noir) [99]. 
 

Pour les alliages chromino-formeurs, seules 3 études ont, à notre connaissance, été 

menées sur le système Ni30Cr/Cr2O3 en vue d’étudier le comportement viscoplastique de la 

couche d’oxyde de chrome. 

Dans sa thèse, Daghigh a étudié le comportement viscoplastique de la couche de 

chromine croissant à la surface d’un substrat Ni30Cr [30]. La microstructure de la couche a été 

développée à 900°C, ensuite des étapes de refroidissement de 50°C ont été appliquées jusqu’à 

700°C. Les résultats ont montré que l’amplitude de relaxation des contraintes résiduelles dans 

le film d’oxyde est plus importante à 850°C (environ 200 MPa) et aucune relaxation de 

contrainte n’a été observée à 700°C. Cependant, la modélisation des courbes expérimentales 

avec un modèle de fluage diffusion conduisait à des valeurs de l’exposant de contrainte variant 

de 5,6 à 8,8. Ces valeurs ne correspondent pas à une réalité physique selon Daghigh mais 

représentent seulement un meilleur accord en termes de simulation entre le modèle et les 

résultats expérimentaux. Ainsi, le mécanisme de relaxation par fluage dans la couche de 

chromine n’a pas pu être identifié. Par ailleurs, la relaxation des contraintes dans le substrat 

a été déterminée : pour une épaisseur de substrat de 0,1mm la relaxation est plus marquée 

et elle devient négligeable lorsque l’épaisseur vaut 1mm.  

En outre, Panicaud et al. ont modélisé les courbes d’évolution des contraintes de 

croissance dans les couches d’oxyde de chrome obtenues par Kemdehoundja sur ce même 

système pour différentes températures (800°C, 850°C et 900°C) [60, 101]. Leur modèle se base 

sur une continuité de la déformation à l’interface métal/oxyde et l’équilibre mécanique du 

système.  
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Moyennant certaines hypothèses, la déformation totale dans la couche d’oxyde de 

chrome est égale à la déformation totale dans le métal (déformation dans le plan) selon la 

relation suivante :  

 

 (εélastique + εviscoplastique + εcroissance + εthemique)
oxyde

 

= (εélastique + εviscoplastique +  εthermique)
métal

                                           (𝟏. 𝟐𝟕) 

 

 εélastique est la déformation élastique liée à la contrainte dans le système par la loi de 

Hooke, telle que : 

εij =
1+ν

E
σij −

ν

E
σkkδij avec ν et E le coefficient de Poisson et le module d’Young du 

matériau et δij le symbole de Kronecker. 

 

 εviscoplastique est la déformation par fluage de l’oxyde et du métal, qui est définie par 

une loi de puissance : εvisco = Jσn avec J le coefficient de fluage du matériau (Jox pour l’oxyde 

et Jm pour le métal). 

 

 εcroissance est la déformation liée à la croissance de la couche d’oxyde telle que 

εcr = Dox hox(t) où Dox  est un paramètre qui dépend à la fois de la microstructure et aussi 

de la température et hox(t) est l’épaisseur de l’oxyde à un instant t. 

 

 εthemique est la déformation thermique résultant de la dilatation thermique du 

système exprimée par les relations (1.17) et (1.18). 

 

A partir de ce modèle, une méthode asymptotique et une méthode d’optimisation ont 

été utilisées pour décrire l’évolution des contraintes de croissance au cours de l’oxydation en 

isotherme à 800°C, 850°C et 900°C. Un meilleur accord entre les résultats de la modélisation 

et les courbes expérimentales a été obtenu lorsque les valeurs de l’exposant de contrainte n 

sont proches de 1 pour d’oxyde. Dans ces conditions, selon ces auteurs, il pourrait être 

possible que le fluage diffusion devienne opérationnel pour relaxer les contraintes de 

croissance dans le film de chromine. A partir de ces deux méthodes, les premières valeurs du 

coefficient de fluage Jox du film d’oxyde de chromine ont pu être calculées, celles-ci varient 

de 5,04 x10-16 à 1,18x10-15 (Pa-1.s-1) entre 800°C et 900°C. Pour le métal, les valeurs de la 

littérature pour l’exposant n varient entre 4,1 et 4,9 et les coefficients de fluage Jm déduits 

évoluent de 8,3x 

10-42 à 1,21x10-38 (Pa-1.s-1).  

 

Toujours sur ce même système, Guérain a mis en évidence, à l’échelle des grains, 

l’activation du glissement aux joints qui accompagne le fluage diffusion dans la couche d’oxyde 
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de chrome [32]. En déterminant le supplément de déformation associé à différentes 

températures de construction de la couche d’oxyde, 800°C, 900°C et 1000°C, il a pu montrer 

que plus la température est faible (petite taille de grains), plus la déformation par glissement 

aux joints de grains est importante. 

 

D’un côté, les résultats de Daghigh et de Panicaud laissent entendre que l’activation du 

fluage diffusion dans le film d’oxyde de chrome pourrait être possible pour les domaines de 

températures étudiés, d’autant plus que les résultats expérimentaux obtenus par Daghigh et 

les valeurs de coefficient de fluage déterminées par Panicaud montrent l’activation thermique 

de cette déformation. De l’autre côté, les résultats de Guérain montrent l’activation d’un 

mécanisme de glissement aux joints de grains dans cette couche d’oxyde thermique et ses 

résultats confirment en quelque sorte l’influence de la microstructure sur la vitesse de 

déformation par fluage. Or, selon les relations (1.22) et (1.23), l’aspect activation thermique 

et les aspects microstructuraux agissent en même temps sur la vitesse de déformation par 

fluage, il est donc important d’essayer de pouvoir les dissocier. Par contre dans ces différents 

résultats, ces deux effets n’ont pas été séparés car les coefficients de fluage et la déformation 

par glissement aux joints de grains ont été déterminés à partir des expériences d’oxydation 

isothermes effectuées à différentes températures et donc implicitement pour différentes 

microstructures.  

Cependant, à notre connaissance, aucune expérience n’a été menée dans les films de 

chromine en vue de pouvoir séparer l’effet respectif de l’activation thermique et de la 

microstructure sur la déformation par fluage. 

 

Outre le comportement viscoplastique de la couche d’oxyde, d’autres mécanismes non 

destructifs peuvent également se superposer au fluage. D’une part, la relaxation des 

contraintes dans les films d’oxyde peut être la conséquence directe de la déformation 

plastique des substrats métalliques. Certains substrats peuvent se déformer plastiquement au 

cours de l’oxydation et des changements de dimension des échantillons ont été constatés à 

l’échelle macroscopique [71]. D’une manière générale, le substrat se déforme lorsque le 

rapport d’épaisseur film d’oxyde/substrat est plus important, c’est-à-dire pour des substrats 

minces et des couches épaisses [70, 102]. D’autre part, la génération de contraintes de 

croissance dans la couche peut également conduire à la déformation viscoplastique du 

substrat. En effet, étant donné que la croissance externe de la couche crée des lacunes à 

l’interface métal/oxyde, l’injection de ces lacunes dans le substrat sous-jacent favorise le 

fluage de ce dernier, dont le comportement est caractérisé par les mécanismes 

précédemment décrits [64, 71].  

Ainsi, l’activation de ces phénomènes de relaxation non destructifs dans les couches 

d’oxyde thermiques devrait à terme permettre de contrôler leur vitesse de dégradation. 
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L’intervention de mécanismes de relaxation destructifs est cependant toujours possible, quels 

que soient les domaines de températures auxquels fonctionnent ces films d’oxyde 

thermiques. 

 

B. Phénomènes de relaxation destructifs 

 

En général, tout phénomène conduisant au décollement ou à la décohésion des couches 

d’oxyde de leurs substrats est issu de mécanismes de relaxation destructifs. Ces mécanismes 

de dégradation peuvent prendre différentes formes comme le plissement, le cloquage ou 

flambement, l’écaillage et la fissuration des couches. Lorsque les contraintes générées, que ce 

soit en compression ou en tension, dans les films d’oxyde sont trop élevées, les phénomènes 

de délamination interviennent directement pour les relaxer.  

Ainsi l’amélioration de la durée de vie des couches d’oxyde thermiques dépend de leur 

capacité à résister aux phénomènes de délamination [70, 103].  

Ces mécanismes d’endommagement des couches peuvent avoir plusieurs origines : 

 

 Cloquage : décollement entre le substrat et la couche d’oxyde 

La présence de cavités issue de la coalescence des lacunes à l’interface métal/oxyde, 

lorsque la croissance est gouvernée par la diffusion cationique, diminue la surface de contact 

entre le métal et l’oxyde, conduisant ainsi au décollement de la couche de son substrat. Ces 

cavités sont considérées comme des zones à forte concentration de contraintes provoquant 

l’amorçage de fissure à l’interface métal/oxyde. Selon la mécanique du cloquage reprise par 

Evans et Schütze [70, 103, 104], la présence de ces cavités peut conduire d’une part à une 

décohésion locale de la couche et ensuite à la propagation de fissures au-delà d’une certaine 

largeur critique de décohésion. D’autre part, elles peuvent provoquer un flambement 

(cloquage) de la couche d’oxyde lorsque la contrainte dépasse une limite critique. Dans tous 

les cas, ces paramètres limites dépendent de la température, de l’épaisseur et de la 

morphologie de la couche d’oxyde et de la vitesse de refroidissement [105]. De plus, il a été 

montré que l’activation de la déformation viscoplastique dans les films d’oxyde au-delà d’une 

certaine température permet de ralentir ou bien de retarder ces phénomènes de flambement. 

 

 Ecaillage :  

L’écaillage d’une couche d’oxyde dépend du niveau de contraintes : 

 

 lorsque ces contraintes dépassent la limite d’élasticité de la couche, des fissures 

peuvent apparaître et la contrainte de propagation transfilm peut être estimée à 

partir de [106]: 
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σc =
KIC

√π𝑐
  (1. 28) 

 

Où c est la taille initiale de la fissure et KIC le facteur d’intensité de contrainte 

 

L’initiation de ces fissures est souvent reliée à la présence de défauts physiques dans le 

système métal/oxyde, comme les porosités et les microfissures. Ainsi, la propagation de ces 

fissures peut se faire perpendiculairement ou parallèlement à l’interface métal/oxyde. 

Certains travaux ont montré que l’écaillage par fissuration est un processus qui se produit le 

plus souvent lors du refroidissement du système. 

 
 dans certains cas, lorsque les contraintes sont trop élevées, le cloquage de la couche 

peut conduire directement à l’écaillage. Le métal sous-jacent est alors mis à nu et 

une reprise de l’oxydation se produit[107]. 

 

 La présence de soufre à l’interface métal/oxyde réduit également l’énergie d’adhésion 

à cette interface, la contrainte caractéristique à la rupture est par conséquent réduite. Ainsi, 

quand la quantité de soufre augmente, cette contrainte critique diminue et les couches 

deviennent de plus en plus sensibles à la fissuration. En effet, la présence de traces d’éléments 

comme le soufre, le phosphore ou le titane est connue pour nuire à l’adhérence des couches 

d’oxyde protectrices (empoisonnement de l’interface métal/oxyde) [104, 108].  

Ces éléments fragilisent l’interface métal/oxyde et bloquent l’activation des déformations 

viscoplastiques au cours du refroidissement. 

 

 

IV. Eléments réactifs 

 

La performance des couches d’oxyde thermiques est caractérisée par leur capacité de 

résistance à l’oxydation à haute température et est fortement liée à leur aptitude à rester 

adhérentes au substrat. Cependant, comme on l’a vu dans les paragraphes précédents, ces 

couches d’oxyde ne sont pas à l’abri de phénomènes susceptibles de conduire à leur 

dégradation. Il a par ailleurs été montré que l’addition de certains éléments dits réactifs 

permet d’améliorer la performance de ces couches d’oxyde protectrices [26, 109]. On 

considère comme réactifs les éléments présentant une affinité pour l’oxygène supérieure à 

celles du chrome et de l’aluminium; il s’agit des éléments de terres rares et aussi d’autres 

éléments comme le zirconium, le hafnium ou le vanadium. Ces éléments peuvent être 

introduits dans les matériaux métalliques de différentes manières : dans la masse, sous forme 

d’élément d’alliage ajouté au moment de l’élaboration, par implantation ionique, ou encore 

par dépôt surfacique (sous forme métallique ou d’oxyde) [10]. Quel que soit le mode 
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d’introduction, on retrouve en général, à l’issue de la période d’oxydation, les éléments 

réactifs ségrégés aux joints de grains de la couche d’oxyde, une faible proportion restant à 

l’interface métal/oxyde [110]. Indépendamment de leur nature chimique, l’effet le plus 

important de l’addition de ces éléments réside dans la forte amélioration de l’adhérence de 

la couche d’oxyde au substrat métallique [111]. Il a de plus été montré qu’une faible quantité 

de ces éléments (de 0,01 à 0,5 % massique) suffit pour observer des effets bénéfiques 

considérables [112]. 

 

A. Effets bénéfiques des éléments réactifs 

 

Dans la littérature, de nombreux travaux ont été menés pour expliquer les différents 

effets bénéfiques apportés par ces éléments. Dans cette section, nous nous limiterons au cas 

des alliages chromino-formeurs. 

 

1. Augmentation de l’oxydation sélective du chrome 

 

Il a été proposé que les particules d’oxyde d’élément de terres rares constituent des sites 

préférentiels pour la nucléation des premiers îlots d’oxyde de chrome, réduisant ainsi l’espace 

entre les germes de cet oxyde et, proportionnellement, le temps nécessaire pour former une 

couche continue de chromine [113-115]. Cette formation accélérée du film protecteur, 

permet également de supprimer l’oxydation transitoire des éléments de base des alliages 

(nickel, fer, cobalt). En conséquence la quantité minimale nécessaire pour former une couche 

continue et protectrice de chromine diminue. 

 

2. Réduction de la vitesse de croissance de la couche d’oxyde de chrome  

 

De nombreux travaux effectués sur différents alliages chromino-formeurs ont montré 

qu’en présence d’élément réactif, comme l’yttrium [25, 116-119], le cérium [111, 120, 121] , 

le néodyme[122, 123], le lanthane [124, 125], le zirconium [111, 120] ou encore le thorium, 

les cinétiques de croissance de la couche de chromine sont 10 à 100 fois plus faibles que celles 

des alliages « bruts ». Les prises de masse sont considérablement diminuées, principalement 

au-delà de 900°C.  

La théorie dite de la « ségrégation dynamique », proposée par Pint, est l’une des 

principales théories permettant de rendre compte de cet effet [126]. De manière générale, les 

oxydes d’éléments réactifs vont ségréger aux joints de grains de l’oxyde de chrome. Les ions 

correspondants étant plus volumineux que les ions du chrome, ils diffusent très lentement, 

via les joints de grains, vers l’interface externe, ce qui ralentit fortement la diffusion des ions 

chrome. La croissance de la couche est alors gouvernée par la diffusion interne des anions 
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d’oxygène, ce qui entraîne une diminution des cinétiques d’oxydation. Ces phénomènes de 

ségrégation aux joints de grains ont en particulier pu être mis en évidence par microscopie 

électronique à transmission (MET) [127, 128]. Etant donnée la faible solubilité des éléments 

réactifs dans les couches d’oxyde, les analyses par MET ont montré que ces derniers ségrégent 

aux joints de grains, le plus souvent sous forme d’une phase Perovskite (YCrO3, LaCrO3, 

NdCrO3…) ou d’un oxyde mixte (YCr2O4, La Cr2O4, …). 

L’inversion des mécanismes de croissance de la couche d’oxyde a été identifiée à partir 

d’expériences de marquage isotopique (oxydation séquentielle 16O/18O) suivies par des 

analyses de profils de concentrations par SIMS [120, 129-132]. Les profils SIMS de l’oxygène 

obtenus ont indiqué que l’oxygène s’accumule à l’interface externe lorsqu’aucun élément 

réactif n’a été ajouté et que le maximum de concentration se décale vers l’interface interne 

en présence d’élément réactif. En général, les cinétiques d’oxydation restent paraboliques en 

présence d’éléments réactifs mais, selon la nature du substrat étudié, les énergies d’activation 

associées peuvent augmenter ou diminuer par rapport à celle obtenue sur les matériaux bruts, 

elles sont comprises entre 100 kJ/mol et 400 kJ/mol.  

Cependant, des expériences de diffusion menées sur d’autres systèmes chromino-

formeurs ont montré que la ségrégation de l’yttrium et aussi du cérium aux joints de grains ne 

modifiait en aucun cas le mécanisme de croissance de la couche de chromine mais atténuait 

seulement la diffusion des cations de chrome le long de ces joints [124]. Tsai et Huntz ont pour 

leur part montré que les coefficients de diffusion du chrome et aussi de l’oxygène aux joints 

de grains sont tous les deux réduits en présence d’yttrium [22]. En revanche, les coefficients 

de diffusion en volume de l’oxygène augmentent d’un facteur 10, mais les valeurs restent 

inférieures à celles de la diffusion aux joints de grains. Ainsi, une diminution de la vitesse de 

croissance de la couche d’oxyde a été constatée mais la croissance est toujours contrôlée par 

la diffusion externe des cations de chrome. 

 

3. Modification de la microstructure et réduction de la taille de grains de l’oxyde 

 

En raison de la ségrégation des éléments réactifs aux joints de grains et de leur rôle en 

tant que sites préférentiels pour la germination des grains d’oxyde, la microstructure du film 

d’oxyde est modifiée car la croissance des grains est limitée par la mobilité de leurs joints. Par 

conséquent, la couche d’oxyde formée en présence d’élément réactif présente une 

microstructure équiaxe, la taille des grains étant alors 2 à 5 fois plus petite que celle obtenue 

sur les alliages bruts. Les analyses en MEB et en diffraction des rayons X ont quant à elles 

montré que la morphologie des couches formées comporte, dans la plupart des cas, deux 

sous-couches [26, 112, 133]: 
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 une fine sous-couche externe constituée par une phase spinelle ou une phase d’oxyde 

mixte, la formation de celle-ci résultant de la diffusion externe simultanée des ions d’éléments 

réactifs et aussi des ions chrome le long des joints de grains. 

 une sous-couche interne épaisse monophasée de Cr2O3, résultant de la diffusion 

interne de l’oxygène. 

La sous-couche externe joue ainsi le rôle de barrière protectrice et la couche interne renforce 

la résistance aux phénomènes de délamination à l’interface métal/oxyde. 

 

4. Amélioration de l’adhérence des couches d’oxyde 

 

De manière générale, une couche d’oxyde est adhérente lorsqu’elle ne se décolle pas de 

son substrat, c’est-à-dire que l’interface métal/oxyde reste intacte. Ainsi, il a été montré que 

l’addition d’élément réactif augmente la résistance de la couche d’oxyde au décollement.  

Aucune délamination (écaillage, fissuration, cloquage …) n’est en général observée à cette 

interface interne, aussi bien en conditions d’oxydation isotherme que cyclique [134]. Trois 

principaux mécanismes ont été proposés pour expliquer le rôle des éléments réactifs sur les 

phénomènes de délamination : 

 inversion du mécanisme de croissance : le transport interne des anions élimine la 

formation de cavités ou pores à l’interface métal/oxyde 

 ségrégation des éléments réactifs à l’interface métal/oxyde : les effets néfastes liés à 

l’empoisonnement par le soufre sont empêchés en raison de la grande affinité des éléments 

réactifs pour le soufre, ce qui leur permet de piéger ou fixer les impuretés et d’empêcher leur 

interaction avec les autres éléments de l’alliage [25].  

 diminution des niveaux de contraintes : il a été considéré que les mécanismes de 

génération et de relaxation des contraintes sont pour partie à l’origine de la perte d’adhérence 

des couches d’oxyde. Ainsi, il a été supposé que la présence d’élément réactif était susceptible 

de diminuer le niveau de contraintes ou de favoriser l’activation des mécanismes de relaxation 

non destructifs comme la plasticité ou la viscoplasticité des couches [30, 42, 67].  

 

B. Influence des éléments réactifs sur les propriétés mécaniques 

 
Dans ce travail, nous nous intéressons donc également à l’influence des éléments réactifs 

sur les propriétés mécaniques des couches d’oxyde de chrome. A ce jour, à notre 

connaissance, il n’y a que très peu de données sur la détermination des contraintes en 

présence d’élément réactif.  

Quelques travaux ont montré, grâce aux techniques de déflexion et de diffraction des 

rayons X in situ et ex situ, une diminution des contraintes résiduelles dans les couches de 

chromine avec l’implantation d’yttrium [135]. 
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Hou et Stringer ont suggéré une capacité de déformation plus importante de la chromine 

en présence d’yttrium, car la couche développée sur le système brut présentait beaucoup plus 

de délamination après refroidissement [136]. 

Par ailleurs, les résultats de spectrométrie Raman obtenus par Calvarin pour le système 

Ni30Cr/Cr2O3 ont montré que le nombre d’onde de la bande A1g de la chromine est diminué 

en présence d’yttrium et que le niveau de contrainte est alors légèrement abaissé [137].  

Chevalier a étudié l’influence du néodyme sur le niveau de contraintes dans le système 

Fe30Cr/Cr2O3 et ses résultats ont montré que les contraintes se relaxent alors très rapidement 

au-delà d’une épaisseur de couche de 2µm [42]. 

Dans ces différents travaux, les auteurs ont proposé que cette baisse du niveau de 

contraintes soit liée principalement à la réduction de la taille de grains et aussi au changement 

de microstructure. Les mécanismes de relaxation par déformation viscoplastique semblent 

donc être favorisés par la réduction de la taille des grains d’oxyde.  

Cependant, jusqu’à ce jour, à notre connaissance, cette modification du comportement 

viscoplastique de la couche de chromine par l’introduction d’élément réactif n’a pas été 

démontrée expérimentalement. 

 

L’obtention des différents effets bénéfiques dépend de la quantité d’élément réactif 

introduite dans les alliages. En effet, dans le cas où cette quantité excède le seuil critique de 

1% massique, ces effets bénéfiques disparaissent au profit de phénomènes plus négatifs 

(fissuration, écaillage, cloquage…). Ce phénomène, souvent appelé « overdoping effect », 

conduit dans certains cas à la formation de phases secondaires ou intermétalliques lorsqu’il y 

a interaction des éléments réactifs avec les éléments de l’alliage [138-141]. Par conséquent, 

la diffusion interne de l’oxygène est alors accélérée et des fissures peuvent apparaître à 

l’interface oxyde/gaz. 

 

Remarque : en ce qui concerne les alliages alumino-formeurs, les effets bénéfiques de 

l’addition des éléments réactifs sont moins nets comparés aux chromino-formeurs. L’effet le 

plus considérable concerne l’amélioration de l’adhérence des couches d’alumine, aussi bien 

en conditions d’oxydation isotherme que cyclique [109]. 
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I. Alliages métalliques étudiés 

 
Dans ce travail, les matériaux métalliques étudiés sont des alliages modèles chromino-

formeurs à base de nickel et de fer. Il s’agit des mêmes substrats que ceux utilisés par Guérain 

[32] lors de ses travaux de thèse, ce qui a permis de poursuivre l’étude des propriétés 

mécaniques des couches d’oxydes formées sur ces alliages.  

 

Pour l’alliage modèle à base nickel, deux nuances ont été étudiées : 

 une première nuance contenant un pourcentage massique de 30,22% en Cr, symbolisé 

par Ni30Cr, 

 une deuxième nuance contenant un pourcentage massique de 28,8% en Cr, noté 

Ni28Cr. 

 

Pour l’alliage modèle à base fer, la teneur en chrome est de 47,3% et celui-ci est noté 

Fe47Cr. 

 

Ces alliages métalliques ont été élaborés par l’usine APERAM d’Imphy. Les compositions 

chimiques (pourcentages massiques) sont données dans les tableaux II.1.a et II.1.b. 

 

NiCr Ni Cr Si Mn C (ppm) P (ppm) S (ppm) 

Ni-30Cr 69,65 30,22 <0,01 <0,01 230 30 40 

Ni-28Cr 71,2 28,28 <0,01 <0,01 230 30 40 

Tableau II.1.a: composition (pourcentages massiques) des alliages NiCr. 
 

Tableau II.1.b : composition (pourcentages massiques) de l'alliage Fe47Cr. 
 

Les microstructures des alliages Ni30Cr et Fe47Cr ont été déterminées par Guérain [32]. 

Pour Ni30Cr, la taille de grains varie entre 20 µm et 50 µm (figure II.1.a) et pour Fe47Cr elle 

est comprise entre 100 µm et 200 µm (figure II.1.b). Pour la nuance Ni28Cr, une attaque 

chimique à l’eau glycérinée (2 mL de HNO3 65% + 4 mL de HCl 37% + 4 mL de glycérine, temps 

18 minutes) a été effectuée afin de révéler la microstructure de cet alliage. Un cliché obtenu 

en microscopie optique avec un grossissement x200 est présenté sur la figure II.1.c.  

 

FeCr Fe Cr Si Mn C (ppm) P (ppm) S (ppm) 

Fe-47Cr 52,7 47,3 <0,01 <0,01 230 30 40 
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Figure II.1.a : micrographie de 

surface du substrat Ni30Cr 
[Guérain]. 

Figure II.1.b : micrographie de 
surface du substrat Fe47Cr 

[Guérain]. 

Figure II.1.c : micrographie de 
surface du substrat Ni28Cr. 

 

La comparaison entre les figures II.1.a et II.1.c ne montre pas de différence appréciable 

entre ces deux microstructures. Ainsi, la microstructure est pratiquement identique pour les 

substrats Ni30Cr et Ni28Cr. 

 
Comme la teneur en Cr contenue dans ces alliages est largement supérieure à la 

concentration limite, on s’attend à ce que, après oxydation, une couche monophasée de 

chromine soit formée. La structure cristallographique de ces alliages a été déterminée par 

diffraction des rayons X. Les alliages NiCr présentent une structure cubique faces centrées 

avec un paramètre de maille proche de celui du nickel (Fiche PDF-ICDD n°4-850), avec  

a = 0,35238 nm. La structure de l’alliage Fe-47Cr est de type cubique centré [142], avec un 

paramètre de maille a = 0,2859 nm. 

 

Pour tous ces alliages métalliques, deux barreaux cylindriques de dimensions différentes 

(diamètres 6 mm et 12 mm) ont été recuits pendant 1h à 1000°C. Les barreaux ont été ensuite 

découpés en pastilles dont l’épaisseur a été choisie en fonction des conditions d’études et des 

techniques de mesures utilisées. 

Les barreaux de 12mm de diamètre ont été découpés en pastilles d’épaisseur 1,5 mm et 

ils ont été principalement utilisés pour les expériences menées en laboratoire. Pour les 

barreaux de 6mm, l’épaisseur des pastilles a été fixée à 4mm afin de pouvoir être utilisées lors 

des expériences de diffraction sur Rayonnement Synchrotron. 

Les surfaces des échantillons ont été préparées par polissage jusqu’au grade 4000 (5 µm) 

ou miroir. Après polissage, les échantillons ont été nettoyés à l’éthanol dans un bain ultrasons. 

 

 

 

 

 



Chapitre II : Matériaux et Dispositifs expérimentaux 

 51 

II. Techniques d’oxydation 

 
Les oxydations des substrats métalliques ont été réalisées à l’aide de trois dispositifs 

différents : 

 2 fours de laboratoire : 

 
 une thermobalance, ou appareil d’analyse thermogravimétrique, permettant 

d’obtenir des courbes cinétiques caractéristiques de la croissance des couches 

d’oxydes, 

 un four à moufle permettant de réaliser des oxydations en mode discontinu,  

 
 un four à induction, utilisé pour les expériences menées au synchrotron, permettant 

d’effectuer des oxydations en mode continu. 

 

Les échantillons oxydés en mode discontinu avec le four à moufle sont analysés, après 

refroidissement, par spectroscopie Raman de manière à déterminer les contraintes résiduelles 

dans les couches d’oxyde de chrome.  

 

Les substrats métalliques oxydés en continu dans le four à induction ont, quant à eux, été 

caractérisés par diffraction des rayons X in situ tout au long de la période d’oxydation 

isotherme. Les mesures effectuées sont ensuite analysées pour pouvoir remonter à l’évolution 

en continu des contraintes dans les films de chromine. 

 

A. Analyse Thermogravimétrique (ATG) 
 

La thermogravimétrie permet de suivre de manière continue les variations de masse d’un 

échantillon au cours d’une oxydation isotherme. Les courbes cinétiques caractéristiques 

obtenues permettent la détermination des constantes cinétiques et aussi celle de l’épaisseur 

des couches formées. 

Les expériences ont été réalisées à l’aide d’une thermobalance SETARAM (E/SETEVO16-

1F) disponible au laboratoire, constituée d’une microbalance et d’un four (cf. figure II.2).  

 

La microbalance, située dans la tête de l’appareillage, est constituée d’un fléau posé sur 

un ruban de torsion. L’ensemble est asservi par des bobines magnétiques permettant de 

conserver, quelles que soient les variations de masse de l’échantillon, une position d’équilibre 

invariante du fléau. Pour éviter la pénétration de gaz réactif, cette tête est placée sous 

atmosphère inerte (argon) pendant toute la durée de l’expérience. Le contrôleur du dispositif 

mesure le courant électrique parcourant les bobines, les données étant ensuite transmises à 

un micro-ordinateur qui les convertit en prise de masse. 
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La précision de cette microbalance est de 0,04 µg 

pour les petites gammes (20mg) et de 0,4 µg pour les 

grandes gammes (200mg). 

Le four, positionné dans la partie inférieure de la 

thermobalance, comporte une résistance en graphite 

pouvant atteindre une température maximale de 

1700°C. La régulation de la température est assurée via 

un thermocouple de type Pt/Pt-Rh. Les échantillons à 

oxyder sont fixés à l’extrémité du fléau à l’aide de 

suspensions de longueur adaptée se terminant par un 

crochet. Ils sont ensuite chauffés, sous atmosphère 

d’argon (99,995 vol.% Ar, N2<20ppm, CH4<5ppm, 

CO2<5ppm, H2O<5ppm), de l’ambiante jusqu’à la 

température de consigne, à une vitesse de 50°C/min. 

Une fois le four stabilisé à cette température, l’arrivée 

d’argon est coupée avant introduction d’air reconstitué (20 vol.% de dioxygène et 80 vol.% de 

diazote).  

Une tare est alors réalisée pour signaler le début de l’oxydation. En cours d’oxydation, le 

flux d’air est maintenu à 20mL/min sous pression atmosphérique.  

Après chaque oxydation, le four est coupé et le système revient à température ambiante 

avec une vitesse de refroidissement de 20°C/min. 

 

Dans ce travail, l’étude des cinétiques n’a été menée que pour Ni28Cr, les cinétiques des 

autres alliages ayant été précédemment établies [32]. Ces cinétiques ont été réalisées sur 

Ni28Cr non revêtu et revêtu avec différentes quantités d’oxyde d’yttrium Y2O3. Les 

échantillons ont été oxydés sous air pendant 24h à 900°C et à 1000°C. Les courbes de prise de 

masse obtenues ont été exploitées afin de déterminer les constantes de vitesses et de calculer 

les épaisseurs des couches formées. 

 

B. Four à moufle 
 

Les oxydations discontinues des échantillons ont été réalisées dans un four à moufle (CWF 

1100) présent au laboratoire (cf. figure II.3). Ce four peut fonctionner jusqu’à 1100°C, avec 

une précision de ±1°C. Une fois atteinte la température de consigne, les échantillons ont été 

placés sur une nacelle en alumine introduite dans le four. Ils ont été oxydés à des 

températures de 800°C, 900°C et 1000°C, pour des durées variant de 3 h à 40 h. 

 
Figure II.2 : thermobalance SETARAM 

(E/SETEVO16-1F). 
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Les conditions d’oxydations sont résumées dans les 

tableaux II.2.a et II.2.b. 

Les alliages non revêtus ont été oxydés aux trois 

températures pour des durées comprises entre 3 h et 18 h. 

Les alliages revêtus ont pour leur part été oxydés aux 

mêmes températures mais pour des durées équivalentes ou 

plus longues (3h, 18h et 40h) afin d’obtenir une couche 

d’oxyde d’épaisseur suffisante.  

Après chaque oxydation, les échantillons ont été 

refroidis à l’air ambiant à une vitesse proche de 150°C/min. 

Cette estimation a été faite en suivant le même protocole 

de refroidissement que Guérain [32]où les échantillons ont 

été refroidis sur une plaque métallique à la sortis du four à moufle.  

La vitesse de refroidissement a été calculée en déterminant le temps nécessaire pour 

abaisser la température des échantillons de la température du four à la température 

ambiante. Pour des températures d’oxydation comprises entre 1000°C et 700°C, ce temps est 

en moyenne de 5 minutes. La valeur de 150°C/min est bien entendu une moyenne car, dans 

la réalité, la vitesse de refroidissement ne varie pas linéairement avec le temps [30, 69]. 

Ils ont ensuite été caractérisés par différentes techniques afin d’obtenir des informations 

microstructurales, morphologiques, et de déterminer les phases présentes et les propriétés 

mécaniques.  

 

Systèmes non revêtus 800°C 900°C 1000°C 

Ni-30Cr 3h-18h 3h-18h 3h-18h 

Fe-47Cr 3h-18h 3h-18h 3h-18h 

Tableau II.2.a : conditions d’oxydation pour les substrats non revêtus. 
 

Systèmes revêtus 800°C 900°C 1000°C 

Ni-28Cr + Y2O3 3h-18h-40h 3h-18h-40h 3h-18h-40h 

Tableau II.2.b : conditions d’oxydation pour les substrats revêtus. 
 

C. Four à induction  
 

Un four à induction a été utilisé pour pouvoir réaliser, simultanément, des oxydations en 

continu et des mesures de contraintes au cours de cette oxydation (cf. figure II.4). Ces 

expériences ont été réalisées in situ sur la ligne BM02 à l’ESRF (« European Synchrotron 

Radiation Facility ») de Grenoble. Le four à induction a été fourni par le « Sample Environment 

Support Service».  

Le système est alimenté par un générateur de haute puissance (maximum 3kW). 

 
Figure II.3 : four à Moufle (CWF 1100). 
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Le porte-échantillons est un support cylindrique, entouré par la bobine à induction, de 

diamètre 7mm et de profondeur 4mm.  

 

 
Figure II.4 : four à induction de la ligne BMO2 à l’ESRF Grenoble. 

 

Un thermocouple est placé au fond de ce support afin de contrôler et réguler la 

température, pouvant atteindre la valeur maximale de 1600°C. La température à la surface de 

l’échantillon a été mesurée en plaçant un pyromètre à l’aplomb de celle-ci. Les vitesses de 

chauffage et de refroidissement du four peuvent varier entre 1°C/min et 500°C/min avec une 

précision de ±1°C. Avec ce four à induction, l’oxydation des échantillons a été faite sous air. 

L’avantage principal de ce four réside dans sa capacité à effectuer une chauffe ou un 

refroidissement rapide, avec un bon contrôle des vitesses de montée et de refroidissement, 

ce qui constitue un avantage pour certaines expériences particulières (cyclage thermique ou 

application de sauts de température). 

 

Cependant, même si l’utilisation de deux thermocouples permet une bonne précision de 

mesure des températures d’oxydation, on ne peut écarter l’hypothèse de l’existence d’un 

gradient de température entre les faces supérieure et inférieure de l’échantillon (en contact 

direct avec le thermocouple du bas), susceptible de générer une dilatation non homogène des 

échantillons et de perturber le réglage en hauteur. Nous verrons dans le paragraphe suivant 

(partie III.A.4) la conséquence de cette dilatation sur les réglages indispensables à effectuer 

pour s’assurer d’une acquisition correcte des diffractogrammes. 
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III. Techniques d’analyses et de caractérisation microstructurale 

 
Les couches d’oxyde de chrome ont été caractérisées, après oxydation, aux échelles 

macroscopique puis microscopique : 

 

 les analyses à l’échelle macroscopique ont été réalisées par diffraction des rayons X et 

par spectroscopie Raman afin d’identifier les phases formées et de déterminer les niveaux de 

contraintes résiduelles dans les couches, 

 l’analyse à l’échelle microscopique (échelle des grains) a été effectuée par microscopie 

à force atomique pour pouvoir accéder à la morphologie des surfaces et à la microstructure 

des couches de chromine. Ces mesures permettent l’étude des phénomènes de relaxation de 

contraintes par glissement aux joints de grains. 

 

A. Diffraction des rayons X  

 
La diffraction des rayons X est une technique d’analyse structurale dédiée à l’étude des 

composés solides cristallisés. Cette technique, développée au début du XIXème siècle, permet 

de déterminer la structure cristallographique, les phases présentes, la taille des cristallites, la 

texture et les déformations (calcul des contraintes) dans ces matériaux [143]. L’analyse par 

diffraction des rayons X consiste à irradier la surface d’un échantillon avec un faisceau de 

photons X incident ayant une certaine longueur d’onde λ. Les rayonnements diffractés par 

l’échantillon résultent des interférences entre les ondes diffusées par chacun des atomes, ces 

atomes étant rangés selon des plans cristallographiques d’indices de Miller (hkl), chaque 

famille de plans étant caractérisée par une distance inter-réticulaire d(hkl). 

Le principe fondamental de cette technique est défini par la loi de Bragg :  

 
2d(hkl) sin θB = nλ  (2. 1) 

 
θB : angle de Bragg associé au plan (hkl), n : entier strictement positif 
 

La loi de Bragg relie la distance inter-réticulaire d(hkl) à la position 2θB des raies de 

diffraction d’indices (hkl).  

La détermination des niveaux de contraintes résiduelles par diffraction des rayons X est 

fondée sur le déplacement des pics de diffractions, i.e. sur la variation de la distance inter-

réticulaire de la famille de plans considérée sous l’influence de la contrainte (cf. dernière 

partie de ce paragraphe). 
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1. Détermination des contraintes par diffraction des rayons X : méthode des sin²ψ 

 
Dans le cas d’un matériau polycristallin, la détermination des niveaux de contraintes 

résiduelles par diffraction des rayons X repose sur la variation de la distance inter-réticulaire 

pour une famille de plans (hkl) sous l’effet de la contrainte, qui induit un décalage des 

positions 2θ des pics de diffraction (figure II.5) [144, 145]. Expérimentalement, la déformation 

ainsi déterminée est une déformation élastique microscopique. La méthode utilisée porte le 

nom de « méthode des sin²ψ » et elle est exposée dans ce qui suit.  

 

 
Figure II.5 : influence d’une contrainte de compression sur l’évolution de la distance 

inter-réticulaire dans un matériau polycristallin. 
 

a. Loi des sin²ψ - Déformation rationnelle 

 
Soit R = (O,e⃗ x, e⃗ y, e⃗ z ) un repère orthonormé lié  

à l’échantillon, avec e⃗ z la normale à la surface de celui-ci 

(figure II.6). L’allongement unitaire selon la direction e⃗ φψ 

(caractérisée par les angles ψ et ϕ) est défini comme étant : 

εφψ = e⃗ φψ. ε̿. e⃗ φψ                                           (𝟐. 𝟐) 

 

 

Où  

e⃗ φψ = sinψ. cosφ. e⃗ x + sinψ. sinφ. e⃗ y + cosψ. e⃗ z (2.3) 

 

Et ε̿ désigne le tenseur des déformations (tenseur de rang 2) : 

 

ε̿ = (

ε11 ε12 ε13

ε21 ε22 ε23

ε31 ε32 ε33

) (2. 4) 

 

 

 
Figure II.6 : repère et axes 

de mesure. 
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On a donc : 

 εφψ = (ε11cos
2φ + ε22sin

2φ + ε12sin2φ − ε33)sin
2ψ 

      + (ε13cosφ + ε23 sinφ)sin2ψ + ε33                                                             (𝟐. 𝟓) 

 
Ce que l’on mesure expérimentalement est la position 2θ associée à chaque famille de 

plans (hkl) [144, 145]. Il est donc indispensable de relier cette grandeur à la déformation. Pour 

cela, il est préférable d’utiliser la déformation rationnelle car celle-ci considère que la 

déformation d’un matériau est nécessairement finie, contrairement à la déformation 

conventionnelle qui suppose que la déformation est infinitésimale. 

La déformation totale est obtenue par intégration sur toutes les déformations 

infinitésimales issues du déplacement de tous les plans (hkl) en position de Bragg [53].  

A partir de ces hypothèses et compte tenu de la loi de Bragg, on en déduit que : 

 

εφψ = ln (
d(hkl)

d0
) = ln (

sinθ0

sinθ
) (2. 6) 

 
En combinant les équations (2.5) et (2.6), nous obtenons la loi des « sin²ψ » en 

déformations rationnelles: 

 

Ln (
sinθ0

sinθ
) = (ε11cos

2φ + ε22sin
2φ + ε12sin2φ − ε33)sin

2ψ 

+ (ε13cosφ + ε23 sinφ)sin2ψ + ε33                                          (𝟐. 𝟕) 
 

b. Déformation rationnelle en termes de contraintes  

 
Si on suppose que le matériau possède un comportement élastique, homogène et 

isotrope, la conversion de cette déformation en contrainte se fait via la loi de Hooke : 

 

εij =
1+ν

E
σij − 

ν

E
σkkδij (2. 8) 

 
Avec δij le symbole de Kronecker, ν et E sont le coefficient de Poisson et le module d’Young 

du matériau étudié. 

 

Ainsi l’équation (2.7) devient : 

 

ln (
sinθ0

sinθ
) =

1 + ν

E
(σ11cos

2φ + σ22sin
2φ + σ12sin2φ − σ33)sin

2ψ 

+
1 + ν

E
(σ13cosφ +  σ23 sinφ)sin2ψ +

1

E
 (σ33 − ν(σ11 + σ22))         (𝟐. 𝟗) 
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Cette expression fait intervenir les coefficients mécaniques macroscopiques E et ν, 

pouvant être obtenus soit expérimentalement, soit par transition d’échelle. De plus, seule une 

portion des grains irradiés se trouve en position de Bragg et participe à la déformation [53, 

146]. Pour tenir compte de ces différents aspects liés à l’anisotropie des cristallites qui 

constituent les plans d’indice (hkl), on introduit les coefficients élastiques radio-

cristallographiques Sij. Ceci revient donc à faire la substitution suivante : 

 
1+υ

E
=

1

2
S2(hkl) et (−

υ

E
) =  S1(hkl) (2. 10) 

 
Avec E et ν qui dépendent aussi de (hkl) 

  

L’équation (2.9) devient : 

 

ln (
sinθ0

sinθ
) =

1

2
S2(hkl) (σ11cos

2φ + σ22sin
2φ + σ12sin2φ − σ33)sin

2ψ

+
1

2
S2(hkl)(σ13cosφ +  σ23 sinφ)sin2ψ + (

1

2
 S2(hkl) + S1(hkl))σ33

+ S1(hkl)(σ11 + σ22)                                                                                        (𝟐. 𝟏𝟏) 
 
La surface de l'échantillon étant libre et la pénétration du faisceau de rayon X faible 

(environ 100µm), on peut faire l’hypothèse que σ33 = 0. 

 

La relation (2.11) devient alors : 

 

ln (
sinθ0

sinθ
) =

1

2
S2(hkl) (σ11cos

2φ + σ22sin
2φ + σ12sin2φ)sin2ψ 

+
1

2
S2(hkl)(σ13cosφ +  σ23 sinφ)sin2ψ

+ S1(hkl)(σ11 + σ22)                                                                                         (𝟐. 𝟏𝟐) 
 
Le tenseur des contraintes est alors de la forme :  

 

σ̿ = (

σ11 σ12 σ13

σ21 σ22 σ23

σ31 σ32 0
) (2. 13) 

 
Il est donc possible de déterminer expérimentalement les composantes du tenseur des 

contraintes dans le plan. Pour cela, il faut effectuer au moins trois mesures différentes 

correspondant à trois valeurs de l’angle ϕ judicieusement choisies (ϕ = 0°, 45° et 90°). L’une 

des méthodes est celle proposée par Dölle [144, 146, 147] qui consiste à transformer 

l’équation (2.12) en des droites compte tenu des valeurs de ϕ considérées. Cette méthode est 
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explicitée en annexe A dans laquelle est également traité un exemple. Ce dernier justifie le 

fait que l’on peut considérer les hypothèses simplificatrices introduites dans ce qui suit. 

 
c. Relation simplifiée en absence de texture et de gradient de contrainte  

 
Pour les mêmes raisons évoquées pour σ33 = 0, à savoir : surface de l’échantillon libre 

de contrainte et profondeur de pénétration des rayons X faible, on peut également faire 

l’hypothèse d’un état de contrainte plan, pour lequel σ13 = σ23 = 0 en tout point du volume 

sondé par les rayons X . 

Si maintenant on suppose de plus : 

 qu’il n’y a pas de cisaillement, alors σ12 = σ21 = 0 

 que les contraintes sont isotropes dans le plan de la surface de l’échantillon,  

i.e. σ11 = σ22 = σ 

 

Le tenseur des contraintes est alors de la forme :  

σ̿ = (
σ 0 0
0 σ 0
0 0 0

) (2. 14) 

 

On parle alors d’un état de contrainte équi-biaxial. 

 

La loi des sin²ψ devient: 

 

𝐥𝐧 (
𝐬𝐢𝐧𝛉𝟎

𝐬𝐢𝐧𝛉
) = {

𝟏

𝟐
𝐒𝟐(𝐡𝐤𝐥)𝛔} 𝐬𝐢𝐧𝟐𝛙 +  𝟐𝐒𝟏(𝐡𝐤𝐥)𝛔 (2. 15) 

 

Cette relation (2.15) permet de déterminer la contrainte à partir des mesures de 2θ pour 

les différents angles ψ en traçant la droite ln (
1

sinθ
) = f(sin2ψ). 

 

En posant A la pente de cette droite, qui correspond à {
1

2
S2(hkl)σ}, on en déduit  

σ =  
A

[
1

2
S2(hkl)]

 : plus la pente est élevée, plus la contrainte est importante. Lorsque cette 

pente est négative, la contrainte est de compression et quand elle est positive, la contrainte 

est de tension. 

En notant par B l’ordonnée à l’origine, tel que B = 2S1(hkl)σ − ln (sinθ0), il est aussi 

possible de déterminer, dans un premier temps sinθ0 (donc θ0) puis, dans un second temps 

(à l’aide de la relation de Bragg), la distance inter-réticulaire du matériau libre de contrainte 

d0(hkl) selon la relation.  

Dans le cadre de cette étude, deux techniques de diffraction des rayons X ont été 

utilisées : 
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 la diffraction des rayons X « conventionnelle », mise en œuvre au laboratoire pour 

déterminer les contraintes résiduelles après retour à l’ambiante du système métal/oxyde, 

 la diffraction sur Rayonnement Synchrotron, utilisée pour réaliser des mesures in situ 

des contraintes de croissance et également des contraintes résiduelles pendant l’oxydation 

en isotherme et après refroidissement.  

 
2. Diffractomètre INEL 

 
Les expériences de diffraction des rayons X conventionnelles menées au laboratoire ont 

été réalisées à l’aide d’un diffractomètre 4 cercles de marque INEL EQUINOX 6000. Cet 

appareil (figure II.7.a) est équipé d’un tube à rayons X au cobalt et d’un détecteur courbe 

permettant de réaliser des acquisitions sur une plage angulaire en 2θ de 0 à 90°. Les 4 cercles 

sont associés aux 4 degrés de liberté correspondant à la rotation du goniomètre et, 

théoriquement, ils sont tous centrés au centre du goniomètre. Ces cercles sont définis par les 

déplacements des moteurs du détecteur (2θ) et aussi des 3 moteurs relatifs au déplacement 

de l’échantillon (ω, ϕ et χ) (figure II.7.b). Pour sélectionner les deux raies Kα (λKα1
= 

0,178897nm et λKα2
=0,179285nm) du cobalt, un miroir est placé à la sortie du tube. Des 

fentes avant de 500 µm de large ont également été utilisées. 

Sur la figure II.7.b ci-dessous, ω est l’angle d’incidence, ϕ est l’angle de rotation autour de 

l’axe z (azimut), ψ est l’angle entre la normale à la surface et la normale aux plans diffractant. 

La calibration du détecteur a été effectuée à partir d’une poudre de référence de LaB6 

(hexaborure de lanthane). Cette calibration permet d’associer chaque numéro de canal à un 

angle 2θ [143].  

 

 

 

Figure II.7.a: diffractomètre INEL EQUINOX 6000  
au laboratoire. 

Figure II.7.b : définition des angles de 
diffraction. 
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Des étapes de réglages sont indispensables avant chaque expérience pour avoir une 

meilleure précision sur les mesures effectuées : 

 noter l’intensité détectée I0 du faisceau incident non coupé, 

 amener l’échantillon à couper partiellement le faisceau incident, l’intensité détectée 

est alors inférieur à I0, 

 régler la planéité de l’échantillon, i.e. tourner l’échantillon autour de l’axe Ω de façon 

à trouver la position idéale (position Ω0) pour laquelle l’intensité détectée est maximale. Après 

ce réglage la surface de l’échantillon est alors parallèle au faisceau incident (cf. figure II.8). 

 régler la hauteur de l’échantillon de manière à ce que l’intensité détectée soit égale à 

(
I0

2
) (cf. figure II.8). 

 

 
Figure II.8 : réglage de la planéité d’un échantillon [53]. 

 

Moyennant ces réglages, la surface de l’échantillon se situe au centre du goniomètre par 

lequel passe le faisceau incident. Pour donner un angle d’incidence ω, il suffit alors de mettre 

le moteur Ω dans la position telle que ω = Ω − Ω0. 

 

En diffraction des rayons X, le montage le plus utilisé est celui de Bragg-Brentano dont la 

géométrie permet de recueillir un maximum d’intensité diffractée. Pour le diffractomètre 

INEL, le mode de diffraction appliqué est asymétrique, pour lequel l’angle d’incidence ω est 

maintenu constant [143, 144]. Une telle configuration est recommandée pour l’étude des 

films minces et tout particulièrement pour les films se développant à partir de substrats 

métalliques. Une faible valeur de l’angle d’incidence permet en effet d’accroître la portion de 

matière analysée [144].  

Ainsi, dans notre cas, l’angle d’incidence est fixé à une valeur proche de 15° et la variation 

de l’angle ψ se fait à travers la variation de l’angle χ du berceau d’Euler et de l’angle θB de 

Bragg. Les valeurs de χ utilisées sont les suivantes :  

χ = {±65° ; ±60° ; ±52,2°; ±45°; ± 37,8° ; ±30° ; ±20,7° ; 0°} (15 angles) 

 

L’angle ψ est ensuite déterminé à partir de la relation [148]:  

 
Cos ψ =  cos (θ − ω) ∗ cos χ (2. 16) 
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On obtient ainsi 15 valeurs pour l’angle ψ avec deux branches de valeurs : ψ+ = f(χ+) et 

ψ− = f(χ−) 

Le nombre de fichiers sauvegardés après chaque expérience correspond à ces 15 valeurs 

de l’angle χ. Ces fichiers ont ensuite été convertis en format texte pour être exploités. Pour 

les traitements de données, une feuille de calcul utilisant un tableur Excel a été établie par 

Patrick GIRAULT afin de soustraire la raie Kα2
 du cobalt et d’ajuster ensuite les pics par une 

fonction Pearson VII (cf. Annexe B). La détermination des contraintes résiduelles dans la 

chromine a été effectuée en suivant le déplacement de la raie (116) située aux plus grands 

angles (position aux environs de 64°). Ainsi pour chacune des valeurs de l’angle χ, la position 

2θ de cette raie a été calculée en utilisant la fonction Pearson VII. La distance inter-réticulaire 

associée à chaque valeur de 2θ a ensuite été déduite à l’aide de la loi de Bragg. Cette méthode 

des sin²ψ a été appliquée pour déterminer les niveaux de contraintes résiduelles dans la 

chromine.  

 
3. Diffractomètre Brüker θ-2θ 

 
Un diffractomètre D8 Advance de marque Brüker AXS a également été utilisé pour obtenir 

des informations sur la nature des couches d’oxyde formées après oxydation. Cet appareil est 

équipé d’un tube à rayons X au cuivre de longueur d’onde λKα1
= 0,154056 nm et d’un 

détecteur ponctuel. Deux fentes avant de 0,6mm de haut et une fente arrière de 1mm ont été 

placées devant le détecteur. Pour ce dispositif, le mode de diffraction est symétrique, i.e. 

l’angle d’incidence est égal à l’angle de Bragg θ. Pour nos expériences, le balayage en 2θ va de 

20° à 60° avec un pas de 0,02° et un temps d’acquisition de 20 secondes. Ce domaine angulaire 

en 2θ tient compte de tous les pics les plus intenses de la chromine et de quelques pics du 

substrat. La calibration de ce détecteur a également été effectuée avec la poudre LaB6.  

Après chaque expérience, la raie Kα2
 du cuivre et le fond continu ont été 

systématiquement soustraits en utilisant le logiciel Eva de traitement des données. Les raies 

de chromine obtenues ont ensuite été ajustées sous Origin à l’aide d’une fonction gaussienne 

et/ou lorentzienne afin d’accéder à leur position 2θ, leur largeur à mi-hauteur et leur intensité 

maximale. Ces pics sont par la suite identifiés en comparant leur position et leur intensité 

relative avec celles de la poudre de chromine issue des bases de données de diffraction (fiche 

PDF-ICDD n°38-1479 pour l’oxyde de chrome).  

Le diffractomètre Brüker a été principalement utilisé pour identifier les phases formées 

après chaque oxydation.  

 

Il est important de noter que, dans le cas des diffractomètres utilisés en laboratoire, le 

flux de photons et la qualité du signal (rapport signal/bruit) seront plus faibles que sur 

Synchrotron. L’apparition d’un pic de diffraction requiert normalement une quantité de 
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matière suffisante (ou volume diffractant), la profondeur du volume sondé devant être 

supérieure ou égale à la profondeur de pénétration du faisceau (environ quelques microns). 

Cependant, dans le cas des oxydes thermiques, les cinétiques de croissance sont lentes et, par 

conséquent, le volume de matière diffractant associé est faible. Par ailleurs, la quantité de 

matière d’oxyde formée évolue essentiellement avec les conditions d’oxydation et, à 

relativement basse température, c’est-à-dire entre 800°C et 900°C, l’épaisseur des films 

d’oxyde ne dépasse en effet pas 4 µm. Dans ces conditions, la détection des pics de diffraction 

caractéristiques devient difficile car ceux-ci sont souvent masqués par le bruit instrumental et 

aussi par les pics du substrat. En outre, si on souhaite suivre in situ l’évolution des contraintes 

au cours de l’oxydation, l’utilisation de l’INEL ou du Brüker n’est pas adéquate car les temps 

d’acquisition sont relativement longs alors que la variation des contraintes dans les couches 

d’oxyde se fait de manière très rapide, surtout au cours des premiers instants de l’oxydation.  

Tout ceci limite l’utilisation de ces deux types d’appareillage et, afin d’améliorer la 

détection et réduire les temps d’acquisition, nous avons eu recours à la diffraction sur 

Rayonnement Synchrotron. 

 
4. Diffraction sur Rayonnement Synchrotron 

 
Le rayonnement synchrotron est un rayonnement de freinage obtenu lors du changement 

de direction des particules chargées dans l’anneau de stockage [144]. La longueur d’onde de 

photon émis est donnée par la relation  suivante (2.17) :  

 

E = hν =
hc

λ 
 soit  λ(Å) =

12400

E(eV)
 (2. 17) 

 

D’après cette relation, plus l’énergie est élevée plus la longueur d’onde est faible et plus 

la profondeur de pénétration du faisceau est importante, i.e. l’épaisseur traversée par le 

faisceau des rayons X est plus grande. A l’ESRF de Grenoble, il est possible d’avoir une gamme 

d’énergie de photon variable. 

 
a. Avantages du Rayonnement Synchrotron 

 
Comparativement au faisceau de rayons X produit par les tubes de laboratoire, le 

Rayonnement Synchrotron présente différents avantages dans le cadre de notre étude : 

 

 la longueur d’onde étant plus faible, le volume sondé est plus grand, ce qui est 

important compte tenu de la faible vitesse de croissance de la couche de chromine, 

 celui-ci possède une faible divergence, 
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 l’évolution des contraintes au cours de l’oxydation en température est rapide, surtout 

pendant les sauts de température [99], un faisceau de haute intensité offre des temps 

d’acquisition courts (quelques dizaines de secondes), 

 les couches de chromine que nous voulons étudier sont de faible épaisseur et, de plus, 

le choix de la longueur d’onde permet d’éviter les problèmes de convolution susceptibles de 

se produire entre les pics de la chromine et ceux du substrat.  

Le Rayonnement Synchrotron permet donc d’effectuer des mesures de diffraction de 

bonne qualité pour des temps d’acquisition relativement courts. 

 
b. Dispositif utilisé 

 
Dans le cadre de ce travail, les expériences ont été menées sur la ligne BM02 (cf. figure 

II.9.a) à l’ESRF de Grenoble grâce à la collaboration de plusieurs partenaires : Guillaume 

GEANDIER (chercheur CNRS à l’Institut Jean Lamour de l’université de Lorraine), Benoît 

PANICAUD (Professeur à l’Université de Technologie de Troyes ), Pierre Olivier RENAULT 

(Professeur à l’Institut P’ de l’université de Poitiers), Philippe GOUDEAU (Directeur de 

recherche CNRS à l’Institut P’ de l’université de Poitiers), Nathalie BOUDET (Responsable de la 

ligne BM02 de l’ESRF Grenoble), Nils BLANC (Responsable de la ligne BM02 de l’ESRF 

Grenoble), Hugo VITOUX (Responsable du « Sample Environment Support Service » de l’ESRF 

Grenoble), Bernard GORGES (Responsable du « Sample Environment Support Service » de 

l’ESRF Grenoble). 

Le four à induction décrit au paragraphe (II.C) peut être monté sur cette ligne qui, par 

ailleurs, est équipée d’un goniomètre, d’un porte-échantillon, d’un détecteur bidimensionnel 

et de deux photodiodes. 

La première photodiode est placée avant l’échantillon et permet de connaître le flux de 

photons entrant.  

La seconde photodiode est placée dans l’axe du faisceau derrière l’échantillon pour 

permettre le réglage de l’alignement de la surface de l’échantillon par rapport au faisceau, ce 

qui est important pour le réglage en hauteur. Le faisceau de rayons X qui arrive sur la ligne est 

monochromatique, de longueur d’onde 0,062nm (énergie de 20 keV). 
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Figure II.9.a : ligne de lumière BM02 à l’ESRF Grenoble. Figure II.9.b : définition des angles  
et géométrie de l’expérience [149]. 

 

Sur la figure II.9.b sont représentés les vecteurs liés au repère de l’échantillon (S1, S2, S3),  

𝐤 = 𝐤𝐝 − 𝐤𝐢 est le vecteur de diffraction, ω est l’angle d’incidence, ϕ est l’angle de 

rotation autour de la normale à la surface (azimut), ψ est l’angle entre la normale à la surface 

et la normale aux plans diffractant, 2θ est l’angle entre le faisceau incident et le faisceau 

diffracté, ϒ est l’angle entre la verticale passant par la position du faisceau direct et une 

position donnée sur l’anneau de diffraction. 

Le détecteur bidimensionnel utilisé est une caméra du type MAR CCD (Charge Coupled 

Device), ayant une forme circulaire de diamètre 133 mm ; il est composé de 2048 pixels, la 

taille d’un pixel étant  64,576 μm. Ce détecteur permet d’enregistrer les différents anneaux 

de diffraction, ou anneaux de Debye-Scherrer, provenant d’une sélection de plans diffractant 

de l’échantillon déterminé par la taille de détecteur, la distance entre l’échantillon et le 

détecteur ainsi que l’angle solide visible par le détecteur. A un anneau donné correspond donc 

une distance inter-réticulaire d(hkl), à laquelle on associe une position 2θ selon la loi de Bragg. 

Pour ce type de détecteur, la variation de l’angle ψ est obtenue en fonction de la variation de 

l’angle ϒ bien défini précédemment. Ainsi, avec un tel détecteur, les valeurs ψ, associées au 

déplacement le long du Berceau d’Euler, sont obtenues en balayant les anneaux entre -90° et 

+90°, c’est-à-dire de ϒ+ à ϒ- lors de l’acquisition, tel que [148]:  

 
Cosψ = sin(θ) sin(ω) + cos(ϒ) cos(ω) cos(θ) (2. 18) 
 
En d’autres termes, un anneau de Debye-Scherrer peut être découpé en secteurs, chaque 

secteur étant défini par l’angle ϒ afin de trouver les valeurs de ψ correspondantes. Les 

relations (2.16) et (2.18) utilisées sont obtenues à partir d’une expression plus générale 

rappelée dans l’annexe (A.4).  
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Le four à induction est donc utilisé pour l’oxydation des échantillons (sous air) et 

l’ensemble est monté au centre du goniomètre. La dimension du faisceau est de 1mm x 0,1mm 

et l’angle d’incidence est de 5°. Le détecteur est situé à une distance de 22 cm du centre du 

goniomètre de manière à ce que la droite reliant son centre au centre du goniomètre fasse un 

angle de 18° avec le faisceau incident. 

La calibration du détecteur a été effectuée à partir d’une poudre de silicium (NIST 640d) 

afin d’ajuster la correspondance entre pixel et degré d’angle. Cette calibration est une étape 

très importante car un mauvais positionnement de la caméra peut induire un décalage au 

niveau des pixels et, par la suite, un décalage sur les positions 2θ des anneaux de Debye-

Scherrer. 

Les mêmes réglages que ceux du diffractomètre INEL ont été réalisés, à savoir : planéité 

de l’échantillon pour trouver le Ω0 et réglage en (
𝐈𝟎

𝟐
). En plus de ces réglages, il faut ajouter 

ceux liés à la dilatation thermique du système, étant donné que les mesures sont effectuées 

au cours de l’oxydation en température. Il est important de prendre en compte les 

phénomènes de dilatation intervenant lors de la montée en température car ils induisent un 

décalage en hauteur de l’échantillon dû à la dilatation du support et aussi de l’échantillon. Des 

tests de dilatation ont donc été réalisés pour toutes les gammes de températures utilisées au 

cours des expériences.  

Par exemple, avant la montée en température, la surface de l’échantillon se trouve à une 

position z et, quand la température de consigne est atteinte, cette position devient, à cause 

de la dilatation, égale à (z-Δz). Une augmentation de la température entraîne donc une 

augmentation de la distance inter-réticulaire et d’après la loi de Bragg, lorsque d augmente 

alors 2θ diminue. Par conséquent, la position des pics se décale vers les petits angles quand la 

température augmente. Δz est ici négatif car la dilation induit une augmentation de la hauteur 

et, pour ramener la surface de l’échantillon à 5° par rapport au faisceau incident, on le baisse 

d’une quantité Δz. Les valeurs Δz associées à chaque température sont regroupées dans 

l’annexe C.  

 

Le temps d’acquisition (« read-out » + temps d’éclairage) des données par le détecteur 

est d’environ 11 secondes pour une image et le nombre total d’images correspondant à une 

durée d’oxydation de 3 heures est en moyenne de 1028 images. Les données enregistrées 

correspondent donc aux images constituées par les anneaux de Debye-Scherrer. 

 

Pour les montages présentés sur les figures II.9.a et II.9.b, un détecteur de forme 

rectangulaire (FRELON) a également été utilisé pour certains échantillons de manière à 

améliorer la détection et le temps d’acquisition. Avec ce détecteur, le temps de récupération 

des données est en moyenne de 2 à 3 secondes et le nombre de secteurs en gamma ϒ ou ψ 

est plus grand comparé au premier détecteur de forme circulaire.  
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c. Objectifs et conditions d’oxydation 

 
Le rayonnement Synchroton a ici été utilisé pour pouvoir caractériser le comportement 

viscoplastique des couches de chromine. Nous avons vu dans le premier chapitre que, jusqu’à 

présent, les données disponibles concernant ce comportement ont été obtenues en ne 

découplant pas les effets, sur la déformation par fluage, de l’activation thermique et de la 

microstructure de l’oxyde. Dans cette section, l’objectif est justement de découpler ces deux 

paramètres, qui influent de manière inverse sur la vitesse de fluage. Les substrats Ni30Cr et 

Ni28Cr ont été retenus pour cette étude et ce choix sera justifié dans le chapitre 3. 

Pour atteindre cet objectif, la microstructure de la couche de chromine a, dans un premier 

temps, été modulée en réalisant l’oxydation des substrats métalliques à différentes 

températures (800°C, 850°C, 900°C et 1000°C), pendant des durées identiques (3 h). 

Une fois les différentes microstructures obtenues, des sauts de températures vers des 

valeurs inférieures sont ensuite appliqués de façon à déterminer leurs réponses en fluage [99, 

100].  

Nous avons considéré qu’à l’issue de chaque période d’oxydation initiale la 

microstructure de la chromine reste « figée » et n’évolue plus ou peu, puisque les 

températures sont par la suite toujours plus faibles.  

On a également estimé que la température limite pour l’activation du fluage est de 700°C 

car, d’après les résultats de Daghigh et Kemdehoundja, la relaxation est pratiquement nulle à 

cette température [30, 31]. 

Les vitesses de montée en température et de refroidissement du four ont été fixées à 

150°C/min et la durée de chaque palier est de 3 heures. Trois sauts de températures différents 

ont été appliqués : ΔT = 150°C, 100°C et 50°C. 

Les conditions d’oxydations sont résumées dans le tableau II.3 ci-dessous. 

 

Microstructure 
Température de 

départ (°C) 
Températures de palier (°C) 

Microstructure 1.a 1000-(3h) 900-(3h)  800-(3h)  700-(3h) 
Microstructure 1.b 1000-(3h)  850-(3h)    

Microstructure 2.a 900-(3h)  800-(3h)  700-(3h) 
Microstructure 2.b 900-(3h) 850-(3h) 800-(3h) 750-(3h)  

Microstructure 3 850-(3h) 800-(3h) 750-(3h) 700-(3h) 
Microstructure 4 800-(3h)  700-(3h) 

Tableau II.3 : conditions d’oxydation des expériences menées en in situ à l’ESRF de 
Grenoble. 

 
Dans ce tableau, deux microstructures de départ ont été construites à 1000°C 

(Microstructure 1.a et 1.b). La première microstructure a subi des sauts de température de 

100°C vers le bas jusqu’à 700°C. La seconde microstructure a quant à elle subi un seul saut de 

température de 150°C vers le bas. De la même façon, pour la température de départ de 900°C, 
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deux microstructures ont été construites (microstructures 2.a et 2.b), la première a aussi subi 

des sauts de température de 100°C vers le bas jusqu’à 700°C et, pour la deuxième, des sauts 

de température de 50°C vers le bas ont été appliqués jusqu’à 750°C. Une seule microstructure 

a été créée pour la température de départ de 850°C (microstructure 3) et des sauts de 

température de 50°C ont été effectués jusqu’à 700°C. Pour la température de 800°C, une 

microstructure a été réalisée et un saut de température de 100°C vers le bas a été effectué. 

Pour toutes ces conditions d’oxydations, à l’issue de chaque dernier palier, le système a été 

refroidi jusqu’à la température ambiante avec la même vitesse de 150°C/min. 

 

Toujours dans cette configuration, pour les mêmes substrats métalliques mais cette fois-

ci avec ajout des éléments réactifs yttrium et zirconium, le comportement viscoplastique de 

la chromine a également été étudié. Différentes quantités d’éléments réactifs ont été 

introduites afin d’évaluer l’influence de la dose. Pour chaque dose étudiée, la microstructure 

de la chromine a été construite à 1000°C pour la même durée d’oxydation de 3h et, ensuite, 

des sauts de températures de 100°C vers le bas ont été effectués jusqu’à 800°C. Nous verrons, 

à la fin de ce chapitre, les techniques utilisées pour introduire ces éléments réactifs et  les 

doses correspondantes. 

 

d. Traitement des données 
 
Les données récupérées après chaque expérience sont des images stockées sous forme 

de pixels. L’objectif est de déterminer les niveaux de contraintes dans les couches de chromine 

à partir de ces images. 

Tout comme pour la diffraction des rayons X de laboratoire, la contrainte induit un 

décalage des distances inter-réticulaires et donc des anneaux de Debye-Scherrer. Le terme de 

distorsion elliptique est souvent utilisé pour décrire l’influence de la contrainte sur une telle 

configuration, même si il s’agit en fait d’un cas particulier, sachant que pour un matériau libre 

de contrainte les anneaux de Debye-Scherrer doivent dessiner des cercles parfaits.  

Les figures II.10.a et II.10.b montrent des exemples d’anneaux de Debye-Scherrer sous 

contrainte de compression et aussi d’une image enregistrée pour un système Ni30Cr/Cr2O3. 

Les anneaux de Debye-Scherrer les plus intenses correspondent aux plans diffractants du 

substrat et les moins intenses sont associés à ceux de la couche de chromine. 
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Figure.II.10.a : illustration d’un anneau de Debye-Scherrer sous contrainte de compression d’après [150]. 

 

 
Figure II.10.b : anneaux de Debye-Scherrer enregistrés à partir du système Ni30Cr/Cr2O3. 

 

Pour pouvoir exploiter ces images, il est indispensable de les convertir en valeurs 

numériques. Un protocole de traitement de données a été établi en suivant les étapes ci-

après : 

 

 dans un premier temps, chaque image doit être calibrée avec l’image de la poudre de 

silicium ayant servi à la calibration du détecteur afin d’établir une correspondance entre 

l’intensité des anneaux, le nombre de pixels et aussi la position 2θ en degrés de chaque 

anneau, 

 

 ensuite, afin d’obtenir le maximum de points sur un anneau d’indice (hkl) donné, il faut 

le subdiviser en secteurs correspondant à l’angle ϒ (figure II.11.a). Une intégration de chacun 

de ces secteurs donnera ainsi une valeur moyenne de ϒ. Cette intégration permet entre autres 

de déterminer l’intensité de l’anneau pour chacune des valeurs de ϒ, sachant que la 

distribution de ces intensités peut être affectée par la taille des cristallites et par leur 
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orientation cristallographique lorsque le matériau étudié est texturé [143, 145]. Ainsi, pour 

une distance inter-réticulaire donnée, l’intensité de l’anneau varie en fonction de chaque 

secteur ϒ. 

 

 
Figure II.11.a : subdivision des anneaux de Debye-Scherrer (D-S) en secteurs ϒ. 

 

Dans ce travail, les anneaux ont été subdivisés en 128 secteurs ϒ dont les valeurs sont 

comprises entre {-61,5° et +65,5°} avec un pas de 1°. 

 

 A l’issue de ce premier traitement, les images sont converties en colonnes de données : 

2θ, I (ϒ1), I (ϒ2),…, I (ϒi), où I (ϒi) correspond à l’intensité des anneaux pour le secteur i.  

A partir de ces données, il est possible de tracer les diffractogrammes I(ϒi) = f(2θ) (cf. 

figure II.11.b). 

Grâce à une collaboration avec Guillaume GEANDIER, cette première partie, importante, 

du traitement des données a pu être effectuée en utilisant deux types de logiciel : PYFAI (pour 

la transformation des pixels en degré) et Fit2D (pour la subdivision et l’intégration) [164, 165].  
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Figure II.11.b : diffractogramme I(ϒ) =) f(2θ) correspondant au système Ni30Cr/Cr2O3 pour une image 

donnée et quelques valeurs de ϒ. 
 

Dans le cadre de cette étude, trois pics caractéristiques de la chromine ont été retenus 

pour effectuer l’analyse des contraintes, dont les indices et les positions théoriques 2θ sont 

résumées dans le tableau II.4. Un zoom sur l’évolution de ces pics de diffraction en fonction 

de ϒ est présenté sur les figures II.12.a et II.12.b. 

 

Plan (hkl) Cr2O3 2θ théorique (°) 
(104) 13,25 
(110) 14,30 
(116) 21,20 

Tableau II.4 : positions théoriques des pics de diffraction (104), (110) et (116) de la chromine. 
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Figure II.12.a : zoom sur l’évolution des pics (104) et (110) 
en fonction de ϒ. 

Figure II.12.b : zoom sur l’évolution du pic (116) en 
fonction de ϒ. 

 

 Détermination de la position 2θ des pics et des contraintes associées par la méthode 

des sin²ψ 

Pour pouvoir déterminer les positions de ces pics de diffraction, les parties soustraction 

de fond continu et ajustement des pics ont été automatisées en utilisant un programme de 

calcul Matlab développé par Benoît PANICAUD en suivant les étapes ci-dessous. 

Pour chacune des images entrantes, le programme va isoler les trois pics dans les 128 

secteurs ϒ, le fond continu de ces pics est ensuite soustrait avec une fonction polynômiale 

d’ordre 3 et les pics sont ajustés au moyen d’une fonction pseudo-Voigt. Afin d’améliorer la 

qualité de la simulation, les critères suivants ont été appliqués : 

 

 intensité seuil : intensité en-dessous de laquelle le pic ne peut pas être considéré 

comme bon,  

 largeur seuil : largeur au-dessus de laquelle le pic est considéré comme mauvais, 

 écart à respecter entre la position expérimentale et la position théorique des pics 

de diffraction,  

 écart entre l’allure expérimentale des pics et les résultats de la simulation (résidu). 

 

Les pics ne respectant pas au moins un de ces critères sont considérés par le programme 

comme aberrants.  

D’une manière générale, lorsque la couche d’oxyde est sous contrainte de compression, 

l’évolution de la position 2θ de chacun des trois pics en fonction des 128 ϒ est caractérisée par 

une courbe d’allure hyperbolique dont l’origine correspond à ϒ = 0 (direction du faisceau 

direct), ainsi les valeurs positives de ϒ sont symétriques des valeurs négatives. Des exemples 

de simulation (soustraction du fond continu + ajustement) des pics, et de la courbe de  

2θ = f(ϒ) et des résultats sont présentés sur les figures II.13.a et II.13.b. 
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Figure II.13.a : ajustement des pics de diffraction (104) et (110) avec une fonction pseudo-Voigt. 

 

 
Figure II.13.b : évolution de 2θ en fonction de ϒ. 

 

Quel que soit le pic analysé, la gamme de variation de la position 2θ en fonction de ϒ varie 

entre 2.10-2 (°) et 15.10-2 (°) lorsque la température varie entre 1000°C et la température 

ambiante. La connaissance de cette gamme de variation de 2θ est essentielle car celle-ci 

déterminera le niveau des contraintes générées dans les films de chromine. 

Une fois la simulation effectuée, on obtient les positions des trois pics d’intérêt pour les 

128 secteurs, ainsi que leurs intensités maximales (Imax) et leurs largeurs intégrales β (aire du 

pic de diffraction/Imax).  

Pour chacun de ces pics, la distance inter-réticulaire associée est par la suite calculée à 

partir de la loi de Bragg et les valeurs de ψ correspondant aux 128 secteurs sont déduites à 

partir de la relation (2.18).  
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Enfin, la méthode des sin²ψ a été utilisée pour déterminer les contraintes associées. Pour 

le tracé de ces droites des sin²ψ, différents critères ont également été définis sur l’intervalle 

en sin²ψ, sur les coefficients de régression et aussi sur l’écart entre les points et les droites 

associées. Si tous ces critères sont respectés, on peut considérer l’allure des droites comme 

correcte. Un exemple de droites des sin²ψ est présenté sur la figure III.14.  

 

 
Figure III.14 : exemple de tracé des droites des sin²ψ après retour à l’ambiante du système 

métal/oxyde.  
 

La pente de ces droites des sin²ψ est donc proportionnelle à la gamme de variation de 2θ 

en fonction de ϒ. 

 

e. Difficultés expérimentales 
 
On notera que les variations en 2θ que l’on souhaite observer sont très faibles et, par 

conséquent, les gammes de variation des déformations associées le sont également. Les 

réglages instrumentaux ont donc un rôle très important. Parmi ceux-ci, on peut citer : 

 
 Une mauvaise calibration du détecteur : si la calibration effectuée avec la poudre de 

silicium n’est pas parfaite, un décalage significatif des positions expérimentales des pics de 

diffraction peut être constaté. Celui-ci peut avoir comme origine un positionnement incorrect 

de la caméra et, par conséquent, les pixels enregistrés se retrouvent décalés. Ainsi, les 

évolutions de 2θ en fonction des 128 ϒ restent symétriques mais les valeurs de 2θ sont 

décalées d’une certaine quantité. 

 
 Une modification de la position des échantillons due à la dilation thermique : malgré 

les essais de dilation effectués au préalable, les échantillons sont susceptibles de bouger au 

cours de l’oxydation en température, ce qui induit une modification de la position des 

échantillons par rapport au faisceau incident, entrainant un décalage des anneaux. 
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 Une baisse de l’intensité du faisceau au cours de l’expérience : en raison de la perte 

d’électrons dans l’anneau de stockage, le flux de photons diminue continûment au cours de 

temps. Pour compenser cette perte, des paquets d’électrons sont injecté dans l’anneau de 

stockage plusieurs fois par jour. Des sauts d’intensité sont alors visibles et en raison de la 

modification de la charge thermique sur les éléments optiques, des déplacements des pics de 

diffraction sont observés, induisant donc un saut de contraintes au cours d’un palier isotherme 

 

B. Spectroscopie Raman 
 
La spectroscopie Raman est une technique de caractérisation chimique et structurale 

(structures cristallines, nature des liaisons chimiques, identification des phases) développée 

dans les années 90 pour caractériser différents types de matériaux (solide, liquide et gazeux). 

Depuis, les performances de cette technique ont été améliorées pour pouvoir réaliser des 

études des propriétés mécaniques dans les matériaux solides [151]. Ce résultat a pu être 

obtenu grâce au couplage du dispositif Raman à un système de microscope optique 

permettant de focaliser le faisceau incident avec un diamètre de sonde de 1µm. Non 

seulement cette technique est non destructive mais de plus elle possède une très bonne 

résolution spatiale. De ce fait, l’étude à une échelle locale des propriétés mécaniques des 

matériaux présentant des niveaux de contrainte non négligeables devient accessible. 

 

Le principe de la spectroscopie Raman repose sur l’interaction rayonnement-matière. Les 

échantillons sont irradiés par un faisceau laser monochromatique. Cette interaction produit 

des vibrations moléculaires du réseau cristallin, les molécules passent alors d’un niveau 

fondamental d’énergie E0 à un niveau transitoire d’énergie plus élevée E. La désexcitation de 

ces molécules (cf. figure II.14) peut se faire selon les trois modes suivants : 

 

 Diffusion élastique ou Diffusion Rayleigh : les molécules excitées reviennent 

majoritairement à leur niveau fondamental. Ce retour s’accompagne d’une émission de 

photons de même énergie E0 que celle du faisceau incident. 

 Diffusion inélastique ou Diffusion Raman : une faible proportion des molécules 

excitées ne revient pas à l’état initial. Comme pour la diffusion Rayleigh, ces molécules 

émettent des photons mais leur énergie est différente de E0, deux cas sont alors possibles : 

 Si le niveau d’énergie atteint est plus faible que E0, on parle de diffusion Stokes. 

 S’il est plus élevé, on parle de diffusion anti-Stokes, les photons émis étant moins 

nombreux. 
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Figure II.14.a : transition Raman de vibration  

[https://tel.archives-ouvertes.fr/file/index/docid/354835/filename/Rachid.pdf]. 
 

L’effet Raman est donc caractérisé par les raies Stokes et anti-Stokes, dont un exemple 

est donné sur la figure II.14.b. Les spectres Raman sont souvent exprimés en nombres d’onde, 

dont l’unité est l’inverse d’une longueur d’onde (cm-1). Sur cette figure, l’axe des ordonnées 

donne l’intensité et l’axe des abscisses correspond à la différence de nombre d’onde entre la 

source excitatrice ν0 et la lumière diffusée νdiff, telle que Δν = νdiff - ν0. Cette différence est donc 

nulle pour une diffusion Rayleigh, positive pour les raies Stokes et négative pour les raies Anti-

Stokes. Ces fréquences de vibrations dépendent également de la nature des liaisons chimiques 

entre les atomes en interaction avec le rayonnement incident, ainsi que de leurs masses. 

 

 
Figure II.14.b : effet Raman complet  

[https://tel.archives-ouvertes.fr/file/index/docid/354835/filename/Rachid.pdf]. 
 

1. Détermination de contraintes résiduelles par spectroscopie Raman 

 

La chromine possède la structure corindon, appartenant au groupe d’espace R3̅c (D3d
6 ) . 

Cette structure est un empilement de mailles hexagonales compactes d’anions oxyde dans 

lequel 2/3 des sites octaédriques sont occupés par les cations métalliques trivalents (sur l’axe 

C3).  
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La chromine est également caractérisée par 6 principaux modes de vibration : 

 

гvib = 2A1g + 2A1u + 3A2g + 3A2u + 5Eg + 5Eu (2. 19) 

 
Parmi ces 6 modes, les modes A1g et Eg sont les plus actifs en Raman. 
 

Par ailleurs, selon les expériences menées à température ambiante, seuls cinq modes sont 

observés : quatre modes Eg situés aux alentours de 296, 350, 528 et 625 cm-1 et un seul mode 

A1g à 553 cm-1. Ce dernier correspond au pic le plus intense de la chromine et, dans la suite, il 

servira à déterminer les niveaux de contraintes dans les couches de chromine. 

 

D’une manière générale, la détermination des contraintes résiduelles par spectroscopie 

Raman s’appuie sur l’effet « piézo-spectroscopique ». Cet effet permet de relier les 

déplacements associés aux fréquences de vibrations (Δν est un scalaire) d’un matériau sous 

l’effet de la contrainte selon la relation suivante [152, 153]: 

 

Δν = Π̿: σ̿ = Πijσij = (
П11 П12 П13

П21 П22 П23

П31 П32 П33

) : (

σ11 σ12 σ13

σ21 σ22 σ23

σ31 σ32 σ33

) (2. 20) 

 

Où Π̿ le tenseur des coefficients piézo-spectroscopiques (PS) liant la variation de fréquence au 

niveau de contrainte, σ ̿le tenseur des contraintes. 

Pour les matériaux texturés, ces coefficients dépendent fortement des orientations 

possibles des grains et l’écriture complète du tenseur Π̿ est plus difficile car il faut tenir compte 

de la contribution de chaque direction cristallographique. Dans le cas des matériaux 

polycristallins non texturés, étant donné que les grains sont orientés de manière aléatoire, 

chaque grain fournit une contribution statistique sur les déplacements du nombre d’onde. 

Le décalage moyen de la bande de vibration peut alors s’écrire [154]: 

 
Δν̅̅ ̅ = Π σm (2. 21) 
 

Δν̅̅ ̅ = ν − ν0 : la variation de la fréquence de vibration définie par l’écart entre le nombre 

d’onde correspondant au matériau sous contrainte et le nombre d’onde du même matériau 

mais libre de contrainte.  

Π : la trace du tenseur des coefficients piézo-spectroscopiques et σm =
Tr(σ̿)

3
=

σ11+σ22+σ33

3
 

 

En faisant l’hypothèse d’un état de contrainte équi-biaxial et isotrope : 

𝜎33 = 𝜎13 = 𝜎23 = 0; 𝜎11 = 𝜎22 = 𝜎 et 𝜎12 = 𝜎21 = 0. 
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On obtient : 

 

σ̿ = (
σ 0 0
0 σ 0
0 0 0

) d’où Tr(σ) = 2σ (2. 22) 

 
La relation (2.21) devient: 

 

Δν̅̅ ̅ = П
1

3
Tr(σ)̿̿ ̿ =

2

3
 Пσ (2. 23) 

 
On peut donc déduire la contrainte à partir de cette relation (2.23) connaissant Δν̅̅ ̅ et Π. 

 

2. Dispositif et étalonnages 

 

a. Dispositif expérimental utilisé 
 
Un spectromètre Raman est constitué d’une source excitatrice, d’un analyseur et d’un 

détecteur.  

Le dispositif utilisé dans ce travail est un spectromètre de haute résolution XY Dilor Yvon 

(Horiba) dont la source excitatrice est un laser hélium-néon (He-Ne) de longueur d’onde 

λ=632,817 nm avec une puissance maximale de 10 mW. La focalisation du faisceau laser se 

fait à travers des objectifs ayant des grossissements respectifs : x10, x50 et x100, 

correspondant à une taille de zone analysée d’environ 2 µm². Dans le cas d’un montage Rétro-

Raman, ces objectifs permettent de collecter la lumière diffusée par les échantillons. Cette 

lumière diffusée passe tout d’abord dans l’analyseur avant d’être transmise au détecteur car 

des raies parasites peuvent se superposer aux principales raies caractéristiques des 

échantillons. Cet analyseur est constitué d’un double monochromateur qui permet, dans un 

premier temps, d’éliminer les raies parasites par l’utilisation de filtres. Après cette étape, la 

lumière diffusée arrive dans un réseau de transmission composé de 1200 traits/mm où elle 

sera diffractée. Ce dernier va ensuite disperser la lumière diffusée en fonction des fréquences 

de vibration et des intensités collectées. Avec cet appareil, la précision sur les fréquences 

déterminées est de 0,1 cm-1. Le détecteur utilisé est de type CCD (Charge Coupled device) 

multicanal, qui permet à la fois de séparer le signal du bruit et de réduire le temps d’acquisition 

d’un spectre Raman. Ce détecteur est refroidi en permanence à -75°C par effet Peltier.  

Le porte échantillon est une platine permettant de faire des déplacements en XY avec un 

pas de 0,1µm.  

Le microscope utilisé dispose également d’un montage confocal avec une résolution 

axiale (en z) dépendant de la taille du trou confocal. Cette taille est améliorée grâce à 

l’élimination par ce trou des faisceaux qui se trouvent hors du plan focal. Une caméra couplée 

à ce microscope permet de visualiser et d’imager la surface des échantillons. 
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Le pilotage de ce spectromètre, c’est-à-dire le contrôle de la température du détecteur, 

la sauvegarde des images et des spectres associés, le choix des filtres et du réseau, le choix de 

la puissance laser, le choix de la plage de fréquences étudiées et la durée de l’acquisition, est 

assuré par le logiciel Labspec. Ce logiciel permet également de simuler les spectres 

expérimentaux afin de déterminer la position théorique des raies Raman, leur largeur à mi-

hauteur et leur intensité intégrée. 

Dans ce travail, la spectroscopie Raman a été utilisée pour identifier les phases et 

déterminer les niveaux de contraintes résiduelles présentes dans les couches de chromine 

formées par oxydation. Bien que l’utilisation d’une sonde de faible taille permette de réaliser 

des mesures à l’échelle locale, l’analyse d’une seule zone n’est pas représentative de toute la 

surface de l’échantillon analysé. Pour accroître la précision sur les mesures effectuées, une 

étude statistique a été menée, laquelle consiste à réaliser une quinzaine de mesure à 

différents endroits de la surface. 

 

 
Figure II.15 : principe d’un micro-spectromètre Raman  

[https://tel.archives-ouvertes.fr/file/index/docid/354835/filename/Rachid.pdf]. 
 

b. Etalonnages du spectromètre 

 
Tout comme pour la technique de diffraction des rayons X, en spectroscopie Raman des 

étapes d’étalonnages sont également nécessaires afin d’accéder aux niveaux de contraintes 
dans un matériau donné. Dans le cas de la couche d’oxyde de chrome, la détermination des 
contraintes par spectroscopie Raman a fait l’objet de plusieurs étapes de calibration :  

 

 Estimation de la profondeur de pénétration du rayonnement incident : consiste à 

déterminer la profondeur limite de pénétration du faisceau laser. Dans le cas de la chromine, 

ce travail a été fait par Mougin et Kemdehoundja [31, 41], en mesurant l’intensité du faisceau 

en fonction de l’épaisseur de couche sondée. Ils ont observé que l’intensité augmente quand 

l’épaisseur est inférieure à 0,6 µm et, au-delà de cette valeur, l’intensité se stabilise. 
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 Cellule haute pression : 

En couplant ce dispositif à une cellule haute pression en enclume diamant, il est possible 

de déterminer l’influence de la pression sur la position de la raie A1g de la chromine. Birnie et 

Mougin ont réalisé cette expérience sur une poudre de chromine libre de contrainte 

(monocristalline et polycristalline). Ils ont constaté que le nombre d’onde de la raie (A1g) de la 

chromine variait de manière linéaire avec la pression exercée (comprise entre 0-40 GPa) dans 

la cellule. Les pentes des droites correspondent donc aux coefficients piézo-spectroscopiques 

qui permettent de considérer l’influence de la pression hydrostatique sur la position de la raie 

(A1g) selon les relations suivants : 

 
[Birnie] [58] :  σ =  −0,28 Δν̅̅ ̅ ±  0,08 GPa (2. 24) 
 
[Mougin] [41]: σ =  −0,307 Δν̅̅ ̅ ±  0,005 GPa (2. 25) 
 
Ainsi, il est indispensable de prendre en compte la contribution de la pression 

hydrostatique lors de la détermination des contraintes résiduelles. Par ailleurs, l’utilisation de 

ces deux relations suppose un état de contrainte bi-axial, alors que les coefficients piézo-

spectroscopiques associés ont été obtenus avec une hypothèse de contrainte purement 

hydrostatique. Ceci a longuement été discuté par différents auteurs [58, 66]. En effet, pour 

pouvoir les appliquer, les critères suivants doivent être respectés : les grains de la chromine 

doivent être petits comparés à la taille du spot laser, ces grains doivent être orientés de 

manière aléatoire et, s’il existe, le gradient de contrainte dans le volume sondé doit être 

négligeable. Ces critères sont respectés dans le cadre de cette étude car la taille moyenne 

apparente des grains est, en général, au plus de 1 µm, soit inférieure à la dimension du spot 

laser (2 µm²), et l’épaisseur maximale des couches de chromine est relativement faible 

(environ 8 µm) : l’existence d’un gradient de contrainte peut donc bien être négligée.  

Dans les travaux de Mougin, une poudre de chromine provenant de l’écaillage d’un 

substrat chromino-formeur (FeCr) a été utilisée pour effectuer l’expérience de la cellule à 

haute pression.  

Dans ce travail, la relation (2.25) obtenue par [41] a donc été utilisée pour déterminer les 

niveaux de contraintes résiduelles. 

 

 Effet de la puissance du laser : 

Elle consiste à déterminer l’influence de la puissance laser sur la fréquence de vibration 

de la raie caractéristique de la chromine libre de contrainte. Cette expérience permet d’éviter 

l’activation de l’effet thermique lié à l’échauffement local du matériau, dû à la puissance du 

faisceau laser. Il a été montré que l’effet thermique reste négligeable lorsque la puissance 

laser est inférieure à 15 mW [31, 41]. Pour nos mesures, nous avons travaillé à une puissance 

maximale de 10mW.  
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 Calibration de la poudre de référence :  

Elle permet de déterminer la position exacte de la raie A1g de la chromine libre de 

contrainte. Plusieurs auteurs ont déterminé cette valeur à partir de différents types de 

matériaux (monocristallins et polycristallins) et celle-ci varie entre 551 et 555,4 cm-1 [31, 41, 

58, 66, 137]. Les travaux menés par Mougin et Kemdehoundja s’accordent, pour leur part, sur 

une valeur de 551,55 ± 0,05 cm-1, chacun prenant comme référence une chromine issue de 

l’écaillage d’un substrat chromino-formeur. Cette valeur a été prise comme référence pour les 

mesures faites dans les travaux de Guérain et sera également prise en compte pour nos 

mesures. 

 

C. Microscopie à force atomique (AFM) 
 
La microscopie à force atomique est une technique de caractérisation de surface fondée 

sur la mesure des forces d’interaction (principalement de Van der Waals et coulombiennes) 

entre les atomes d’une sonde atomique et les atomes de surface. Cette technique est 

largement utilisée afin de réaliser des topographies de surface à l’échelle microscopique. Un 

bras de levier à l’extrémité duquel est fixée une pointe ou sonde atomique balaye la surface 

de l’échantillon 

 

L’appareil utilisé au laboratoire est de type 

Agilent 5500 et est constitué d’une tête de 

mesure qui inclut le dispositif de balayage et le 

levier. L’échantillon est placé en-dessous du 

scanner sur une plaque aimantée immobile.  

 

Un microscope couplé avec une caméra 

permet de visualiser la surface de l’échantillon 

et de positionner correctement la pointe au-

dessus de ce dernier. L’interaction entre la 

pointe et la surface de l’échantillon induit une 

déflexion du levier et celle-ci est mesurée par le 

faisceau laser focalisé sur la face supérieure du 

levier. Ce dernier est ensuite réfléchi sur un 

miroir puis arrive sur des photo-détecteurs qui enregistrent les signaux lumineux (cf. figure 

II.16). La force mesurée par le détecteur est proportionnelle à cette déflexion et aussi à la 

constante de raideur de la pointe.  

Le détecteur est une photodiode à quatre quadrants au centre desquels est positionné le 

laser. Les parties « haut » et « bas » des quadrants permettent la mesure de la déflexion, 

 
Figure II.16 : principe de la microscopie à 

force atomique [155]. 
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tandis-que les deux autres parties à gauche et à droite correspondent à la force latérale 

provenant de la friction ou frottement de la pointe. Pour chaque balayage, deux types de 

topographies associées à la déflexion et la friction sont donc obtenus. 

Selon la nature des forces mises en jeu, différents modes de mesure sont possibles et 

celles-ci dépendent principalement des interactions répulsives et attractives entre la pointe 

et l’échantillon. Pour notre part, nous avons travaillé à force constante, en mode contact. Dans 

ce mode, la distance échantillon-pointe est inférieure à 5 nm (courte portée) et les forces 

d’interaction sont principalement répulsives. Le déplacement vertical de la pointe est asservi 

pour maintenir une force constante au cours du balayage, ce qui permet d’obtenir 

directement la topographie de la surface. 

Le levier et la pointe utilisés sont en nitrure de silicium (Si3N4), de constantes de raideur 

faibles, entre 0,06N/m et 0,24N/m, le rayon de courbure nominal étant de l’ordre de 1 à 10 

nm. La rugosité maximale mesurable est de 3µm.  

Pour tous les échantillons analysés par microscopie à force atomique, des topographies 

de surface de taille variant entre 3, 5, 8 et 10 µm ont été réalisées. Les topographies de faible 

taille (3 et 5µm) ont été réalisées en général pour les couches présentant de faibles tailles de 

grains, notamment pour les alliages revêtus ou implantés.  

Les images correspondant à la déflexion sont traitées en utilisant le logiciel 

MountainsMap. A l’aide de ce logiciel, il est possible d’accéder aux paramètres suivants : 

 la rugosité Ra (moyenne de hauteurs mesurées), 

 la rugosité Rq (valeur quadratique moyenne des hauteurs mesurées), 

 la différence de hauteur entre les grains voisins, 

 la taille de grains. 

Les deux derniers paramètres sont obtenus par extraction de profils sur les images 

topographiques. 

En moyenne, 3 à 5 profils ont été tracés sur les images de petites tailles tandis-que 8 à 10 

profils ont été extraits sur les images de grandes tailles (8 et 10 µm). Il est important de noter 

que la mesure de la taille de grains et de différence de hauteur entre grains voisins présente 

avec cet outil une incertitude non négligeable. Celle-ci a été déterminée en moyennant la 

dispersion mesurée pour chacun des paramètres. L’incertitude maximale liée à cette 

dispersion est de l’ordre de 40 à 60 nm. Des figures (II.17.a, II.17.b et II.17.c) illustrant les 

mesures de ces grandeurs sont présentées ci-dessous. 
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Figure II.17.a : exemple d’une topographie (10 x10) µm² de surface obtenue pour le système 

Ni30Cr/Cr2O3 après 3 heures d’oxydation à 900°C, la ligne rouge correspond à un exemple de profil. 
 

 

 
Figure II.17.b : mesures de la différence de hauteur entre grains voisins avec le logiciel 

MountainsMap [156]. 
 

 
Figure II.17.b : mesures de la taille de grains avec le logiciel MountainsMap. 
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IV. Techniques de dépôt et d’implantation 
 

Les techniques de dépôt physique en phase vapeur (Physical Vapour Deposition) ainsi que 

l’implantation ionique ont été utilisées pour introduire des éléments réactifs à la surface des 

substrats métalliques. Ces techniques ont été largement développées pour les applications 

anticorrosion à haute température car il a été montré que tous les phénomènes qui 

caractérisent les effets bénéfiques de ces éléments interviennent essentiellement à la surface 

des matériaux métalliques ; il n’est ainsi pas nécessaire de les introduire dans la masse. Dans 

le cadre de ce travail, l’yttrium et le zirconium sont les principaux éléments étudiés car de 

nombreuses données sont disponibles concernant leurs effets sur les alliages chromino-

formeurs.  

 

A. Dépôt physique en phase vapeur (PVD : Physical Vapour Deposition) 
 

La réalisation des dépôts physiques en phase vapeur a été réalisée grâce à une 

collaboration avec Philippe GOUDEAU et Philippe GUÉRAIN de l’institut PPrime de Poitiers. 

L’appareil utilisé est de type NORDIKO-3000. Le principe consiste à pulvériser une cible 

d’oxyde d’yttrium avec un faisceau d’ions (Ar+) produits par utilisation d’une source 

radiofréquences (cf. figure II.18). A la sortie du canon, deux grilles en molybdène de forme 

elliptique et polarisées différemment permettent d’extraire les ions Ar+. Ces derniers sont 

ensuite focalisés avec une énergie de 1,2 keV sur la cible, située à 20 cm du canon et faisant 

un angle de 45° par rapport à l’axe de celui-ci. Les atomes de la cible en Y2O3 sont alors 

pulvérisés et viennent se déposer à la surface du substrat avec une énergie variant de 

quelques électronvolts à une centaine d’électronvolts. Le porte échantillon est placé 

parallèlement à l’axe de la cible à une distance de 20 cm. L’utilisation d’un neutraliseur est 

indispensable pour éviter les charges d’espace dues à la collision entre les ions. Ce neutraliseur 

permet de délivrer des électrons avec une intensité identique à celle de ces ions. Au cours de 

l’expérience, le canon est maintenu sous vide (pression allant de 0,1 Pa à 1 Pa). En outre, 

comme les atomes arrachés à la cible sont très énergétiques, l’enceinte est maintenue sous 

très faible pression (10-4 mbar) pour éviter leur auto-collision. 

Au cours du dépôt, l’homogénéité du recouvrement est assurée par une rotation du 

porte-échantillons qui est fonction de la durée du dépôt. Pour un dépôt de courte durée, la 

distribution homogène des particules déposées devient critique étant donné que celles-ci sont 

très énergétiques et sont toujours mobiles lorsqu’elles arrivent à la surface de l’échantillon. 

Par conséquent, la probabilité d’observer des zones creuses ou appauvries en oxyde d’yttrium 

devient importante. Du moment que les atomes conservent leur énergie, ils vont venir 

occuper la surface sous formes d’îlots de particules et, pour que cette croissance soit 

uniforme, on augmente le temps d’exposition. 
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La probabilité d’avoir un dépôt uniforme et homogène dépend ainsi du temps 

d’exposition de l’échantillon, avec une durée limite inférieure de 10 s. La détermination de 

l’épaisseur déposée se fait en effet par extrapolation de la vitesse et du temps de dépôt. Il est 

important de noter qu’avec cette méthode d’extrapolation, on fait l’hypothèse que le dépôt 

est homogène, ce qui signifie que l’épaisseur est surestimée. 

 

Pour nos expériences, nous avons choisi de réaliser des dépôts à différentes doses : 

d’abord une dose faible correspondant à un temps d’exposition t = 10 s, puis une dose 

intermédiaire (t = 50 s) et enfin une dose maximale (t = 100 s). L’alliage Ni28Cr est le seul 

substrat ayant été revêtu par cette technique de dépôt.  

 

 
Figure II.18 : appareil NORDIKO-3000 de l’institut P’de Poitiers. 

 

B. Implantation ionique 
 
L’implantation ionique a également été réalisée à l’Institut PPrime de Poitiers avec l’aide 

de Philippe GOUDEAU et de Marc MARTEAU. L’implanteur utilisé est de type 

EATONTMNV3206. 

Un implanteur est constitué d’une source d’ions, d’un « tri » (électroaimant), d’un 

accélérateur, d’un système de mise en forme du faisceau et d’une chambre recevant 

l’échantillon à implanter (cf. figure II.19). 

La source d’ions utilisée est un filament en tungstène permettant de bombarder 

d’électrons les atomes d’un gaz neutre (xénon) afin de les ioniser. Les ions Xe+ viennent 

ensuite pulvériser une cible en zirconium, placée dans la même chambre que la source, en 

appliquant une différence de potentiel de 20 kV. Un tri composé d’un secteur magnétique 

(électroaimant) est placé à 90° de la chambre pour sélectionner les ions Zr+ destinés à 

l’implantation. La sélection s’effectue en calibrant l’électroaimant en fonction du rapport 

(masse (m)/charge (q)) de l’élément en question. Les ions Zr+ ayant une énergie de 20 keV 

sont ensuite accélérés par une tension de 180 kV pour atteindre en sortie de l’accélérateur 
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une énergie totale de 200 keV. La mise en forme du faisceau, c’est-à-dire la focalisation, le 

balayage et la déviation des ions neutres, est ensuite réalisée grâce à des jeux de lentilles 

électrostatiques. Le faisceau d’ions accélérés arrive ensuite dans la chambre où se trouve 

l’échantillon cible et vient balayer la surface suivant les directions horizontale et verticale, de 

manière à obtenir un dépôt homogène. L’interaction de ces ions avec les atomes du substrat 

métallique induit un désordre via des cascades de déplacements liées au passage des ions, ce 

qui peut conduire à une modification des propriétés chimiques et structurales du matériau 

implanté. 

La mesure de la dose implantée ou fluence (ions/cm²) correspond à l’intégration du 

courant mesuré par un ampèremètre, pour une surface donnée et sur la durée de 

l’implantation.  

L’expérience a été réalisée à température ambiante et sous azote liquide, sachant qu’il 

est aussi possible de faire de l’implantation en température pour obtenir des dépôts plus 

homogènes (température maximale de l’implanteur : 800°C). 

 

Dans ce travail, pour les substrats métalliques qui ont été sujets à l’implantation ionique 

du zirconium, 3 doses ou fluences différentes ont été introduites : 1.1015, 5.1015 et 1.1016 

ions.cm-2. 

 

 
Figure II.19 : principe de l’implantation ionique. 
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C. Estimation théorique de l’épaisseur déposée 
 
Pour l’élément Y2O3, les quantités déposées correspondant aux 3 doses (10s, 50s et 100s) 

ont été calculées à partir de la vitesse de dépôt qui est ici de 0,3 Angstrom par seconde. Elles 

correspondent à des épaisseurs de Y2O3 déposé à la surface de 0,3 nm, 1,5 nm et 3 nm. Nous 

avons également estimé l’équivalence de ces épaisseurs en termes de nombre d’ions par unité 

de surface, i. e fluence, de façon à comparer ces doses aux fluences choisies pour l’élément 

Zr. Pour ces deux éléments les quantités déposées que nous avons choisies sont comparables 

pour les deux techniques utilisées. 
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Dans la continuité et avec pour objectif d’approfondir les travaux précédemment initiés 

par Guérain sur l’étude des propriétés mécaniques des couches développées sur les chromino-

formeurs Ni30Cr et Fe47Cr, les mêmes systèmes ont été employés dans le cadre de ce travail. 

L’évolution des niveaux de contraintes résiduelles générés dans les couches d’oxyde de 

chrome formées sur ces deux substrats a été étudiée en fonction des conditions d’oxydation, 

i.e. température et durée d’oxydation. 

Les substrats Ni30Cr et Fe47Cr ont été oxydés en discontinu pour des durées d’oxydation 

de 3 heures et 18 heures, à différentes températures, 700°C, 800°C, 900°C et 1000°C. En raison 

de la volatilisation de la chromine au-delà de 1000°C, les échantillons n’ont pas été oxydés au-

dessus de cette température. 

La vitesse de refroidissement a été estimée à une valeur assez élevée de 150°C/min, dans 

le but de minimiser les effets de relaxation pendant le retour à l’ambiante des systèmes 

étudiés. Cette estimation a été faite en suivant le même protocole de refroidissement que 

Guérain. 

L’épaisseur des substrats métalliques a été fixée à 1,5 mm, l’influence de ce paramètre 

sur le niveau de contraintes devenant négligeable au-dessus de 1 mm. 

Les contraintes résiduelles ont été déterminées pour chacune des conditions d’oxydation 

par spectrométrie Raman après le retour à l’ambiante du système métal/oxyde. 

Pour chaque système étudié, le glissement aux joints de grains, qui est associé à un mode 

de relaxation de contraintes non destructif, a été quantifié à l’échelle microscopique par AFM 

(microscopie à force atomique), à partir de la mesure des différences de hauteurs entre grains 

voisins et aussi de la taille apparente des grains.  
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I. Détermination des contraintes résiduelles dans la chromine 
 
Pour chacune des conditions d’oxydation, les contraintes résiduelles dans les couches de 

chromine formées sur les substrats Ni30Cr et Fe47Cr ont été déterminées par spectroscopie 

Raman. La calibration faite par Mougin, permettant de relier les contraintes au déplacement 

Δν de la raie A1g de la chromine, a donc été utilisée [41] :  

 
σ [GPa] = −0,307Δν (cm−1) ± 0,005 (3. 1) 
 
où Δν = ν − ν0, est la différence entre la position de la raie A1g de la chromine sous 

contrainte et celle de la poudre de référence libre de contrainte, qui vaut 551,55 cm-1 

[Kemdehoundja]. 

La position de la raie A1g de la chromine se décale vers les grands nombres d’onde lorsque 

la couche d’oxyde est sous contrainte de compression (cf. figure III.1). 

 

 
Figure III.1 : déplacement de la raie A1g de la chromine sous l’effet d’une contrainte de compression. 

 

Les contraintes thermiques générées pendant le refroidissement ont été calculées à partir 

de la relation (1.17). Pour le système Ni30Cr/Cr2O3, les coefficients de dilatation déterminés 

par Daghigh et al [30] ont été considérés pour pouvoir faire une estimation des contraintes 

thermiques dans la couche de chromine. Par contre, pour le système Fe47Cr/Cr2O3, aucune 

donnée n’est disponible sur la détermination du coefficient de dilatation de ce substrat et un 

coefficient moyen entre le chrome pur et le fer pur a été calculé pour pouvoir accéder au 

coefficient de dilatation du Fe47Cr [4]. Les coefficients de dilatation de la chromine et des 

substrats Ni30Cr et Fe47Cr utilisés pour calculer ces contraintes thermiques sont :  
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 αox (K−1) = 5,67. 10−6 + (1,23. 10−9)T(K)  

 αNi30Cr (K−1) = 12,93. 10−6 + (5,7. 10−9)T(K) 

 αFe47Cr (K−1) = 1,3. 10−5 

 

A. Evolution des contraintes résiduelles en fonction des conditions 

d’oxydation 

 

Les valeurs absolues des contraintes résiduelles déterminées par spectroscopie Raman et 

celles des contraintes thermiques calculées, correspondant à chaque système étudié, sont 

regroupées dans les tableaux III.1 et III.2. 

 

Ni30Cr/Cr2O3 IσI (3h) [GPa] IσI (18h) [GPa] IσI-thermiqueI [GPa] 

700 1,40 1,54 3,00 

800 1,56 1,84 3,50 

900 1,94 2,40 4,00 

1000 2,60 3,00 4,60 

Tableau III.1 : valeurs absolues de contraintes résiduelles obtenues par spectroscopie 
Raman et contraintes thermiques calculées, pour le système Ni30Cr/Cr2O3. 

 

Fe47Cr/Cr2O3 IσI (3h) [GPa] IσI (18h) [GPa] IσI-thermiqueI [GPa] 

800 1,31 1,21 2,50 

900 1,27 1,05 2,80 

1000 1,63 1,52 3,11 

Tableau III.2 : valeurs absolues des contraintes résiduelles obtenues par spectroscopie 
Raman et contraintes thermiques calculées, pour le système Fe47Cr/Cr2O3. 

 
De manière générale, pour ces deux systèmes, les contraintes résiduelles obtenues sont 

de compression et leurs ordres de grandeurs évoluent de -1 à -3 GPa pour les gammes de 

températures étudiées. Mais les résultats montrent que ces contraintes évoluent 

différemment d’un système à l’autre.  

 

Les figures (III.2.a) et (III.2.b) représentent l’évolution des niveaux de contraintes 

résiduelles déterminées dans les systèmes Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3, en fonction de la 

température et de la durée d’oxydation. Les valeurs des contraintes thermiques calculées sont 

également reportées sur ces figures. 

 

1. Système Ni30Cr/Cr2O3 
 
Pour le système Ni30Cr/Cr2O3, les contraintes suivent une évolution monotone avec la 

durée et la température d’oxydation (cf. figure III.2.a). Quelles que soient les conditions 
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d’oxydation, ces contraintes augmentent avec la température, elles varient de -1,54 GPa à -3 

GPa entre 700°C et 1000°C. Cette évolution est associée à celle des contraintes thermiques, 

qui augmentent avec l’écart de température avec l’ambiante. Ainsi, les contraintes 

thermiques et les contraintes résiduelles évoluent de la même manière pour ce système. En 

outre, ces contraintes résiduelles sont systématiquement plus élevées après 18 heures 

d’oxydation qu’après 3 heures. L’écart entre ces durées extrêmes est de 150 MPa pour la 

température la plus faible (700°C) et il est de 420 MPa pour la température la plus élevée 

(1000°C). Cette évolution est très probablement associée au développement en continu de 

l’épaisseur (ou de la quantité de matière de chromine) au cours de l’oxydation isotherme et 

peut donc aussi dépendre de la température. 

 

 
Figure III.2.a : évolution des contraintes résiduelles de compression pour 

différentes températures et durées d’oxydation, pour le système Ni30Cr/Cr2O3. 
 

2. Système Fe47Cr/Cr2O3 

 

Pour le système Fe47Cr/Cr2O3, les niveaux de contraintes varient de manière identique 

avec la durée d’oxydation, quelle que soit la température (cf. figure III.2.b). Contrairement au 

système Ni30Cr/Cr2O3, l’évolution des contraintes dans Fe47Cr/Cr2O3 n’est pas monotone en 

fonction des conditions d’oxydation. Ainsi, les contraintes déterminées après 3 heures sont 

de 100 à 210 MPa supérieures à celles obtenues après 18 heures d’oxydation. Ainsi, 

l’augmentation de l’épaisseur de la couche d’oxyde au cours de l’oxydation n’est pas 

accompagnée d’un accroissement des niveaux de contraintes résiduelles comme sur Ni30Cr. 

Une faible variation de ces niveaux de contraintes est observée entre 800°C et 900°C car elles 

passent de -1,31 à -1,27 GPa, puis le niveau de contrainte augmente à 1000°C pour atteindre 

une valeur de -1,65 GPa. Pour ces gammes de températures, les résultats semblent montrer 

une activation des phénomènes de relaxation des contraintes au-delà de 3 heures, celle-ci 

étant plus prononcée à 900°C. Les contraintes résiduelles déterminées sur ce système et les 
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contraintes thermiques associées ne suivent donc pas la même évolution. Les valeurs absolues 

de ces contraintes sont également inférieures à celles obtenues sur Ni30Cr/Cr2O3. 

 

 
Figure III.2.b : évolution des contraintes résiduelles de compression pour différentes 

températures et durées d’oxydation, pour le système Fe47Cr/Cr2O3. 
 

B. Amplitude de relaxation des contraintes 

 
L’amplitude de relaxation des contraintes est définie par l’écart entre les contraintes 

résiduelles et les contraintes thermiques calculées. Pour les deux systèmes, les contraintes 

résiduelles de compression sont systématiquement inférieures aux contraintes thermiques 

calculées, quelles que soient les conditions d’oxydation. Ces différences confirment 

l’activation des phénomènes de relaxation des contraintes, évoqués dans le chapitre 1, aussi 

bien lors de l’oxydation isotherme que pendant le refroidissement.  

 

1. Système Ni30Cr/Cr2O3 
 
Pour le système Ni30Cr/Cr2O3, l’amplitude de relaxation est de l’ordre de 2 GPa à 800°C 

et 900°C, elle est plus faible à 700°C (1,5 GPa). Par contre, à 1000°C, l’amplitude est du même 

ordre de grandeur que celle obtenue à 700°C. Ces résultats semblent indiquer que les 

mécanismes de relaxation des contraintes qui interviennent dans la couche de chromine 

formée sur Ni30Cr prédomineraient pour les températures intermédiaires.  

En outre, comme la microstructure de la couche d’oxyde évolue également avec la 

température, ces phénomènes de relaxation pourraient dépendre de la taille de grain. Or, la 

déformation par fluage diffusion est un mode de déformation qui évolue avec la taille de grain 

et qui est favorisée lorsque les grains sont de petite taille. Par conséquent, la déformation par 

fluage pourrait contribuer de manière significative à la relaxation des contraintes dans ce 

système Ni30Cr/Cr2O3. 
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2. Système Fe47Cr/Cr2O3 
 
Pour le système Fe47Cr/Cr2O3, l’amplitude de relaxation des contraintes est plus élevée à 

900°C (1,7 GPa) comparée à celle obtenue à 800°C et 1000°C, qui est de l’ordre de 1,2 GPa. 

Comme pour le système Ni30Cr/Cr2O3, il est possible que la déformation par fluage 

intervienne pour relaxer les contraintes dans Fe47Cr/Cr2O3. Cependant, la manière dont 

évolue l’amplitude de la relaxation avec la température semble montrer que ces mécanismes 

ne dépendent pas uniquement de la taille des grains de la couche de chromine. On peut 

supposer que plusieurs mécanismes interviennent alors pour relaxer les contraintes dans la 

couche d’oxyde de chrome formée sur Fe47Cr. 

 

C. Confrontation et discussion 
 
Pour les gammes de températures étudiées, les niveaux de contraintes résiduelles de 

compression déterminées sur les deux systèmes Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3 sont inférieurs 

aux contraintes thermiques calculées, ce qui met en évidence l’activation de mécanismes de 

relaxation des contraintes. En revanche, ces deux systèmes se comportent de manières 

différentes relativement aux conditions d’oxydation.  

Les contraintes résiduelles suivent en effet une évolution monotone avec la température 

et la durée d’oxydation pour le système Ni30Cr/Cr2O3 alors que ce n’est pas le cas pour le 

système Fe47Cr/Cr2O3. Les résultats obtenus sur Ni30Cr/Cr2O3 sont en accord avec ceux des 

différentes études menées sur ce système [14, 30-32]. Pour le système Fe47Cr/Cr2O3, les 

résultats ne peuvent être comparés qu’à ceux obtenus par Guérain, comparaison qui sera 

effectuée plus avant.  

Cette différence de comportement suggère l’action de mécanismes de relaxation 

différents ou d’amplitudes différentes, particulièrement entre 900°C et 1000°C. Pour le 

système Ni30Cr/Cr2O3, l’évolution de l’amplitude de relaxation avec la température amène à 

supposer une dépendance des phénomènes de relaxation à la microstructure, alors que pour 

le système Fe47Cr/Cr2O3, l’amplitude de relaxation évolue différemment avec la température 

et plusieurs mécanismes semblent contribuer à la relaxation des contraintes. L’amplitude de 

relaxation des contraintes est également plus élevée sur Ni30Cr/Cr2O3 que sur Fe47Cr/Cr2O3. 

 

Les figures III.3.a et III.3.b permettent la comparaison de nos résultats avec ceux de 

Guérain [32], pour des expériences réalisées dans les mêmes conditions d’oxydation 

(température, durée). On constate que les résultats sont cohérents pour les deux systèmes 

étudiés, ce qui permet de vérifier la reproductibilité d’abord de la technique de mesure 

utilisée et ensuite des expériences d’oxydation effectuées. Néanmoins les valeurs de 

contraintes obtenues par Guérain sont légèrement supérieures sans doute parce que les 

échantillons ont été refroidis avec une vitesse de refroidissement de 500°C/min. 
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Figure III.3.a : comparaison entre les contraintes résiduelles obtenues dans ce travail à 

celles déterminées par Guérain pour le systèmeNi30Cr/Cr2O3. 
 

 
Figure III.3.b : comparaison entre les contraintes résiduelles obtenues dans ce travail à 

celles déterminées par Guérain pour le système Fe47Cr/Cr2O3. 
 
Par ailleurs, les courbes d’oxydation des alliages Ni30Cr et Fe47Cr ont été réalisées par 

Guérain afin d’obtenir des informations complémentaires susceptibles de permettre une 

meilleure compréhension de la différence de comportement entre les deux systèmes 

Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3. Les différentes courbes obtenues pour ces systèmes à 800°C, 

900°C et 1000°C sont présentées sur les figures III.4.a et III.4.b.  
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Figure III.4.a : cinétiques d’oxydation du système 

Ni30Cr/Cr2O3 obtenues à 800°C, 900°C et 1000°C [32]. 
Figure III.4.b : cinétiques d’oxydation du système 
Fe47Cr/Cr2O3 obtenues à 800, 900 et 1000°C [32]. 

 
Les courbes cinétiques sont paraboliques pour le système Ni30Cr/Cr2O3. Pour le système 

Fe47Cr/Cr2O3, quelle que soit la température, les courbes présentent des accidents cinétiques, 

beaucoup plus marqués à 900°C et à 1000°C qu’à 800°C. Ces accidents cinétiques traduisent 

une reprise accélérée de l’oxydation liée à une perte d’intégrité de la couche d’oxyde. Les 

études menées sur ce type de système ont montré, quelle que soit la teneur en chrome, que 

les couches formées présentent une morphologie caractérisée par des plissements, des 

fissures et aussi des zones écaillées [36]. Ces divers phénomènes permettent de relaxer 

localement les contraintes générées dans la couche aussi bien au cours de l’oxydation que lors 

du refroidissement. Il est donc plus que probable que les accidents observés à 900°C et à 

1000°C correspondent à la manifestation de tels phénomènes pour les couches de chromine 

formées sur Fe47Cr. Ces observations permettent aussi de rendre compte du fait que les 

niveaux de contraintes résiduelles déterminés sur Fe47Cr/Cr2O3 sont relativement inférieurs 

à ceux déterminés sur Ni30Cr/Cr2O3. 

 

Il est donc important de comprendre l’évolution de ces mécanismes de relaxation de 

contrainte en fonction des conditions d’oxydation aussi bien pour Ni30Cr/Cr2O3 que 

Fe47Cr/Cr2O3.  

Dans la partie qui suit, le glissement aux joints de grains qui est un mode de relaxation de 

contrainte sera évalué dans chacun des systèmes. 
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II. Etude du glissement aux joints de grains dans les couches de 

chromine. 
 

La déformation par glissement aux joints de grains intervient en général dans les 

matériaux polycristallins pour maintenir la cohésion entre les grains notamment pendant la 

déformation par fluage diffusion.  

Dans le cas des céramiques massives, l’activation de ce mécanisme a été mise en évidence 

en mesurant la différence de hauteurs entre grains voisins avant (ν0) et après (ν) essai de 

fluage ainsi que la taille moyenne des grains, selon la relation proposée par Langdon [82]:  

 

εgbs = 1,4 (
νeff

L
) (3. 2) 

νeff =  ν − ν0 et L : taille moyenne des grains 

 

Dans le cas des couches d’oxyde thermiques, la mise en évidence et la quantification du 

glissement aux joints de grains dans la couche d’oxyde de chrome développée sur Ni30Cr a 

été effectuée par Guérain [32]. Pour pouvoir accéder à la déformation dans la chromine sous 

forme de film mince, Guérain a proposé d’adapter la relation proposée par Langdon pour les 

céramiques massives. Pour ces films minces céramiques, il n’est en effet pas possible de 

mesurer la différence de hauteur ν0 avant que le fluage diffusion devienne prédominant, dans 

la mesure où ce n’est le cas qu’au-delà d’une certaine durée seuil d’oxydation à haute 

température. La grandeur ν0 correspond en fait dans ce cas à une valeur mesurée après une 

durée d’oxydation pour laquelle le fluage diffusion n’est pas encore dominant. L’idéal serait 

de pouvoir suivre in situ l’évolution de ce paramètre pendant les expériences d’oxydation 

isotherme. Il faudrait alors disposer d’une technique de mesure bien adaptée permettant de 

suivre l’évolution de la morphologie de la couche d’oxyde au cours de l’oxydation en 

température, par exemple utiliser un four couplé avec un microscope à champ proche comme 

l’AFM. 

 

A. Adaptation du glissement aux joints de grains au cas des couches d’oxyde 
thermiques 

 
Les différences de hauteurs entre grains voisins étant en réalité mesurées après 

refroidissement du système métal/oxyde, Il s’est avéré nécessaire d’adapter la relation de 

Langdon. Pour s’affranchir de la détermination de ν0, Guérain a pris en considération les 

résultats obtenus par Kemdehoundja [31] sur le même système Ni30Cr/Cr2O3, qui a montré 

que les contraintes de croissance dans la chromine sont relaxées à partir de 3h d’oxydation. 

Ainsi, la déformation εT
t  pour une température T et une durée d’oxydation donnée t est 

définie selon la relation: 
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 εT
t = 1,4 

νT
t −ν0

LT
t   (3. 3) 

Ensuite, une seconde déformation εT
t′

 correspondant à la même température T mais pour 

une autre durée t’ peut être définie par: 

εT
t′

= 1,4 
νT

t′
−ν0

LT
t′   (3. 4) 

En supposant que la taille des grains évolue peu avec la durée d’oxydation, alors : 

LT
t = LT

t′
= LT.  

 

Le calcul de la différence entre les déformations 𝛆𝐓 
𝐭 et 𝛆𝐓

𝐭′
conduit au supplément de 

déformation ΔεT
t−t′

 dû au glissement aux joints de grains entre t et t’, avec t > t’, pour une 

température T, selon la relation : 

𝚫𝛆𝐓
𝐭−𝐭′

=  𝛆𝐓
𝐭 −  𝛆𝐓

𝐭′
= 𝟏, 𝟒 (

𝛎𝐓
𝐭 −𝛎𝟎

𝐋𝐓
−  

𝛎𝐓
𝐭′

−𝛎𝟎

𝐋𝐓
) = 𝟏, 𝟒 (

𝛎𝐓
𝐭 −𝛎𝐓

𝐭′

𝐋𝐓
) (3. 5) 

 

Après oxydation des substrats Ni30Cr pendant 3 heures et 18 heures à 800°C, 900°C et 

1000°C, Guérain a pu déterminer par AFM le supplément de déformation dû au glissement 

aux joints de grains dans la couche d’oxyde de chrome, à une échelle microscopique. Ce 

supplément de déformation déterminé entre 3 heures et 18 heures d’oxydation est plus élevé 

aux températures les plus basses, c’est-à-dire pour les tailles de grains les plus faibles. 

 

Dans ce travail, la procédure proposée par Guérain a été adoptée pour évaluer la 

déformation par glissement aux joints de grains dans les deux systèmes Ni30Cr/Cr2O3
 et 

Fe47Cr/Cr2O3, pour les mêmes durées et les mêmes températures d’oxydation. La microscopie 

à force atomique a également été mise en œuvre pour mesurer les différences de hauteurs 

entre grains voisins et aussi la taille des grains.  

 

Pour chacune des conditions d’oxydation, trois topographies de surface ont été obtenues 

pour des aires de (10 x 10) µm². Une approche statistique a ensuite été effectuée à l’aide du 

logiciel MountainMap en moyennant 10 profils réalisés sur chacun des clichés précédents. 

Pour chaque profil, toutes les différences de hauteurs entre grains voisins consécutifs sont 

comptabilisées, soit environ une dizaine de valeurs. Ainsi, à peu près 3 x 10 x 10 = 300 valeurs 

sont obtenues pour chaque condition d’oxydation. Une moyenne de toutes les différences de 

hauteurs est ensuite effectuée pour obtenir in fine une différence de hauteurs moyenne 

correspondant aux 3 clichés.  

La taille moyenne des grains a également été déterminée à partir des mêmes clichés et 

des mêmes profils, en appliquant la même méthode statistique que pour les différences de 



Chapitre III : Contraintes résiduelles et glissement aux joints de grains dans les films d’oxyde 

 101 

hauteurs. En moyenne, pour chaque condition d’oxydation, environ 300 à 400 valeurs de taille 

de grains ont donc été mesurées. 

 

B. Microstructure et différence de hauteur entre grains voisins 

 

1. Microstructure : morphologie et taille moyenne des grains 
 
Les topographies de surfaces réalisées sur les deux systèmes étudiés (cf. figures III.5.a à 

III.5.d ci-dessous), ont montré que, quelles que soient les conditions d’oxydation, les grains de 

la couche d’oxyde de chrome présentent une morphologie plutôt polygonale.  

 

  
Figure III.5.a : morphologie de surface (10 µm x 10 µm) 

de la couche de chromine obtenue après 18 h 
d’oxydation à 800°C pour Ni30Cr/Cr2O3. 

 

Figure III.5.b : morphologie de surface (10 µm x 10 µm) 
de la couche de chromine obtenue après 18 h 

d’oxydation à 1000°C pour Ni30Cr/Cr2O3. 
 

  
Figure III.5.c : morphologie de surface (10 µm x 10 µm) 

de la couche de chromine obtenue après 18 h 
d’oxydation à 800°C pour Fe47Cr/Cr2O3. 

Figure III.5.d : morphologie de surface (10 µm x 10 µm) 
de la couche de chromine obtenue après 18 h 

d’oxydation à 1000°C pour Fe47Cr/Cr2O3. 
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D’après ces différentes images, il apparaît que la morphologie de surface des films de 

chromine développés sur ces deux systèmes est globalement homogène. La taille moyenne 

des grains d’oxyde reste également comparable, et celle-ci est comprise entre 600nm et 

1100nm lorsque l’on passe de 800°C à 1000°C (cf. figures III.6.a et III.6.b). Entre 800°C et 

1000°C, la rugosité moyenne de surface des films d’oxyde évolue entre 100 nm et 225 nm 

pour la durée d’oxydation maximale de 18 heures.  

Par ailleurs, pour les deux substrats chromino-formeurs considérés ici, et quelles que 

soient les températures d’oxydation, les tailles de grains mesurées évoluent peu avec la durée 

c’est-à-dire entre 3h et 18h d’oxydation. On pourra donc considérer, comme Guérain, que la 

taille de grains reste constante sur l’intervalle de durée considéré ici. 

 

  
Figure III.6.a : taille moyenne des grains en fonction 

de la température pour le système Ni30Cr/Cr2O3. 
Figure III.6.b : taille moyenne des grains en fonction 

de la température pour le système Fe47Cr/Cr2O3. 
 

2. Différences de hauteurs moyennes entre grains voisins 
 

L’évolution des différences de hauteurs moyennes déterminées sur les systèmes 

Ni30Cr/Cr2O3
 et Fe47Cr/Cr2O3, en fonction des conditions d’oxydation, sont représentées sur 

les figures III.4.a et III.4.b. 

 

Les différences de hauteurs moyennes entre grains voisins augmentent avec la durée 

d’oxydation quelle que soit la température et le système étudié, ce qui pourrait montrer 

qu’au-delà de 3 heures d’oxydation un mécanisme de glissement aux joints de grains 

accompagne une relaxation par fluage diffusion. Les différences de hauteurs sont du même 

ordre de grandeur pour Ni30Cr/Cr2O3
 et Fe47Cr/Cr2O3 et varient entre 50 nm et 220 nm. Les 

différences de hauteurs augmentent également entre 800°C et 900°C et diminuent nettement 

à 1000°C dans le cas de ces systèmes. Le glissement aux joints de grains pourrait être plus 

prononcé à 800 et 900°C. 
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Figure III.4.a : moyenne des différences de hauteurs 

entre grains voisins en fonction des conditions 
d’oxydation pour le système Ni30Cr/Cr2O3. 

Figure III.4.b : moyenne des différences de hauteurs 
entre grains voisins en fonction des conditions 

d’oxydation pour le système Fe47Cr/Cr2O3. 
 

Pour le système Ni30Cr/Cr2O3, l’écart des différences de hauteurs mesurées entre 3 

heures et 18 heures d’oxydation est plus élevé à 900°C avec une valeur d’environ 100 nm, 

contre 60 nm à 800°C. Cet écart est encore bien plus faible à 1000°C (30 nm). 

En outre, pour le système Fe47Cr/Cr2O3, l’écart des différences de hauteurs obtenu à 

800°C et 1000°C pour les deux durées extrêmes est du même ordre de grandeur que celui 

déterminé sur Ni30Cr/Cr2O3. Par contre, à 900°C, l’écart est plus important sur Fe47Cr/Cr2O3, 

de l’ordre de 120 nm. 

Ces résultats suggèrent que le glissement aux joints de grains activé principalement entre 

3 heures et 18 heures d’oxydation devient plus faible quand la taille des grains augmente. En 

effet cette évolution peut correspondre à une diminution de la densité des joints de grains 

liée au grossissement des grains (cf. figures III.5.a à III.5.d). Il faut cependant calculer les 

déformations associées pour valider cette hypothèse. 

 

C. Glissement aux joints de grains dans les couches de chromine. 
 
La figure III.6 donne l’évolution de la déformation Δε par glissement aux joints de grains, 

déterminée entre 3 heures et 18 heures d’oxydation à partir de la relation (3.4), pour les 

systèmes Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3.  
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Figure III.6 : évolution de Δεgbs (3 heures-18 heures) en fonction de la température et de 

la durée d’oxydation pour Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3. 
 

Le supplément de déformation Δε par glissement aux joints de grains augmente 

faiblement entre 800°C et 900°C et diminue très fortement à 1000°C, aussi bien pour 

Ni30Cr/Cr2O3 que pour Fe47Cr/Cr2O3. Cette évolution est conforme avec celle des différences 

de hauteurs moyennes entre grains voisins.  

La déformation par glissement aux joints de grains est du même ordre de grandeur entre 

800°C et 900°C (environ 0,15 %) et diminue rapidement à 1000°C pour atteindre une valeur 

de 0,04 % pour Ni30Cr/Cr2O3.  

La même tendance est observée pour Fe47Cr/Cr2O3, avec un supplément de déformation 

Δε plus important à 900°C, de l’ordre de 0,19 %, par rapport à Ni30Cr/Cr2O3, mais les ordres 

de grandeurs obtenus à 800°C et 1000°C restent comparables entre ces deux systèmes. 

 

Ces résultats montrent que ce mécanisme de relaxation des contraintes est favorisé pour 

les températures intermédiaires et devient pratiquement négligeable pour la température la 

plus élevée. Ce comportement peut donc être une conséquence directe non seulement de 

l’influence de la taille de grains mais aussi de l’activation thermique sur la vitesse de 

déformation par fluage. Cela paraît conforme aux modèles de fluage diffusion proposés par 

Coble et Herring Nabarro. Ainsi, le glissement aux joints de grains accompagnant le fluage 

diffusion est responsable de la relaxation des contraintes dans les couches de chromine 

formées sur Ni30Cr et Fe47Cr. 

A partir de ces données, il est possible d’estimer les coefficients de fluage (Jox) de la 

couche d’oxyde pour chacun des systèmes. Les calculs de ces coefficients Jox pour les 

différentes températures et les différentes microstructures pourraient permettre de 

comparer en particulier la capacité de la couche de chromine à se déformer par fluage sur 

Ni30Cr et Fe47Cr. Ce coefficient de fluage est défini à partir de : 

ε̇ = Jox (T)σn (3. 6) 
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Pour un mode de relaxation des contraintes par fluage diffusion, l’exposant de contrainte 

n est égal à 1 et la relation précédente devient [32]: 

Jox(T) =
Δε

∫ σ (t)dt
t

t′
  (3. 7) 

Ainsi, par simple intégration de cette relation entre 3 heures et 18 heures d’oxydation, les 

valeurs des coefficients Jox ont été déterminées et sont regroupées dans le tableau III.3. 

 

Système Jox(800) [Pa-1.s-1] Jox(900) [Pa-1.s-1] Jox(1000) [Pa-1.s-1] 

Ni30Cr/Cr2O3 1,3.10-15 1,35.10-15 2,7.10-16 

Fe47Cr/Cr2O3 1,44.10-15 3,2.10-15 3.10-16 

Tableau III.3 : valeurs des coefficients de fluage pour les systèmes Ni30Cr/Cr2O3 et 
Fe47Cr/Cr2O3. 

 

Les ordres de grandeurs des coefficients de fluage sont les mêmes pour les deux systèmes 

avec des valeurs comprises entre 2,7 et 13,5 10-16 Pa-1s-1 pour le système Ni30Cr/Cr2O3 et des 

valeurs comprises entre 3 et 32.10-16 Pa-1.s-1 pour Fe47Cr/Cr2O3. Les valeurs obtenues sur le 

système Ni30Cr/Cr2O3 sont comparables à celles déterminées par Guérain, et aussi à celles 

calculées par Panicaud et al. [101] à partir de la modélisation des contraintes de croissance.  

 

D. Confrontation et discussion 

 
Les résultats obtenus sur le système Ni30Cr/Cr2O3 peuvent être comparés à l’évolution 

des contraintes de croissance déterminée par Kemdéhoundja. Le supplément de déformation 

déterminé entre 3 heures et 18 heures d’oxydation est cohérent avec l’activation du 

mécanisme de relaxation par fluage des contraintes de croissance observée au-delà de 3 

heures d’oxydation, du moins à 800°C et 900°C. A 1000°C, la courbe d’évolution des 

contraintes de croissance n’a pas pu être déterminée par spectrométrie Raman en raison de 

l’importance du rayonnement thermique à cette température, la valeur de Δε obtenue 

suggère néanmoins que le glissement aux joints de grains est alors plus difficile à activer. 

Par ailleurs, la confrontation des résultats obtenus dans ce travail à ceux de Guérain, pour 

ce même système, s’avère plus complexe car le supplément de déformation Δε n’évolue pas 

tout à fait de la même manière, en particulier à 800°C, même si les ordres de grandeurs de Δε 

qu’il obtient à 900°C et 1000°C sont comparables avec nos résultats. 

Guérain a en effet mis en évidence que le glissement aux joints de grains est plus 

important pour les plus basses températures. Ainsi Δε est maximum à 800°C (0,28 %) et 

diminue quand la température augmente. Par conséquent, pour le système Ni30Cr/Cr2O3, il a 

pu corréler cette évolution de Δε à une influence évidente de la microstructure sur la vitesse 

de fluage, pour les trois températures étudiées. 
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Il faut toutefois rappeler que les expériences dans le présent travail n’ont pas été 

conduites avec la même vitesse de refroidissement que pour Guérain, ce qui rend difficile la 

confrontation des résultats. 

En outre, pour pouvoir mettre en évidence de manière rigoureuse l’influence de la 

microstructure sur les processus de fluage diffusion, il serait nécessaire de fixer la température 

et, de la même façon, l’étude de l’influence de la température sur ces mécanismes devrait 

être réalisée en fixant ou en « figeant » la microstructure car, sinon, les deux effets se 

superposent lorsque température et microstructure évoluent toutes deux simultanément. Or, 

nos résultats tout comme ceux de Guérain ont été obtenus dans des conditions 

expérimentales identiques, pour lesquelles les températures et, par conséquent, les 

microstructures ont évolué. Il est alors probable que les effets liés aux deux paramètres se 

superposent lorsque la température augmente. On peut également envisager que l’un de ces 

effets prédomine pour une partie ou la totalité des gammes de températures étudiées. 

Néanmoins, dans tous les cas, les résultats confirment que l’activation du fluage diffusion 

s’accompagne d’un mécanisme de glissement aux joints de grains dans les couches d’oxyde 

de chrome, que ce soit pour Ni30Cr/Cr2O3 ou pour Fe47Cr/Cr2O3. 

Pour le système Fe47Cr/Cr2O3, comme nous ne disposons ni des courbes caractérisant 

l’évolution en condition isotherme des contraintes de croissance, ni de résultats antérieurs 

sur la mise en évidence du glissement aux joints de grains, il n’est pas possible de discuter plus 

avant. 

 

Par ailleurs, les résultats sur l’activation du glissement aux joints de grains peuvent 

également être mis en rapport avec les taux de délamination déterminés par Guérain sur les 

mêmes systèmes et pour les mêmes conditions d’oxydation, en n’oubliant pas que le fluage 

diffusion, accompagné par le glissement aux joints de grains, est un mode de relaxation non 

destructif tandis que les phénomènes de délamination par écaillage et cloquage des couches 

d’oxyde relèvent des mécanismes dits destructifs. Il est toutefois important de comparer la 

contribution de ces deux différents modes de relaxation de contraintes dans les couches 

d’oxyde de chrome. La relation ci-dessous a été utilisée [32] pour déterminer les taux de 

délamination dans les couches d’oxyde de chrome formées sur Ni30Cr et Fe47Cr: 

 

R =
∑ Si

e+ ∑ Sj
cN′

0
N
0

S
 (3. 8) 

où Si
e surface de l’écaille numéro i, Sj

c surface de la cloque numéro j, N et N’ nombre total 

respectif de cloques et d’écailles à la surface de la couche d’oxyde. 

 

Les résultats obtenus sur l’évolution des taux de délamination en fonction des conditions 

d’oxydation pour les deux systèmes étudiés sont représentés sur les figures III.7.a et III.7.b. 
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Figure III.7.a : taux de délamination en fonction de 
la température et de la durée d’oxydation pour le 

système Ni30Cr/Cr2O3. 

Figure III.7.b : taux de délamination en fonction de 
la température et de la durée d’oxydation pour le 

système Fe47Cr/Cr2O3. 
 

Indépendamment de la température et du système étudié, les taux de délamination 

diminuent quand la durée d’oxydation augmente. Ainsi, le taux de délamination après 18 

heures est 2 fois plus petit que celui obtenu après 3 heures. Les résultats de Guérain sont donc 

cohérents avec le fait que les phénomènes d’écaillage et de cloquage interviennent 

principalement quand l’épaisseur de la couche est faible.  

Pour Ni30Cr/Cr2O3, les taux de délamination augmentent avec la température et varient 

de 0,21% à 1,32% entre 800°C et 1000°C. En revanche, pour Fe47Cr/Cr2O3, le taux de 

délamination augmente entre 800°C (0,35%) et 900°C (1,13%) et diminue à 1000°C pour 

atteindre une valeur intermédiaire (0,63%) de celles obtenues à 800°C et 900°C. 

Ainsi, les évolutions des taux de délamination sont différentes pour les couches de 

chromine formées sur les substrats Ni30Cr et Fe47Cr. 

 

La confrontation entre les deux modes de relaxation de contraintes dans les deux 

systèmes conduit ainsi aux conclusions suivantes : 

 
 Système Ni30Cr/Cr2O3 

 
A 800°C et 900°C, la déformation par glissement aux joints de grains est activée facilement 

en raison des faibles tailles de grains de la couche d’oxyde et les différences de hauteurs 

mesurées entre grains voisins sont également les plus élevées lorsque l’on passe de 3 heures 

à 18 heures d’oxydation. Par conséquent, les taux de délamination obtenus à ces 

températures sont faibles. Par contre, lorsque la température d’oxydation augmente, la taille 

de grains augmente également et le glissement aux joints de grains à 1000°C s’avère plus 

difficile (diminution de la densité des joints de grains) et les différences de hauteurs entre 3 

heures et 18 heures d’oxydation évoluent peu, ce qui montre que la relaxation des contraintes 
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par fluage diffusion devient négligeable. De plus, la figure III.7.a montre que les taux de 

délamination deviennent importants à cette température. Les mécanismes de relaxation 

destructifs semblent donc favorisés lorsque la température augmente. En revanche, les taux 

de délamination sont plus élevés après 3 heures d’oxydation qu’après 18 heures, car le 

glissement aux joints de grains s’active seulement au-delà de 3 heures d’oxydation et devient 

significatif après 18 heures. Ces résultats sont cohérents avec l’évolution des contraintes de 

croissance lors de l’oxydation isotherme, pour laquelle on observe un maximum vers 3 heures 

d’oxydation puis, pour les durées supérieures, la relaxation des contraintes devient visible. 

Ainsi, lorsque le fluage n’est pas ou peu opérationnel, ce sont les phénomènes de cloquage et 

d’écaillage qui permettent de relaxer les contraintes et, lorsque le fluage devient actif, les 

phénomènes de délamination s’atténuent.  

Néanmoins, pour toutes les températures étudiées, les niveaux de contraintes résiduelles 

déterminés après 18 heures restent relativement élevés car l’action des différents 

phénomènes de relaxation ne contrebalance pas totalement les termes de source liés d’une 

part à la continuité de la croissance de la couche d’oxyde et d’autre part à l’action du 

refroidissement.  

En résumé, l’action du fluage diffusion dans la couche d’oxyde de chrome conditionne 

l’évolution des contraintes résiduelles et des taux de délaminations rencontrés sur le système 

Ni30Cr/Cr2O3 avec la température et la durée d’oxydation. 

 
 Système Fe47Cr/Cr2O3 

 
Le glissement aux joints de grain est aussi favorisé pour les températures intermédiaires 

et les différences de hauteurs entre grains voisins restent également plus élevées après 18 

heures qu’après 3 heures. Les taux de délamination diminuent également avec la durée 

d’oxydation quelle que soit la température. Cependant, le glissement aux joints de grains et 

le taux de délamination déterminés sur ce système présentent un maximum à 900°C, ce qui 

montre que les modes de relaxation des contraintes sont très importants à cette température.  

Or, le glissement aux joints de grains mesuré à 800°C est supérieur à celui obtenu à 1000°C 

et le taux de délamination observé à 800°C est inférieur à celui mesuré à 1000°C. Ainsi les 

évolutions du glissement aux joints de grains et des taux de délamination à 800°C et 1000°C 

sont en accord avec les résultats observés sur le système Ni30Cr/Cr2O3.  

 

En revanche, les niveaux de contraintes résiduelles déterminés diminuent lorsque l’on 

passe de 3 heures à 18 heures d’oxydation pour toutes les gammes de températures. Il est 

clair que cette évolution des contraintes résiduelles est reliée à l’activation du fluage diffusion 

et aussi des phénomènes de délamination par écaillage et cloquage de la couche d’oxyde. La 

contribution de ces deux mécanismes à la relaxation des contraintes est cependant 

insuffisante pour expliquer la diminution des contraintes résiduelles avec la durée 
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d’oxydation. Or, il a été montré que des phénomènes de fissuration apparaissent également 

dans la couche de chromine, ceux-ci contribuant localement à la relaxation des contraintes. 

Ces phénomènes de fissuration sont aussi activés thermiquement et apparaissent au-delà 

d’une épaisseur critique de la couche d’oxyde, particulièrement à 900°C et 1000°C. Il est alors 

possible qu’entre 3 heures et 18 heures d’oxydation, l’énergie relaxée par la combinaison de 

la fissuration et du fluage diffusion soit telle que les termes de relaxation des contraintes 

dépassent les termes sources de contraintes. Ceci peut expliquer pourquoi, à 900°C, on 

observe une amplitude de relaxation importante car aux phénomènes de relaxation par 

délamination et par fluage, qui sont maximum à cette température, viennent s’ajouter des 

phénomènes de fissuration. De la même manière, à 1000°C, les phénomènes de fissuration 

devenant très significatifs à cette température, le taux de délamination et le fluage diffusion 

deviennent faibles car la fissuration permet de relaxer l’essentiel des contraintes. Bien que les 

phénomènes de fissuration n’aient pu être quantifiés de manière rigoureuse, il est évident 

que l’activation de ces phénomènes peut avoir un impact direct sur l’évolution des contraintes 

résiduelles. La fissuration conduisant à une perte de la continuité mécanique des couches 

d’oxyde peut donc être considérée comme un troisième mode de relaxation des contraintes.  

Ce troisième mode de relaxation des contraintes serait donc à l’origine de la différence 

de comportement observée entre les systèmes Fe47Cr/Cr2O3 et Ni30Cr/Cr2O3 
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En résumé, les évolutions des niveaux de contraintes résiduelles déterminées sur les 

systèmes Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3 en fonction des conditions d’oxydation sont différentes 

d’un système à un autre. La comparaison des valeurs de contraintes résiduelles déterminées 

aux contraintes thermiques calculées démontre, dans tous les cas, l’intervention de différents 

mécanismes de relaxation des contraintes.  

 

Dans le système Ni30Cr/Cr2O3, deux principaux mécanismes de relaxation ont été 

quantifiés : le fluage diffusion, caractérisé par des phénomènes de glissement aux joints de 

grains, et les phénomènes de délamination. La contribution de ces deux modes de relaxation 

des contraintes permet de comprendre l’évolution des contraintes résiduelles avec la 

température et la durée d’oxydation.  

Dans le cas du système Fe47Cr/Cr2O3, l’apparition d’accidents cinétiques sur les courbes 

thermogravimétriques est à rapprocher de l’activation d’un troisième mode de relaxation des 

contraintes, la fissuration transfilm, agissant en plus des deux mécanismes précédemment 

mentionnés. A 900°C et 1000°C, la combinaison de la fissuration et des mécanismes de 

glissement aux joints de grains induit une forte diminution des contraintes, de faibles taux de 

délamination étant de plus observés à 1000°C. 

 

Les résultats obtenus sur les deux systèmes étudiés ont permis de mettre en évidence et 

de quantifier les différents mécanismes de relaxation des contraintes dans les couches d’oxyde 

de chrome qui sont susceptibles d’intervenir au cours de l’oxydation en température et, aussi 

pendant le refroidissement. Les mécanismes de relaxation destructifs, comme les phénomènes 

de délamination et de fissuration, sont prépondérants quand la température est élevée et les 

mécanismes de relaxation non destructifs, comme le fluage diffusion, prédominent pour les 

températures intermédiaires. 

 

Cependant, l’étude approfondie du comportement viscoplastique de la couche d’oxyde 

mérite d’être faite dans la mesure où il s’agit d’un mode de relaxation des contraintes 

recherché. Etant donné que l’évolution relative des différents mécanismes de relaxation des 

contraintes est plus évidente sur le système Ni30Cr/Cr2O3 comparée au système Fe47Cr/Cr2O3, 

où des phénomènes de fissuration contribuent également à la relaxation, l’étude de ce 

comportement sera menée uniquement sur le système Ni30Cr/Cr2O3  

 

Dans le chapitre suivant, pour ce système, de nouvelles conditions expérimentales seront 

adoptées afin de chercher à dissocier les effets de l’activation thermique de ceux liés aux 

aspects purement microstructuraux. Ainsi, la microstructure de départ des couches d’oxyde de 

chrome sera fixée par oxydation à une température donnée pour une durée donnée et, ensuite, 
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des sauts de températures vers le bas seront appliqués afin d’étudier la réponse en 

déformation correspondant à cette microstructure. Autrement dit, différentes microstructures 

initiales seront édifiées, auxquelles on appliquera différents sauts de température (vers les 

températures inférieures) pour pouvoir déterminer le comportement viscoplastique des 

couches d’oxyde de chrome à ces différentes températures. 
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Nous avons vu dans le chapitre bibliographique que les céramiques massives (alumine ou 

zircone) sont susceptibles de se déformer sous l’effet d’une contrainte par fluage diffusion 

pour certaines conditions de fonctionnement. En outre, les études de Veal et al. [100] ont 

montré qu’il en était de même pour une couche d’oxyde thermique d’alumine. Les travaux 

menés par Daghigh, Panicaud, ou encore Kemdehoundja, ont mis en évidence la possibilité de 

relaxer les contraintes par ce même mécanisme pour une couche d’oxyde thermique de 

chromine. Enfin, dans le chapitre précédent, il a été montré, en accord avec les travaux de 

Guérain, qu’un phénomène de glissement aux joints de grains accompagnait le fluage 

diffusion et contribuait ainsi à la relaxation des contraintes résiduelles. 

Dans ce 4ème chapitre, l’objectif principal est de caractériser le comportement 

viscoplastique des films de chromine en essayant de découpler cette fois les influences 

respectives de la microstructure de l’oxyde et de l’activation thermique sur la déformation par 

fluage. Le fluage étant un mode de relaxation de contraintes dépendant du temps et de la 

température, il s’est avéré indispensable, pour pouvoir le caractériser au mieux, de suivre en 

temps réel l’évolution des contraintes/déformations dans les couches d’oxyde. 
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I. Construction des microstructures - Mise en œuvre des mesures 

 
Pour les films de chromine, compte tenu des différentes raisons évoquées dans le chapitre 

2 (faible volume diffractant d’oxyde, couche mince se développant à la surface d’un substrat 

métallique), l’étude du comportement viscoplastique a nécessité la mise en œuvre de la 

diffraction sur Rayonnement Synchrotron (cf. chapitre 2, III.A.4). Les substrats métalliques 

Ni30Cr et Ni28Cr ont été retenus pour cette étude car la morphologie et la cinétique de 

croissance de l’oxyde développé sur ces alliages à haute température ont été largement 

étudiées. En outre, nous avons vu dans le précédent chapitre que l’évolution des contraintes 

résiduelles pour ce système est en bon accord avec les deux modes de relaxation de 

contraintes identifiés (glissement aux joints de grains et phénomènes de délamination). 

 
La figure IV.1 rassemble les conditions d’oxydation et de chargement thermique mises en 

œuvre. Ces conditions ont déjà été résumées dans le tableau II.3 du chapitre 2. Les vitesses 

de montée et de descente en température sont de 150°C/min. Quatre microstructures de 

films de chromine (respectivement désignées par micro 1, 2, 3 et 4) ont ainsi été construites 

par oxydation d’une durée de 3 heures à quatre températures (par la suite désignées par TC 

ou "température de construction") : 800°C, 850°C, 900°C et 1000°C. Une fois chaque 

microstructure élaborée, des sauts de températures (de 50°C, 100°C ou 150°C), suivis de 

nouveaux paliers isothermes de 3 heures, ont par la suite été appliqués vers des valeurs 

inférieures, afin d’étudier la réponse en fluage. La température des différents paliers est 

désignée, dans ce qui suit, par TP (pour "température de palier"). Six microstructures (1-a & b, 

2-a & b, 3 et 4) ont ainsi été obtenues. 

Les contraintes ont été déterminées par application de la méthode des sin²ψ, en suivant 

le protocole de traitement des données précisé dans le chapitre 2 (III.A.4.d). Les pics de 

diffraction analysés correspondent aux familles de plans (104), (110) et (116) de la chromine.  

 



Chapitre IV : Caractérisation du comportement viscoplastique de la chromine par diffraction sur 
rayonnement synchrotron 

 117 

 
Figure IV.1 : conditions d’oxydation et de chargement thermique mises en œuvre. 

 

Rappelons que les images de diffraction enregistrées à partir du détecteur bidimensionnel 

correspondent aux anneaux de Debye-Scherrer du système métal/oxyde. Pour toutes les 

images, le protocole de traitement des données implique une subdivision des anneaux en 128 

secteurs ϒ (ϒ angle entre la projection verticale du faisceau direct sur le détecteur et une 

position sur ces anneaux, cf. chapitre 2, III.A.4.b, Fig. II.9.b). La position 2θ, l’intensité intégrée 

et la largeur intégrale des pics d’intérêt de la chromine ont ainsi été déterminées pour chacun 

de ces secteurs ϒ. 

Les variations de 2θ en fonction de ϒ de ces pics permettent d’accéder aux niveaux de 

contraintes générés dans les films de chromine. Par ailleurs, l’évolution de l’intensité et celle 

de la largeur intégrale en fonction de ϒ permettent de trouver l’origine de ϒ pour laquelle 

l’intensité est maximale et la largeur intégrale associée minimale. Ainsi, le développement du 

volume de matière diffractant de la chromine sera relié à l’évolution de cette intensité 

maximale au cours de l’oxydation et la variation de la largeur intégrale correspondante 

permettra d’essayer de suivre la croissance des grains de chromine. 

Pour des raisons de clarté, seuls les résultats issus de l’analyse du pic (110) sont présentés. 

Les analyses effectuées pour le pic (104), qui montrent des résultats similaires, sont 
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présentées en annexe E. Les résultats associés à l’analyse du pic (116) se sont 

malheureusement révélés peu satisfaisants, celui-ci étant trop proche d’un des pics du 

substrat (problème de déconvolution au cours de l’ajustement). 

Ces analyses sont ensuite confrontées aux résultats obtenus par AFM. 

 
 

II. Analyse par DRX et AFM 
 

La microstructure de départ et son développement au cours du temps et des différents 

stades d’oxydation constituent des données cruciales pour l’étude du fluage diffusion, étant 

donné leur rôle important sur la vitesse de déformation. Une étude qualitative des profils des 

raies de diffraction a donc été réalisée pour analyser les états microstructuraux des films de 

chromine. Elle sera complémentaire d’informations extraites par d’autres méthodes 

d’analyse. 

 

A. Analyse par DRX 
 

1. Intensité intégrée - Quantité de matière diffractante 

 

D’une manière générale, l’évolution de l’intensité intégrée (aire du pic de diffraction) peut 

renseigner sur la quantité de chromine formée et sur la vitesse d’oxydation des alliages NiCr, 

car elle est proportionnelle à la variation du volume de matière diffractant [145]. 

 

a. Suivi de l'intensité intégrée - Oxydation isotherme sans sauts 
 

Pour chaque température TC de départ, l’intensité intégrée a été suivie au cours de 

l’oxydation isotherme pour une durée de 7 h, pour les températures de 800°C, 900°C et 

1000°C. L’analyse du pic (110) de la chromine conduit aux résultats de la figure IV.2.  
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Figure IV.2 : évolution de l’intensité intégrée du pic (110) de la chromine au cours du temps 

pour les températures d’oxydation de 800°C, 900°C et 1000°C. 
 

La figure IV.2 montre, pour chaque température, une évolution continue de l’intensité 

intégrée à rapprocher du développement continu de la couche de chromine correspondant à 

l’épaississement de celle-ci tout au long de l’oxydation. Le volume de matière diffractant 

évolue donc continument entre le début et la fin de l’oxydation. On peut également constater 

que ces courbes se comparent favorablement à celles obtenues à partir des cinétiques 

d’oxydation (allures paraboliques Chapitre 3, I.C.). 

Notons que la forte dispersion des points expérimentaux observée pour la température 

de 850°C n’a pas permis de procéder à la même démarche. On peut toutefois s’attendre à ce 

que l’intensité intégrée suive la même évolution que celle des trois autres températures et, 

en toute logique, la courbe associée devrait s’intercaler entre celles obtenues à 800°C et 

900°C. 

L’épaisseur des films de chromine a par ailleurs été estimée à partir des courbes 

d’oxydation obtenues par analyse thermogravimétrique [32]. Pour les gammes de 

températures étudiées, l’épaisseur des couches d’oxyde formées reste faible et évolue entre 

0,24 µm et 2,27 µm, pour des durées d’oxydation allant de 3 h à 7 h (cf. tableau IV.2).  

 

T (°C) e (3h) [µm] e (7h) [µm] 

800 0,24 0,4 

900 0,42 0,72 

1000 1,40 2,27 

Tableau IV.2 : épaisseur des couches de chromine formées après 3h et 7h d’oxydation 
à 800°C, 900°C et 1000°C [32]. 
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b. Suivi de l'intensité intégrée - Oxydation isotherme avec sauts 

 
L’évolution des intensités intégrées a aussi été suivie pendant les différents sauts de 

température imposés (Fig. IV.1) aux différentes microstructures élaborées aux températures 

TC. Des exemples de résultats, pour les microstructures 1-a (TC = 1000°C), 2-a et 2-b (TC = 

900°C), sont présentés sur les figures IV.3.a, IV.3.b et IV.3.c respectivement. 

 

 
Figure IV.3.a : évolution de l’intensité intégrée en fonction du temps et après des sauts de température 

de 100°C vers le bas pour la microstructure 1-a : 1000°C (= TC), TP = 900°C, 800°C et 700°C. 
 

 
Figure IV.3.b : évolution de l’intensité intégrée en fonction du temps et après des sauts de température 

de 100°C vers le bas pour la microstructure 2-a : 900°C (= TC), TP = 800°C et 700°C. 
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Figure IV.3.c : évolution de l’intensité intégrée en fonction du temps et après des sauts de température 

de 50°C vers le bas pour la microstructure 2-b : 900°C (= TC), TP = 850°C, 800°C et 750°C. 
 

Pour ces trois conditions d’oxydation, où la microstructure de départ a été construite à  

TC = 1000°C ou 900°C, l’intensité intégrée n’augmente que lors de la période initiale (3h) 

correspondant au développement de la couche d’oxyde. Au-delà, après chacun des sauts 

effectués vers des températures TP inférieures, on constate que cette intensité n’évolue 

pratiquement plus tout au long des différents paliers, ce qui signifie que le volume de matière 

diffractant pourra effectivement être considéré comme constant. Les mêmes tendances ont 

été observées pour les autres conditions d’oxydation. 

 

On doit aussi noter que la chromine présente, au tout début de sa croissance, des signes 

de texturation. En effet, une distribution hétérogène de l’intensité des anneaux de Debye-

Scherrer a été observée, traduisant une orientation préférentielle des grains (cf. figures IV.4.a 

et IV.4.b) [143, 145]. Cette texture initiale qui s’estompe rapidement est vraisemblablement 

à mettre en relation avec le début de la croissance des grains de chromine, avant que ne 

s’établisse une couche réellement polycristalline et continue d’un point de vue mécanique.  
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Figure IV.4.a : anneaux de Debye-Scherrer 

enregistrés après quelques minutes à 800°C. 
Figure IV.4.b : anneaux de Debye-Scherrer 

enregistrés après 10 minutes à 1000°C. 
 

Sur les figures IV.4.a et b sont clairement observés les anneaux de Debye-Scherrer du 

substrat. Ces anneaux sont toujours présents après oxydation isotherme. Ceci conforte 

l'hypothèse que l'intensité intégrée des pics de la chromine est proportionnelle à l'épaisseur 

de la couche formée puisque celle-ci est entièrement traversée par les RX. 

Afin de compléter l’analyse des profils des raies, la largeur intégrale des pics de diffraction 

a aussi été déterminée pour les mêmes conditions d’oxydation. 

 

2. Largeur intégrale-Taille des domaines cohérents-Taille des cristallites 
 

La largeur intégrale β d’une raie de diffraction est définie par le rapport de l’aire du pic 

(intensité intégrée) à son intensité maximale [144]. 

Dans un premier temps (oxydation isotherme sans sauts) nous allons considérer la 

relation de Scherrer c’est-à-dire faire l'hypothèse que seul l'effet de taille des cristallites 

influence la largeur intégrale [157]. Plus cette taille est élevée, moins la contribution des 

cristallites sur l’élargissement des raies de diffraction est importante [145]. Dans un second 

temps, nous utiliserons la relation de Williamson-Hall [143] afin d'établir si il y a lieu ou non 

de tenir compte des microdéformations.  

Dans cette étude, différentes conditions d'oxydation étant considérées, l’analyse de la 

largeur intégrale des pics de diffraction va donner des indications sur l’évolution de la taille 

des grains de la chromine en fonction des conditions d’oxydation. 

 

a. Evolution de la largeur intégrale - Oxydation isotherme sans sauts 
 

La variation de la largeur intégrale β (degré) des pics de diffraction a dans un premier 

temps été suivie au cours de l’oxydation isotherme pour les températures TC retenues (800°C, 
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850°C, 900°C et 1000°C). Les résultats issus de l’analyse du pic (110) de la chromine sont 

reportés sur la figure IV.5.a ci-dessous. En raison de la trop grande dispersion des points 

expérimentaux déjà mentionnée, les résultats correspondant à TC =  850°C n’y figurent pas. 

 

 
Figure IV.5.a : évolution de la largeur intégrale du pic (110) de la chromine au cours du 

temps pour les températures d’oxydation de 800°C, 900°C et 1000°C. 
 

Compte-tenu de la dispersion des données correspondant aux températures de 

construction de 800°C et 900°C, un ajustement a été effectué afin de déterminer une tendance 

d’évolution de la largeur intégrale au cours du temps. Il s’avère qu’une loi de puissance de 

type f(x) = axn donne le meilleur résultat. Les résultats obtenus pour ces deux températures 

sont représentés sur la figure IV.5.b. 

 

 
Figure IV.5.b : courbes de tendances de la largeur intégrale (pic (110) de la chromine) pour les 

températures d’oxydation de 800°C et 900°C. 
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La superposition de ces courbes de tendances aux données associées à la température de 

construction de 1000°C conduit aux résultats de la figure IV.5.c. 

D’après cette figure, pour toutes les températures, la largeur intégrale décroît fortement 

pendant les premiers stades de croissance de la couche de chromine pour tendre vers une 

valeur proche d’une constante. A 800°C, cette constante correspond à une valeur de largeur 

de l’ordre de 0,15°, et quand la température augmente à 900°C puis 1000°C, elle passe de 

0,14° à 0,13°. La valeur limite vers laquelle tend β diminue donc lorsque la température 

d’oxydation augmente. Par conséquent, cette décroissance rapide de la largeur correspond à 

une augmentation importante de la taille des grains de chromine au cours des premiers 

instants de l’oxydation. 

 

 
Figure IV.5.c : évolution de la largeur intégrale du pic (110) de la chromine pour les 

températures d’oxydation de 800°C, 900°C (après ajustement) et 1000°C. 
 

A 1000°C, la taille des grains évolue fortement au cours des 25 premières minutes 

d’oxydation puis la microstructure se stabilise. A 900°C et 800°C, la même évolution est 

observée mais le temps d’inflexion correspondant augmente quand la température diminue 

pour atteindre 100 min et 150 min. Ceci-est sans doute à mettre en relation avec la cinétique 

de croissance des grains qui est thermiquement activée. Au-delà de ce temps d’inflexion, la 

taille de grain se stabilise. Ainsi, pour ces gammes de températures, quelle que soit la durée 

d’oxydation, l’étape la plus importante de la croissance cristalline de la chromine intervient 

au cours des 2 ou 3 premières heures. 
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b. Evolution de la largeur intégrale - Oxydation isotherme avec sauts 
 

i. Influence de l'effet de taille des cristallites 
 

Comme pour l’intensité intégrée, la variation de la largeur intégrale a été analysée 

pendant les paliers bas suivant les sauts de températures, pour les mêmes microstructures : 

1-a, 2-a et 2-b (Fig. IV.1), les résultats sont reportés sur les figures IV.6.a, IV.6.b, IV.6.c. 

 

 
Figure IV.6.a : Evolution de la largeur intégrale en fonction du temps avant et après les sauts de 

température de 100°C vers le bas pour la microstructure 1-a : 1000°C (= TC), TP = 900°C, 800°C et 700°C. 

 

 
Figure IV.6.b : Evolution de la largeur intégrale en fonction du temps avant et après les sauts de 
température de 100°C vers le bas pour la microstructure 2-a : 900°C (= TC), TP = 800°C et 700°C. 
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Figure IV.6.c : Evolution de la largeur intégrale en fonction du temps avant et après les sauts de 

température de 100°C vers le bas pour la microstructure 2-a : 900°C (= TC), TP = 850°C, 800°C et 750°C. 
 

Comme le montrent ces différentes figures, la largeur intégrale reste invariante pendant 

les paliers successifs vers le bas, ce qui implique qu’on peut considérer qu’aucune croissance 

cristalline significative ne se produit suite à un saut de température. 

Notons que ce comportement est le même que celui de l’intensité intégrée. L’épaisseur 

du film d’oxyde et la taille des grains associés n’évoluent plus lorsque des sauts de 

températures vers des valeurs inférieures sont appliqués, en conséquence la microstructure 

des films de chromine reste inchangée. Au final, si on rassemble les résultats précédents, il 

apparait que quelles que soient les températures Tc de départ auxquelles sont construites les 

différentes microstructures, c’est principalement pendant les étapes initiales des premiers 

paliers que cette construction se fait. Ensuite de quoi, la microstructure évolue de plus en plus 

lentement pour atteindre un état quasi-stationnaire où elle peut être considérée comme 

« figée ». On pourra alors faire l’hypothèse raisonnable de la conservation de la 

microstructure initiale de la chromine lorsqu’on s’intéressera notamment à sa réponse aux 

chargements thermiques. 

 

ii. Contribution instrumentale - Influence des microdéformations 
 

Cependant, à partir des résultats présentés ci-dessus, il n’est pas simple de chercher à 

déduire pour chacune des microstructures la taille des grains de chromine. En effet, rappelons 

que les grandeurs déduites sont très sensibles par exemple à la qualité de l’ajustement des 

diagrammes de diffraction. De plus, l’élargissement total des raies de diffraction résulte de 

nombreux paramètres matériau ou instrumentaux. On peut citer :  

 

 paramètres matériau : taille des cristallites, micro-distorsion du réseau ou 
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 contribution instrumentale : influence de la longueur d’onde et divergence du 

faisceau (influence importante lorsque l’angle de diffraction est faible), ouverture 

angulaire du faisceau (atténuation de l’intensité par utilisation de fentes). 

 

Afin d’avoir une meilleure précision sur l’analyse de profil des raies, il est donc 

indispensable d’essayer de découpler la contribution de chacun de ces paramètres et celle de 

l’instrument doit être la plus faible possible [144]. C’est pourquoi, dans ce travail, nous avons 

également entrepris l’analyse de Williamson-Hall en utilisant la relation (4.1) [143], pour 

déterminer la taille des domaines cohérents de diffraction de la chromine, en considérant 

qu’un ensemble de grains contribue à l’élargissement des raies :  

 

(
β cos θ

λ
)

2

=  (
1

L
)

2

+ (2√2π√〈ε2〉  
sin θ

λ
)

2

 (4. 1) 

 
où : 
β (en radian) : largeur intégrale issue de l’ajustement des pics de diffraction soit par une 

fonction Gaussienne (β2 = βmesurée
2 − βinstrument

2 ), soit par une Lorentzienne (β =

βmesurée − βinstrument); θ : angle de diffraction; L : taille des domaines cohérents de 

diffraction; λ : longueur d’onde du faisceau incident (0,062 nm); 〈ε2〉 : moyenne quadratique 

des microdéformations du réseau cristallin. 

 
La largeur intégrale doit être déterminée à partir du moment où la microstructure du film 

d’oxyde est stabilisée. Nous avons choisi de faire l’ajustement des raies de diffraction sur les 

anneaux de Debye-Scherrer enregistrés après le retour à l’ambiante du système métal/oxyde. 

Pour toutes ces microstructures, cinq familles de plans (hkl) de la chromine (cf. tableau IV.2) 

ont été étudiées afin de faire le tracé correspondant à : (
β cos θ

λ
)

2

= f [(2√2π 
sin θ

λ
)

2

] 

[(
β cos θ

λ
)

2

et (2√2π 
sin θ

λ
)

2

 sont homogènes à l’inverse d’un Angstrom au carré]. 

La pente associée permet de déduire la moyenne quadratique de la microdéformation et 

l'ordonnée à l’origine est liée à l’inverse de la taille des domaines cohérents. Si cette pente est 

pratiquement horizontale, alors les microdéformations ont peu d'influence sur la largeur 

intégrale dans les cristaux étudiés. Quand cette droite passe par l’origine, la taille des 

cristallites contribue faiblement à l’élargissement des raies. 
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Plans (hkl) Position 2θ (°) 

(0 1 2) 9,75 

(1 0 4) 13,25 

(1 1 0) 14,21 

(1 1 3) 15,60 

(1 1 6) 21,23 

Tableau IV.3 : positions initiales des différentes raies de diffraction de la chromine. 

 
La correction instrumentale βinstrument  a été effectuée à partir de l’analyse des profils 

des raies de la poudre de référence (silicium), elle vaut 0,0804° pour les petits angles (2θ < 

15°) et 0,1338° pour les grands angles (2θ > 15°). Notons qu’elle possède elle-même une 

largeur intrinsèque. Les pics de diffraction de la chromine ont été ajustés à la fois par une 

fonction Gaussienne et une fonction Lorentzienne. Les résultats issus de la simulation 

Lorentzienne sont les plus satisfaisants. Ces derniers ont été utilisés pour tracer les courbes 

Williamson-Hall représentées sur les figures IV.7.a, IV.7.b, IV.7.c et IV.7.d. 

 

 
Figure IV.7.a : Tracé issu de la méthode de Williamson-Hall pour la microstructure 1.a. 
 

 

 
Figure IV.7.b : Tracé issu de la méthode de Williamson-Hall pour la microstructure 2.a. 
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Figure IV.7.c : Tracé issu de la méthode de Williamson-Hall pour la microstructure 3. 
 

 

 
Figure IV.7.d : Tracé issu de la méthode de Williamson-Hall pour la microstructure 4. 
 

Les valeurs des pentes des droites associées (=〈ε2〉) et les ordonnées à l’origine sont 

données dans le tableau IV.4. Pour la microstructure construite à 1000°C, la droite passe en-

dessous de l’origine et la valeur de l’ordonnée à l’origine est alors négative. On peut admettre 

que la taille des grains de la chromine résultante est trop élevée pour cette température de 

construction et on doit considérer leur influence sur l’élargissement des raies de diffraction 

comme négligeable, ce qui limite l’utilisation de la relation de Williamson et Hall. Par ailleurs, 

pour les microstructures établies à TC = 800°C, 850°C et 900°C les droites passent au-dessus 

de l‘origine, la contribution de l’effet de taille sur l’élargissement des raies de diffraction peut 

donc être prise en compte. Les tailles des domaines cohérents varient entre 0,04 µm et 0,06 

µm pour ces deux températures et la moyenne quadratique de la microdéformation est à peu 

près constante pour ces températures, de l’ordre de 2.10-7. 
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Microstructure / TC (°C) 〈𝛆𝟐〉 (
𝟏

𝐋
)

𝟐

[
𝟏

Å𝟐
] L [µm] 

4 / 800 1,5.10-7 5,9.10-6 0,04 

3 / 850 2.10-7 3.10-6 0,06 

2 / 900 2.10-7 2,2.10-6 0,07 

1 / 1000 2.10-7 (-2.10-6)< 0   

Tableau IV.4 : valeurs des microdéformations et de la taille des domaines cohérents, pour les 
microstructures 1, 2, 3 et 4. 

 

B. Analyse par AFM - Comparaison avec les résultats DRX 
 
Afin de comparer ces tailles de domaines cohérents à la taille apparente des grains de 

chromine, des analyses topographiques de surface ont été réalisées par AFM sur les mêmes 

matériaux. Pour chaque microstructure, la méthode statistique définie dans le chapitre 3 a été 

appliquée. Les images topographiques à partir desquelles la mesure de la taille de grains a été 

effectuée sont représentées sur les figures IV.8.a à IV.8.d. 

 

  
Figure IV.8.a : morphologie de surface (3 µm x 3 µm) 

de la microstructure construite à 800°C 
Taille moyenne apparente des grains environ 0,32 µm. 

Figure IV.8.b : morphologie de surface (3 µm x 3 µm) 
de la microstructure construite à 850°C 

Taille moyenne apparente des grains environ 0,37 µm. 
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Figure IV.8.c : morphologie de surface (5 µm x 5 µm) 

de la microstructure construite à 900°C 
Taille moyenne apparente des grains environ 0,43 µm. 

Figure IV.8.d : morphologie de surface (5 µm x 5 µm) 
de la microstructure construite à 1000°C 

Taille moyenne apparente des grains environ 0,70 µm. 
 

Selon les figures IV.8, lorsque la température de construction TC varie de 800°C à 1000°C, 

la taille apparente des grains augmente de 0,32 à 0,70 µm.  

La comparaison de ces valeurs à celles du tableau IV.4 montre que les tailles des domaines 

cohérents déterminées sont 7 fois plus faibles que les tailles apparentes des grains. Ces 

résultats et cet écart sont en bon accord avec ceux qu’avaient obtenus Guérain dans des 

meilleures conditions de résolution instrumentale cependant. 

 

En conclusion, nous pouvons noter que les volumes de matière diffractant pour chaque 

film de chromine élaboré augmentent continument avec la durée d’oxydation pendant les 

premiers paliers. Similairement, les valeurs associées de largeur intégrale font apparaître que 

la croissance des grains intervient principalement au cours des premiers instants de 

l’oxydation. Lorsque la température augmente, cette croissance devient aussi plus 

importante. Cette période de croissance rapide étant dépassée, la taille des grains peut être 

considérée comme stabilisée. L’application des sauts de température vers le bas conduit, lors 

des paliers consécutifs, à une situation où on peut admettre qu’il n’y a ni augmentation de la 

quantité de matière des couches de chromine, ni croissance des grains. Pour ces conditions 

d’oxydation, les épaisseurs des films de chromine formés (< 3 µm) et la taille apparente des 

grains (< 0,7 µm) restent faibles. 

 

Dans la suite de ce chapitre, on s’intéresse à la réponse en contrainte/déformation de 

chacune de ces microstructures. 
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III. Réponses aux chargements thermiques des films de chromine 

 

A. Mise en œuvre expérimentale 
 

La méthode des sin²ψ explicitée dans le chapitre 2 (III.A.1) (relation 2.15) a été utilisée 

pour accéder aux déformations et contraintes dans les films de chromine. Notons que la 

variation en température des coefficients élastiques radiocristallographiques associées à 

l’anisotropie cristalline des plans de diffraction a été prise en compte. Pour cela, la méthode 

des transitions d’échelle de Reuss et Voigt a été utilisée pour extrapoler la dépendance en 

température des constantes mécaniques de la chromine : module d’Young et coefficient de 

Poisson [158, 159]. Dans tous les cas, l’hypothèse qu’un éventuel gradient de contrainte 

puisse exister à l’intérieur des films de chromine a été négligée, l’épaisseur des couches 

formées restant relativement faible, n’excédant pas 3 µm [30, 55]. Les contraintes ainsi 

obtenues peuvent être considérées comme une moyenne sur toute l’épaisseur traversée par 

les rayons X [145]. La détermination de ces contraintes et l’analyse de leur évolution en 

fonction des microstructures initiales, des sauts de températures et de la durée d’oxydation 

doit permettre de caractériser le comportement viscoplastique des films de chromine 

développés sur les substrats métalliques Ni30Cr et Ni28Cr.  

Afin de prévenir une contribution importante des artéfacts mentionnés au chapitre 2 

(III.A.4.d), une correction sur les valeurs de contraintes/déformations issues des mesures 

synchrotron a été effectuée. Pour cela, les contraintes résiduelles de tous les échantillons 

étudiés ont été déterminées une seconde fois par diffraction des rayons X conventionnelle en 

laboratoire. Les valeurs ainsi obtenues ont par la suite été utilisées afin d’effectuer cette 

correction.  

En dépit de l’écart de 2% de la teneur massique en chrome, on considère que les couches 

monophasées de chromine formées sur ces substrats présentent des comportements 

mécaniques identiques. 

 

B. Evolution temporelle des déformations/contraintes 
 

L’évolution des déformations/contraintes dans les films de chromine a été suivie au cours 

du temps pour chacune des microstructures et des conditions de chargement thermique. 

Indépendamment des pics de diffraction analysés, les contraintes déterminées sont, pour 

toutes les conditions d’oxydation, de compression. Les résultats issus de l’analyse du pic (110) 

sont regroupés dans les figures IV.9.a à IV.9.f. On peut noter pour l’ensemble de ces mesures 

que les valeurs de contrainte/déformation obtenues s’inscrivent à l’intérieur de bandes de 

mesure dont la largeur varie entre 10 MPa (en début de bande) et 60 MPa (en fin de bande). 

Rappelons que pour un palier isotherme donné, le nombre d’images traitées est de l’ordre de 
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1000, i.e. que chaque bande est constituée d’environ 1000 points. L’incertitude sur les valeurs 

de contraintes déterminées est donc définie par la largeur de ces bandes. 

 

1. Microstructure 1 
 

La première microstructure, 1-a (cf. figure IV.9.a), a été élaborée à TC = 1000°C (3 heures) 

puis a été soumise à des sauts de température de 100°C vers le bas jusqu’à 700°C.  

L’amplitude de relaxation des contraintes correspondant au premier palier isotherme est de 

l’ordre de 850 MPa. Ensuite, à 900°C et 800°C, cette gamme de variation des contraintes 

décroît et varie entre 320 MPa et 150 MPa. A 700°C, la relaxation devient presque négligeable 

avec une amplitude de 50 MPa. 

 

 
Figure IV.9.a : Contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps pour des sauts de 
température de 100°C, pour la microstructure 1-a : 1000°C (=Tc), Tp= 900°C, 800°C et 700°C. 

 

Une deuxième microstructure (1-b) a été construite à cette même température (cf. figure 

IV.9.b), mais un seul saut de 150°C a été appliqué pour atteindre la température de 850°C. 

L’amplitude de relaxation obtenue est comprise entre 900 MPa et 290 MPa pour ces deux 

paliers. 
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Figure IV.9.b : Contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps pour un saut de 

température de 150°C pour la microstructure 1-b : 1000°C (=Tc), Tp= 850°C. 
 

On peut noter qu’à 1000°C, l’amplitude de relaxation des contraintes ainsi que l’allure des 

points expérimentaux sont comparables pour les deux microstructures 1-a et 1-b. En outre, la 

gamme de variation obtenue à 850°C correspond à une valeur intermédiaire qui peut 

s’intercaler entre celles obtenues pour les paliers isothermes à 900°C et 800°C de la 

microstructure 1-a.  

 

2. Microstructure 2 
 

La microstructure 2-a a, pour sa part, été construite à 900°C (3 heures) et des sauts de 

température de 100°C ont été également appliqués jusqu’à la température de 700°C (cf. figure 

IV.9.c). L’amplitude de relaxation à 900°C est inférieure à 1 GPa et elle diminue à 800°C (170 

MPa), et 700°C (90 MPa). 
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Figure IV.9.c : Contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps et des sauts de 

température de 100°C vers le bas pour la microstructure 2-a : 900°C (=Tc), Tp= 800°C et 700°C. 
 

Une autre microstructure (2-b) a été construite à cette même température de 900°C mais, 

pour celle-ci, des sauts de 50°C ont été appliqués jusqu’à 750°C (cf. figure IV.9.d). L’amplitude 

de relaxation à 900°C est voisine de 700 MPa, puis pour les paliers bas de 850°C, 800°C et 

750°C, cette gamme de variation diminue et varie entre 160 MPa et 40 MPa. 

 

 
Figure IV.9.d : contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps et des sauts de 

température de 50°C vers le bas pour la microstructure 2-b : 900°C (=Tc), Tp= 850°C, 800°C et 750°C. 
 

On notera que pour cette microstructure 2-b, l’amplitude de relaxation déterminée à 

900°C est plus faible que pour la microstructure 2-a, certains points correspondant au tout 

début du palier ont été rejetés en raison de la mauvaise qualité des images enregistrées. 

Néanmoins, compte tenu de l’allure des points expérimentaux, l’évolution des contraintes 
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reste très comparable pour ces deux paliers initiaux des microstructures 2a et 2b. Par ailleurs, 

ici aussi la comparaison entre les différents paliers bas semble indiquer que plus le saut est 

grand plus l’amplitude de relaxation est importante. 

 

3. Microstructure 3 
 

La microstructure 3 (cf. figure IV.9.e) a été construite à 850°C et des sauts de 50°C ont été 

appliqués jusqu’à 700°C. Pour le premier palier isotherme, l’amplitude de relaxation des 

contraintes est de 600 MPa et elle diminue à 800°C (110 MPa), puis varie peu entre 750°C (55 

MPa) et 700°C (40 MPa). Il est important de noter que la majeure partie des points 

expérimentaux correspondant au dernier palier isotherme (700°C) n’a pas pu être traitée car 

la qualité des images associées est également insuffisante. 

 

 
Figure IV.9.e : Contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps et des sauts de 

température de 50°C vers le bas pour la microstructure 3 : 850°C (Tc), Tp= 800°C, 750°C et 700°C. 
 

4. Microstructure 4 
 
La microstructure 4 a été construite à 800°C et un saut unique de 100°C a été effectué (cf. 

figure IV.9.f).  

Pour les deux paliers isothermes étudiés, l’amplitude de relaxation en contrainte évolue entre 

335 MPa et 80 MPa. 
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Figure IV.9.f : Contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps et des sauts de 

température de 100°C vers le bas pour la microstructure 4 : 800°C (=Tc), Tp= 700°C. 
 

C. Synthèse 

 
L’ensemble des résultats ci-dessus amène les commentaires suivants valables pour les 

quatre microstructures :  

 

 Les sauts de contraintes résultant des sauts de températures appliqués peuvent être 

clairement distingués entre chaque palier isotherme, conformément à l’objectif initial [99]. 

Ces différents résultats confirment que les sauts de température induisent des contraintes 

thermiques supplémentaires de compression dans les films de chromine et, conformément à 

ce que l’on pouvait attendre, plus l’amplitude des sauts est grande, plus les contraintes 

thermiques générées sont importantes. 

 
 Une relaxation des contraintes est clairement visible sur chacun des paliers 

isothermes, y compris les premiers. L’amplitude de celle-ci-est d’autant plus importante que 

les températures sont élevées. 

 
 L’analyse des intensités intégrées et des largeurs intégrales des pics de diffraction 

ayant montré que les différentes microstructures de chromine n’évoluent plus au cours des 

paliers isothermes qui succèdent à chaque premier palier, la relaxation observée correspond 

alors principalement à celle des suppléments de contraintes thermiques générées par les 

sauts de températures vers le bas. L’augmentation de l’amplitude de relaxation des 

contraintes avec la température pourrait ainsi être directement liée à l’effet de l’activation 

thermique sur la vitesse de déformation par fluage. 
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 En revanche, sur tous les premiers paliers, au début desquels sont construites les 

microstructures, on observe directement également une phase de relaxation. Il s’agit 

vraisemblablement de la relaxation faisant suite à l’accumulation d’énergie élastique pendant 

la phase de croissance. Toutefois, les points correspondant à la partie croissance 

(augmentation des niveaux de contrainte jusqu’à un maximum [31]) n’ont pas pu être 

identifiés ici. Ainsi, il s’est avéré impossible de définir pour chacune de ces microstructures le 

temps d’inflexion pour lequel les contraintes sont maximales et au-delà duquel la relaxation 

se produit. On peut supposer que ce maximum a été atteint au cours de la montée en 

température, avant même d’atteindre les températures de consigne. La température limite 

basse pour la formation de la chromine se situant aux alentours de 600°C [14], il est donc 

possible que les contraintes de croissances puissent être générées entre cette température 

basse et les températures de consigne du premier palier. Néanmoins, ces résultats amènent 

un commentaire particulier, étant donné les travaux antérieurs de Kemdehoundja sur un 

système équivalent. En effet, celui-ci a déterminé par spectrométrie Raman l’évolution des 

contraintes de croissance dans les couches de chromine dans la gamme de température (700-

900°C). Ses résultats ont montré que ces contraintes de croissance atteignent un maximum 

pour un temps d’oxydation proche de 3h, ce temps semblant augmenter avec la température. 

Ainsi, la relaxation des contraintes de croissance dans les films de chromine ne se manifeste 

qu’au-delà de cette durée. Ces résultats apparaissent contradictoires avec ceux des figures 

IV.9.a à IV.9.f. où, comme signalé, les temps d’inflexion ne peuvent être déterminés. A ce sujet, 

il faut rappeler que les deux expériences n’utilisent pas le même dispositif d’oxydation. Dans 

le cas présent, un four à induction a en effet été couplé à la diffraction synchrotron. Ce 

système autorise un très bon contrôle des températures, grâce à la mise en place d’un 

thermocouple en contact direct avec le dos des échantillons et d’un pyromètre permettant de 

déterminer la température en surface. En revanche, dans le cas de l’analyse par Raman, le 

thermocouple (à l’intérieur du four) n’était pas au contact de l’échantillon et le fort 

rayonnement thermique de ce dernier pouvait fausser la mesure des températures. Au final, 

on peut supposer l’existence d’un décalage en température entre les deux systèmes utilisés, 

susceptible de modifier la cinétique de construction de la couche d’oxyde et, en conséquence, 

le régime d’établissement des contraintes de croissance (niveau maximum de contrainte, 

temps d’inflexion correspondant). 

 
 Concernant les phases de relaxation, clairement visibles dans les deux études 

correspondant aux premiers paliers uniquement, l’amplitude des contraintes relaxées 

obtenue par Kemdehoundja varie de 500 MPa à un peu plus de 1 GPa lorsque la température 

évolue entre 800°C et 900°C. Ces ordres de grandeurs restent supérieurs à ceux que nous 

avons observés ici, mais comme expliqué ci-dessus nous ne pouvons être certains d’avoir eu 

accès au niveau de contrainte maximum correspondant aux temps d’inflexion (inflexion que 
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nous n’avons pas pu observer). Néanmoins, les ordres de grandeurs des amplitudes de 

contraintes relaxées restent très comparables entre ces deux études, en particulier leur niveau 

de variation avec les températures de construction des microstructures. Par exemple, les 

résultats de cette étude et ceux de Kemdehoundja s’accordent sur le fait que la relaxation des 

contraintes devient pratiquement négligeable à 700°C, température considérée comme limite 

basse pour la déformation par fluage. 

 
 Finalement, pour ces premiers paliers pendant lesquels se construisent les 

microstructures, si on compare l’évolution des contraintes avec celle des intensités intégrées 

et des largeurs intégrales, il apparaît que les phases de relaxation de contrainte peuvent 

commencer à intervenir alors que les grains sont encore en train de grossir, et la couche 

d’oxyde d’épaissir. Ceci est d’autant plus vrai que la température de construction est faible, 

donc que les grains sont petits. 

 
 

IV. Contraintes résiduelles après retour à l’ambiante 

 
Les contraintes résiduelles déterminées à l’ambiante en fin des cycles de chargement 

thermique, correspondant à chacune des conditions d’oxydation, sont données dans le 

tableau IV.5. Elles sont comprises entre -1,75 GPa et -2,62 GPa. Ces contraintes résiduelles 

augmentent avec la température initiale de construction des microstructures, conformément 

au cumul des suppléments de contraintes thermiques lors des différents sauts de température 

vers le bas.  

On note également que pour des microstructures de départ identiques, les valeurs obtenues 

sont bien reproductibles. Les ordres de grandeurs de ces contraintes se comparent également 

bien à celles des contraintes résiduelles obtenues dans le chapitre III pour le même système 

Ni30Cr/Cr2O3, et des conditions d’oxydation voisines. 

 

Microstructures TC (°C) σrésiduelle[GPa] 

Microstructure 1-a 1000 -2,62 

Microstructure 1-b 1000 -2,62 

Microstructure 2-a 900 -2,20 

Microstructure 2-b 900 -2,30 

Microstructure 3 850 -1,93 

Microstructure 4 800 -1,75 

Tableau IV.5 : contraintes résiduelles pour chaque microstructure après retour à 
l’ambiante. 
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V. Analyse des résultats 

 

A. Comparaison entre sauts de contraintes mesurés et contraintes thermiques 
calculées 

 
Pour chacune des 4 microstructures, les sauts de contraintes mesurés entre les paliers 

isothermes sont comparés aux contraintes thermiques calculées correspondantes à ces 

mêmes sauts. Comme évoqué déjà au chapitre III, si des mécanismes de relaxation de 

contraintes interviennent également lors du refroidissement du système métal/oxyde donc 

lors des sauts de température vers le bas, la comparaison entre ces deux grandeurs donnera 

accès cette fois à l’amplitude de contraintes relaxées pendant les étapes de descente en 

température qui séparent les paliers successifs. 

 

La relation (4.2) a été utilisée pour déterminer les sauts de contraintes mesurés entre 

chaque palier isotherme :  

 
Δσ = σT − σT−ΔT (4. 2) 
 
Avec σT le niveau de contrainte correspondant à la fin d’un palier isotherme à une 

température T, σT−ΔT le niveau de contrainte déterminé au début du palier isotherme 

suivant à une température T-ΔT avec ΔT = 50°C, 100°C ou 150°C. 

Les contraintes thermiques correspondantes à ces différents sauts ont par ailleurs été 

calculées en utilisant la relation (1.19) sachant que l’activation éventuelle de phénomènes de 

relaxation de contraintes lors de ces sauts n’est évidemment pas prise en compte dans cette 

relation purement élastique. Bien sûr, si aucune relaxation n’a lieu pendant les sauts vers le 

bas alors les sauts de contraintes mesurés doivent être très proches des contraintes 

thermiques calculées. 

 

Les valeurs absolues des sauts de contraintes mesurés et des contraintes thermiques 

calculées correspondantes sont données dans le tableau IV.6, et la confrontation entre ces 

deux grandeurs est présentée sur la figure IV.10. 
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ΔT (°C) 
IΔσI [MPa] 
micro 1-b 

IΔσI [MPa] 
micro 1-a 

IΔσI [MPa] 
micro 2-a 

IΔσI [MPa] 
micro 2-b 

IΔσI [MPa] 
micro 3 

IΔσI [MPa] 
micro 4 

IΔσI [MPa] 
Calculé 

1000-900  276     555 

1000-850 440,62      825,23 

900-850    165,93   270,20 

900-800  304,62 319,20    535,54 

850-800    220,86 136  265,33 

800-750    227,75 219,10  279,95 

800-700  370,06 388   350,46 516,04 

750-700     223,61  255,60 

850-27 2337,72      3373,50 

750-27    1791   3247,70 

700-27  2000,23 1869,90   1611,45 2992 

Tableau IV.6 : Valeurs absolues des sauts de contraintes mesurés et des contraintes 
thermiques calculées correspondantes, pour toutes les conditions d’oxydation. 

 
 

 
Figure IV.10 : Sauts de contraintes mesurés vs contraintes thermiques calculées. 
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l’amplitude de relaxation est élevée, ceci est visible par exemple en comparant l’écart obtenu 

entre Δσ(1000 - 900) (280 MPa) ou Δσ (1000 - 850) (360 MPa), avec Δσ (900 - 850) (104 MPa). 

En outre, l’écart entre sauts de contraintes mesurés et contraintes thermiques est réduit 

en général lorsque la température décroît. La relaxation au refroidissement devient plus 

faible, dans ce cas également, à mesure que l’on se rapproche de la température limite basse 

pour l’activation du fluage. Ces résultats sont en accord avec l’activation thermique de la 

relaxation des contraintes par fluage, pendant le refroidissement cette fois. 

Notons également que les sauts de contraintes mesurés sont égaux pour les paliers 

isothermes de températures identiques, ayant subi les mêmes sauts, mais pour lesquels la 

microstructure initiale est différente (par exemple : Δσ(900 - 800) microstructure 1-a et 

Δσ(900 - 800) microstructure 2-a ; Δσ(800 - 700)  microstructure 1-a, Δσ(800 - 700) 

microstructure 2-a et Δσ(800 - 700) microstructure 4). 

Ces résultats semblent montrer que les sauts de contraintes dépendent principalement 

de l'écart de température entre deux paliers successifs indépendamment de la microstructure 

initiale. 

 

B. Méthode d'analyse suivie - Confrontation expérience/théorie 
 

Pour toutes les conditions d’oxydation, les résultats précédents ont montré que les 

contraintes sont relaxées aussi bien au cours de l’oxydation isotherme que lors des étapes de 

descente en températures. La déformation viscoplastique des films de chromine est 

probablement le mode principalement responsable de cette relaxation. Il reste à essayer de 

confronter ces résultats à une modélisation pour préciser les caractéristiques de ce 

mécanisme. Dans un matériau donné, pour pouvoir identifier le mécanisme de fluage associé 

à la déformation viscoplastique de celui-ci, on confronte les résultats expérimentaux à un 

modèle théorique judicieusement choisi en fonction du type de fluage que l’on souhaite 

mettre en évidence. 

D’une manière générale, cette confrontation a pour but de déterminer les principaux 

paramètres caractéristiques de cette déformation à savoir : 

 l’exposant de contrainte n, qui rend compte de la dépendance à la contrainte de la 

vitesse de déformation ; 

 le coefficient de fluage Jox, caractérisant la vitesse de relaxation par fluage ; 

 l’énergie d’activation Q, qui est en relation avec le mécanisme élémentaire de diffusion 

prédominant pour le transport des espèces au cours de cette déformation. 

 
Dans le cas des couches d’alumine, le fluage diffusion a pu être identifié en confrontant 

les résultats expérimentaux à une modélisation pour laquelle des valeurs de n≤2 ont permis 

de décrire correctement l’évolution des contraintes/déformations observées [98, 99]. 
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Pour les films de chromine, cette identification mérite encore d’être affinée avec l’objectif 

annoncé de séparer les influences microstructurales et thermiques. C’est pourquoi, les 

résultats obtenus précédemment sont traités, en fonction des microstructures initiales et des 

différents sauts de températures, selon l’approche déjà employée pour des couches minces 

d’alumine.  

Dans toute cette analyse et étant donnée la durée relativement courte des expériences 

menées, la contribution de la déformation plastique ou viscoplastique des substrats à la 

relaxation des contraintes du système a été écartée en raison de la faible épaisseur des 

couches formées comparé au substrat. On peut en effet estimer la contrainte maximale dans 

le substrat à partir de la relation (1.24) telle que : 

 

σm =  − σox  (
2hox

hm
) 

L’épaisseur maximale de couche formée étant de hox = 3 µm, celle du substrat hm = 4 mm 

et le niveau de contrainte maximal déterminé dans les films d’oxyde étant de σox = -1,3 GPa 

sur les paliers isothermes, cela correspond à une valeur σm dans le métal autour du MPa. Ceci 

semble garantir que le métal ne se déforme pas. La modélisation complète du système qui est 

faite par ailleurs devra retrouver la validité de cette analyse. 

 

1. Hypothèses considérées 
 

Les mêmes hypothèses que celles formulées dans les études de Veal et Paulikas [99] ou 

Panicaud [101]ont été adoptées (cf. Chapitre I). 

En considérant un modèle de fluage diffusion avec un exposant de contrainte n=1 et en 

supposant que ce fluage est gouverné par la diffusion des espèces aux joints de grains (fluage 

Coble p=3), on peut appliquer la relation (1.23) (cf. chapitre 1 III.2) qui relie la vitesse de 

déformation à la contrainte, relation que l'on peut réécrire sous la forme : 

 

ε̇ =
ADjg δΩ

kBT
(

1

L
)

3

σ (4. 3) 

 
où : 

 A : constante de Coble (= 47) sans dimension ; 

 Djg : coefficient de diffusion tel que Djg = D0 exp (−
Q

RT
) ; 

 Q : énergie d’activation (notée Q pour alléger l'écriture ; au lieu de Ejg dans (1.23)) ; 

 R : constante des gaz parfaits ; 

 T : température (K) ; 

 L : taille de grains ; 

 kB : constante de Boltzmann ; 
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 δ: largeur ou épaisseur des joints de grains (conventionnellement prise de l'ordre 

du rayon atomique, c.a.d. 1 nm [100]) ; 

 Ω : volume molaire du matériau (donc de la chromine en ce qui nous concerne). 

 
Le coefficient de fluage de la couche d’oxyde peut être défini selon [30]:  
 

Jox =
AD0δΩ

kBT
 (

1

L
)

3

exp(−
Q

RT
) = J0exp(−

Q

RT
) (4. 4) 

où : 

 J0 =
AD0δΩ

kBT
 (

1

L
)

3

=  
Cte

kBT
 (4. 5) 

 

Dans cette expression, J0 est un facteur pré-exponentiel qui est inversement 

proportionnel non seulement à la température mais également au cube de la taille de grains 

de la microstructure considérée. Or, les résultats obtenus par DRX (intensité intégrée et 

largeur intégrale) semblent montrer que cette taille est fonction de la température TC à 

laquelle la microstructure a été construite. Si tel est le cas, la constante évoquée dans la 

relation (4.5) doit donc, à priori, être différente d'une microstructure à l'autre. 

On notera également que la température intervenant de façon explicite dans (4.4) et (4.5) 

correspond, dans notre cas, à la température TP des différents paliers que nous avons fait subir 

à chaque microstructure élaborée à une température TC. D'où, compte tenu de la remarque 

précédente, J0 dépendrait non seulement de TP mais également de TC par le biais de la taille 

de grains, autrement dit de façon non explicite. 

 

La relation (4.3) devient donc : 

 
ε̇ = Jox(−σ) (4. 6) 
 
Dans cette équation, le signe moins (-) est lié à la nature des contraintes déterminées qui sont 

de compression pour les films de chromine [52, 101]. Pour la résoudre, nous allons considérer 

la démarche proposée par Veal et al. [98, 100] pour identifier le comportement viscoplastique 

des films d’alumine, et qui conduit à l’équation (4.7) : 

 

ε =  Cε + Aε exp (−
t − t0

τox
)        ;          σ = Cσ + Aσ exp (−

t − t0

τox
)                               (𝟒. 𝟕) 

 
où : 

  Cε (respectivement Cσ): déformation (respectivement contrainte) minimale 

atteinte au cours de la relaxation ; 
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 Aε (respectivement Aσ) : facteur pré-exponentiel défini par la gamme de variation 

des déformations (respectivement contraintes) tel que Aε = εmax − Cε 

(respectivement Aσ = σmax − Cσ) 

  t0 : temps d’inflexion pour lequel ε =  εmax (respectivement σ =  σmax);  

 τox: temps caractéristique de la relaxation par fluage de la couche d’oxyde, celui-ci 

détermine également la force de la relaxation et peut être relié au coefficient de 

fluage par [101] : τox =  (
1−υox

Eox
)

1

Jox
 (4. 8) 

Eox et νox sont le module d’Young et le coefficient de Poisson de la chromine (cf. annexe D). 

 

Les déformations mesurées expérimentalement, qui provoquent les déplacements des 

pics de diffraction, sont supposées être des déformations élastiques. Ainsi, les déformations 

déterminées à partir de la méthode des sin²ψ sont des grandeurs élastiques alors que la 

vitesse de déformation par fluage   définie par les relations (4.3) et (4.6) résulte d’une 

déformation viscoplastique donc irréversible.  

Par ailleurs, lors d’un essai conventionnel de fluage, la vitesse de déformation 

viscoplastique peut être déterminée en fixant la contrainte imposée, l’évolution de la 

déformation étant ensuite suivie au cours du temps [72, 87]. La vitesse de la déformation, de 

nature irréversible, dépend ainsi de la contrainte élastique imposée. Quand cette contrainte 

est faible, la vitesse de déformation est directement proportionnelle à la contrainte (cf. 

relation (4.6)).  

Dans le cadre de ce travail, pour avoir une équivalence par rapport à cet essai de fluage, 

l’objectif est d’évaluer l’amplitude de la déformation viscoplastique des films de chromine en 

analysant l’évolution des déformations/contraintes au cours du temps et sous l’influence des 

sauts de températures (cf. figures IV.9.a à IV.9.f). Même si l’amplitude maximale des 

contraintes relaxées dans les couches de chromine peut atteindre jusqu’à 1 GPa, celle-ci 

correspond à une variation faible de la déformation de l’ordre de 10-3.  

Théoriquement, pour pouvoir passer de la relation (4.6) à la relation (4.7), il est 

indispensable de séparer les variables élastiques des variables inélastiques. Les déformations 

élastiques déterminées expérimentalement résultent aussi de la relaxation en isotherme et 

au cours des étapes de descente en température [98, 99]. Cette relaxation peut même 

persister pour les longues durées d’oxydation car, du moment que l’oxydation se poursuit, la 

génération des contraintes continue jusqu’à l’établissement d’un état stationnaire où celle-ci 

s’équilibre avec la relaxation viscoplastique. Dans la solution (4.7), cet état stationnaire peut 

être considéré via la constante Cσ. 

Cependant, même si cette définition peut être évaluée du point de vue expérimental, elle 

est théoriquement incorrecte car l’utilisation de la solution (4.7) suppose que les déformations 

inélastiques sont équivalentes aux déformations élastiques. Ainsi, l’ajustement des courbes 
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expérimentales avec cette relation (4.7) reste une approche «simplifiée» qui va permettre de 

déduire un premier ordre de grandeur des coefficients de fluage des films de chromine. 

 

2. Détermination des coefficients de fluage par simulation 
 

La détermination des coefficients de fluage nécessite une simulation des différents paliers 

isothermes. Cette simulation a été menée en fixant les paramètres Cε et Aε ou, ce qui revient 

au même, Cσ et Aσainsi que t0. La seule variable est doncτox. Elle permet de rendre compte 

de l’amplitude des inflexions observées sur les points expérimentaux sur les paliers 

isothermes. Quand l’inflexion des points est forte, alors τox associé est faible et, en 

conséquence, le Jox correspondant est important (voir (4.8)). Dans le cas contraire, où cette 

inflexion est moins prononcée, τox devient grand et peut tendre vers l’infini lorsque l’inflexion 

présente une allure quasi-horizontale; le Jox associé devient en effet de plus en plus faible.  

Pour cette étape d’identification, les points correspondant à la relaxation des contraintes 

ont été considérés. Quelques résultats de courbes simulées sont donnés sur les figures IV.11.a, 

IV.11.b, IV.11.c, IV.11.d.  

 

 
Figure IV.11.a : résultats des simulations des paliers isothermes pour la microstructure 1-a : 

1000°C (=Tc), Tp= 900°C, 800°C et 700°C. 
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Figure IV.11.b : Résultats des simulations des paliers isothermes pour la microstructure 1-b : 

1000°C (=Tc) et Tp= 850°C. 

 

 
Figure IV.11.c : Résultats des simulations des paliers isothermes pour la microstructure 2-a : 

900°C (=Tc), Tp= 800°C et 700°C. 
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Figure IV.11.d : Résultats des simulations des paliers isothermes pour la microstructure 2-b : 900°C 

(=Tc), Tp= 850°C, 800°C et 750°C. 

 

D’après ces différentes figures, les courbes simulées décrivent de manière satisfaisante 

les tendances des points expérimentaux; l’inflexion des bandes isothermes évolue également 

avec la température. La solution (4.7) correspondant à un modèle de fluage diffusion (n = 1) 

permet de quantifier le comportement viscoplastique des films de chromine. Ainsi pour 

chacun de ces paliers isothermes, Jox a été déduit à partir des valeurs de τox à l'aide de la 

relation (4.8) et en considérant aussi la dépendance en température des coefficients 

d’élésticité (Eox et υox, cf. annexe D). Les valeurs de τox [s] et Jox(T)[Pa−1s−1] obtenues sont 

résumées dans le tableau IV.7.  
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𝐉𝐨𝐱(𝐓) [𝐏𝐚−𝟏𝐬−𝟏] 
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Micro 1-a 
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520,25 
4,68.10-15 

1334,65 
1,48.10-15 

 4024,65 
6,20.10-16 

 17282,40 
1,45.10-16 

Micro 1-b 
TC = 1000°C 

501,70 
4,85.10-15 

 2258,52 
1,11.10-15 

   

Micro 2-a 
TC = 900°C 

 1129,60 
2,23.10-15 

 3383,30 
7,90.10-16 

 13816,37 
1,90.10-16 

Micro 2-b 
TC = 900°C 

 1059,90 
2,40.10-15 

1789,24 
1,30.10-15 

3196,30 
7,70.10-16 

6215,76 
3,56.10-16 

 

Micro 3 
TC = 850°C 

  1514,50 
1,52.10-15 

2649,95 
1,03.10-15 

5028,06 
4,16.10-16 

10424,40 
2,38.10-16 

Micro 4 
TC = 800°C 

   1649,76 
1,79.10-15 

 6083,20 
4,10.10-16 

Tableau IV.7 : valeurs des coefficients de fluage Jox pour les différentes microstructures de 
chromine, et pour chaque palier isotherme de température TP. 
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D’après ce tableau pour une microstructure donnée, τox diminue quand la température 

TP de palier augmente et donc Jox(T) augmente avec la température. Ces résultats sont 

cohérents avec le fait que plus la température est élevée, plus la relaxation des contraintes 

est rapide, et donc plus l’inflexion est importante [31, 101]. 

Les ordres de grandeurs des coefficients de fluage obtenus ici se comparent bien à ceux 

obtenus par Panicaud et al. [101], bien que ces derniers reposent sur une première 

modélisation des courbes d’évolution des contraintes de croissance déterminées par 

Kemdéhoundja. 

Les coefficients de fluage déterminés dans le présent travail seront utilisés par la suite 

comme paramètres entrants pour le modèle complet développé actuellement dans le cadre 

d’une thèse de l’UTT (Université de technologie de Troyes [160, 161]). Outre, la description 

mécanique complète du système, cette modélisation permettra par exemple d’envisager 

d’autres lois de fluage avec des exposants de contrainte n supérieurs à 1. 

 

a. Détermination de l'énergie d'activation 

 
L'évolution en fonction de la température des différents coefficients de fluage étant 

connue, nous nous proposons maintenant de vérifier si ces derniers sont effectivement 

thermiquement activés. Si tel est le cas, leur expression est donnée par la relation (4.4). 

 

Afin de déterminer les énergies d’activation associées à chacune des microstructures, les 

tracés de Ln(JoxkBT) = f (
1

T
) ont été effectués et sont reportés sur la figure IV.12. Si, pour 

toutes ces conditions, les courbes obtenues sont des droites, alors nous pourrons utiliser une 

équation de type Arrhenius telle que:   

 

Ln(JoxkBT) = Ln(Cte) −  (
Q

RT
) (4. 9) 

 

où :   Cte = kBTJ0 = AD0δ (
1

L
)

3

 

 
La pente de telles droites définit l’énergie d’activation ; plus cette énergie est faible plus 

le(s) mécanisme(s) de diffusion élémentaire(s) responsable(s) du transport de matière (en 

volume ou aux joints de grains) au cours de la déformation est (sont) facilement activé(s). 

L’ordonnée à l’origine permet de déterminer, dans un premier temps, la constante pour chaque 

microstructure construite à TC, puis, dans un second temps, et si besoin est, de déduire le 

facteur pré-exponentiel J0 correspondant à la température TP. 

 

Sur la figure IV.12, on peut remarquer que, pour les microstructures construites à la 

même température TC (microstructures (1-a et 1-b), (2-a et 2-b)), les valeurs de Jox sur les 
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premiers paliers sont pratiquement identiques (cf. tableau IV.7), ce qui traduit une bonne 

reproductibilité de comportement du système métal/oxyde. Ceci est également confirmé par 

le fait que, pour une microstructure donnée, le tracé obtenu est identique. 

L’activation thermique de la relaxation par fluage diffusion est également mise en 

évidence car les courbes obtenues sont effectivement des droites et ceci quelle que soit la 

microstructure considérée. Par conséquent, l’équation (4.9) peut être utilisée. 

 

 

Figure IV.12 : tracés des courbes Ln(JoxkBT) = f (
1

T
) pour chaque microstructure, et chaque palier 

isotherme réalisé. 
 

De plus, pour chaque microstructure, les tracés obtenus sont pratiquement parallèles 

entre eux, ce qui conduit à une même valeur de l’énergie d’activation. Ces résultats indiquent 

qu’un seul et même mécanisme élémentaire de diffusion opère tout au long de la déformation 

par fluage des couches de chromine pour ces gammes de températures. L’ordre de grandeur 

de cette énergie d’activation est de (130 ±5 kJ/mol). Nous reviendrons plus avant sur cette 

valeur. 

 
On notera également que l'ordonnée à l'origine des droites représentées sur la figure 

IV.12 augmente lorsque l'on passe des microstructures élaborées à TC = 1000°C à celle 

élaborée à TC = 800°C. La constante intervenant dans la relation (4.9) augmente donc lorsque 

TC diminue ce qui est en accord avec une diminution de taille de grains lorsque la température 

d'élaboration diminue (voir (4.9)). D'où une influence de cette taille sur les valeurs de Jox (T). 

Avant de déterminer cette constante pour les différentes températures de paliers et donc 

mettre en évidence ce phénomène, nous allons voir que l'observation du tableau IV.7 et de la 

figure IV.12 permet d'atteindre ce but. 
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En effet, l’influence de l’effet de la taille de grains associée à chacune des microstructures, 

sur les valeurs de Jox (T) peut également être appréciée en fixant dans le tableau IV.7 une 

colonne donnée pour laquelle la température de palier TP est constante et en lisant ensuite 

les valeurs de Jox pour les différentes microstructures. De la même manière, sur la figure IV.12, 

on peut choisir une température donnée et suivre l’évolution de Jox pour cette température 

de palier. Dans ces deux cas, il apparaît que Jox augmente quand la température TC de 

construction de la microstructure diminue, i.e. lorsque la taille de grains de la chromine 

devient faible. Si on prend l’exemple de la température de palier de 800°C, les valeurs de Jox 

évoluent entre 6,18.10-16 (Pa-1.s-1) et 1,79.10-15 (Pa-1.s-1) lorsque les microstructures initiales 

ont été construite à partir de TC = 1000°C jusqu’à TC = 800°C. Ces résultats confirment sans 

ambiguïté la dépendance à la taille de grains de la vitesse de déformation par fluage diffusion, 

à contrainte donnée. 

 
Le tableau IV.8 regroupe les valeurs de la constante intervenant dans la relation (4.9) 

obtenues à partir des ordonnées à l'origine des droites représentées sur la figure IV.12. Le pré-

facteur J0, pour un palier donné, peut être obtenu en multipliant cette constante par l'énergie 

thermique correspondante mais n'est pas calculé ici. 

 

Microstructure - TC (°C) 𝐂𝐭𝐞  = 𝐀𝐃𝟎𝛅 (
𝟏

𝐋
)

𝟑
 (cm3/s) 

Micro 1-a - 1000 C1 = 1,09 x 10-23 

Micro 2-a - 900 C2 =1,59 x 10-23 

Micro 3 - 850 C3 =1,87 x 10-23 

Micro 4 - 800 C4 =1,19 x 10-22 

Tableau IV.8 : valeurs de la Cte (rel. (4.9)) pour chaque microstructure des films de chromine. 
 

Les valeurs indiquées dans le tableau confirment ce que l'on a déjà déduit de l'observation 

de la figure IV.12 : cette constante Ci (1   i   4) varie en sens inverse de la température TC de 

construction ce qui est conforme avec le fait que la taille de grains varie comme cette dernière. 

 

b. Synthèse sur les coefficients de fluage 
 

Etant données les évolutions de Jox (T) qui sont en accord avec l’influence de l’activation 

thermique et de la microstructure sur la vitesse de déformation par fluage diffusion, ces 

résultats confirment qu’il est possible de découpler ces deux aspects via les conditions 

d’oxydation du tableau II.3 et de la figure IV.1. En outre, la confrontation des courbes 

expérimentales à un modèle simple de fluage diffusion (n=1) nous a permis d’extraire les 

premières valeurs des coefficients de fluage de films de chromine. En revanche, l’énergie 

d’activation déduite à partir de ce modèle mérite d’être encore discutée car, pour pouvoir 

identifier le mécanisme de diffusion, qui gouverne le transport des espèces au cours de cette 
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déformation, il est indispensable de déterminer les coefficients de diffusion associés à ces 

données de fluage et de confronter les résultats obtenus aux données de la littérature. 

 

3. Détermination des coefficients de diffusion 
 
L’énergie d’activation (130 kJ/mol) déduite à partir de la relation (4.9) correspond à une 

valeur apparente car, selon Cannon et Langdon [72], même si le module de cisaillement avait 

été éliminé dans l’équation (4.5), la valeur vraie de l’énergie d’activation devrait être déduite 

en traçant [(ε̇Gn−1T) = f (
1

T
)], celle-ci étant en théorie inférieure à cette énergie apparente. 

Néanmoins, lorsque n = 1, l’écart entre cette énergie d’activation vraie et l’énergie apparente 

devient moins significatif. On peut donc estimer que l’énergie d’activation vraie que nous 

sommes censés obtenir ici est proche de cette valeur de 130 kJ/mol. 

Par ailleurs, comme les données sur la quantification du fluage diffusion dans les films de 

chromine sont, à notre connaissance, inexistantes, on se propose de comparer cette énergie 

à celles obtenues à partir des expériences de diffusion et des études cinétiques. Rappelons 

que pour les matériaux céramiques, étant donné que des flux d’espèces chargées (cations et 

anions) contribuent à la déformation par fluage, c’est la diffusion de l’espèce la plus lente via 

les chemins de diffusion les plus rapides qui constituera en principe l’étape limitante de cette 

déformation [1, 81]. Ainsi, si la cinétique de croissance des films de chromine se fait 

majoritairement par diffusion externe des cations de chrome via les joints de grains, alors le 

fluage devrait être gouverné par la diffusion des ions ou lacunes d’oxygène par ces mêmes 

chemins. Le plus judicieux semble donc de comparer cette énergie d’activation aux données 

issues des expériences de diffusion menées sur le même type de système Ni30Cr/Cr2O3. 

Comme les joints de grains constituent des chemins rapides pour la diffusion comparés à 

la diffusion en volume, les coefficients de diffusion aux joints de grains (Djg) correspondant à 

ces données de fluage peuvent être déterminés en utilisant la relation (1.23) correspondant à 

du fluage de type Coble, avec un exposant de taille de grains p=3. 

De cette relation on en déduit alors l'expression de Djg : 

 

Djg =
L3kBT

47Ωδ

ε̇

σ
 (4. 10) 

 
avec : 

 δ : largeur ou épaisseur des joints de grains (conventionnellement prise de l’ordre 

de grandeur d’un rayon atomique, c.a.d. 1 nm) ; 

 Ω : volume molaire du matériau (donc de la chromine en ce qui nous concerne) ; 

 L : taille des grains de la chromine. 
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La vitesse de déformation par fluage, ε̇ , des films de chromine peut être calculée à partir 

de [101]:  

ε̇(T) = − (
Eox

1−υox
) Jox(T)ε) (4. 11) 

 

Le tableau IV.9 indique les valeurs des coefficients de diffusion aux joints de grains si on 

considère (par ex.) une contrainte de 200 MPa. 

 

Microstructure 
𝐃𝐣𝐠(𝐓) [𝐜𝐦𝟐𝐬−𝟏] 

TP = 1000°C TP = 900°C TP = 850°C TP = 800°C TP = 750°C TP = 700°C 

Micro 1-a 
TC = 1000°C 

1,22.10-13 3,56.10-14  1,36.10-14  2,90.10-15 

Micro 1-b 
TC = 1000°C 

1,26.10-13  2,54.10-14    

Micro 2-a 
TC = 900°C 

 1,24.10-14  4,02.10-15  8,66.10-16 

Micro 2-b 
TC = 900°C 

 1,33.10-14 6,93.10-15 3,95.10-15 1,73.10-15  

Micro 3 
TC = 850°C 

  5,15.10-15 3,33.10-15 1,30.10-15 7.10-16 

Micro 4 
TC = 800°C 

   3,75.10-15  7,78.10-16 

Tableau IV.9 : valeurs des coefficients de diffusion aux joints de grains dans les films de 
chromine déterminées pour chaque palier isotherme. 

 

Dans la littérature, pour le même système Ni30Cr/Cr2O3, Tsai-et Huntz ont réalisé des 

expériences de diffusion pour déterminer les coefficients de diffusion en volume et aux joints 

de grains du chrome et de l’oxygène dans les films de chromine à 800°C et 900°C. Les résultats 

correspondant aux coefficients de diffusion aux joints de grains sont reportés dans le tableau 

IV.10. 

 

Ni30Cr/Cr2O3 𝐃𝐣𝐠
𝐎 [𝐜𝐦𝟐𝐬−𝟏] 𝐃𝐣𝐠

𝐂𝐫[𝐜𝐦𝟐𝐬−𝟏] 

900 1,6.10-12 9,3.10-12 

800 5,9.10-13 1.10-12 

Tableau IV.10 : valeurs des coefficients de diffusion aux joints de grains de l’oxygène et 
du chrome obtenues par Tsai et Huntz [22] dans la chromine formée sur Ni30Cr/Cr2O3 

 
Les coefficients de diffusion aux joints grains de l’oxygène et du chrome sont supérieurs 

aux coefficients de diffusion déterminés dans ce travail. 

 

En traçant les Arrhenius Ln(Djg (T)) = f (
1

T
), une confrontation entre les coefficients de 

diffusion aux joints de grains de l’oxygène et du chrome obtenus par Tsai-et Huntz avec les 

résultats du tableau IV.9 est reportée sur la figure IV.13, sachant que : 
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Ln(Djg (T)) = Ln(D0) − (
Q

R
)

1

T
   (4. 12) 

 

 

 
Figure IV.13 : Confrontation entre les (Djg (T)) issus des données de fluage, et les 

(Djg
O  (T)) de l’oxygène et (Djg

Cr (T)) du chrome [22]. 

 

Sur la figure IV.13, l’énergie d’activation correspondant à la diffusion de l’oxygène aux 

joints de grains étant de 105 kJ/mol, d’après les données de [22] (courbe orange), il apparaît 

que la pente de cette droite est comparable à celles associées aux coefficients de diffusion du 

tableau IV.9. Ainsi, il se pourrait que l’énergie d’activation de 130 kJ/mol obtenue dans ce 

travail corresponde à un mécanisme de diffusion aux joints de grains des anions (interstitiels 

ou lacunes) d’oxygène. Les ordres de grandeurs des énergies d’activation étant proches entre 

ces différentes données. 

En revanche, pour la diffusion du chrome, l’énergie d’activation est de l’ordre de 220 

kJ/mol selon les résultats de [22] (courbe turquoise). Cette valeur est nettement supérieure à 

130 kJ/mol, ce qui traduit d’après la figure IV.13, que la diffusion du chrome aux joints de 

grains n’est certainement pas le mécanisme limitant de la déformation par fluage dans les 

couches de chromine. 

Finalement, il est vraisemblable que la déformation par fluage diffusion des films de 

chromine soit gouvernée dans le cas présent par des flux d’espèces chargées d’oxygène 

(principalement aux joints de grains). 
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Le comportement viscoplastique des films de chromine croissant sur les substrats 

métalliques Ni30Cr et Ni28Cr a pu être caractérisé grâce à l’utilisation du Rayonnement 

Synchrotron.  

L’analyse des profils des raies de diffraction nous a montré, d’une part, que le volume de 

matière diffractant des films de chromine se développe continument pendant les paliers 

initiaux et, d’autre part, qu’une croissance cristalline importante des grains ne se produit que 

pendant les premiers stades de l’oxydation, sur des durées variant entre 20 min et 3h. Par 

ailleurs, lorsque les températures ont été abaissées (génération des sauts de température), ni 

développement de la quantité de matière de chromine ni croissance des grains n’ont pu être 

mis en évidence. Ainsi, le fait de construire dans un premier temps la microstructure des films 

de chromine de manière à la « fixer », et d’appliquer ensuite des sauts de températures vers le 

bas, a permis de rendre compte indépendamment de l’influence de la température et de celle 

de la microstructure sur la vitesse de déformation par fluage. 

Grâce aux suppléments de contraintes thermiques générées par l’application des 

différents sauts de température, il a été possible de mettre en évidence la relaxation des 

contraintes dans les couches minces de chromine à la fois au cours de l’oxydation isotherme et 

pendant les descentes en température ou refroidissements. Les sauts de températures sont en 

effet équivalents à des sauts de contraintes imposés. L’étude de l’évolution de l’amplitude des 

contraintes relaxées au cours de ces paliers isothermes et pendant les sauts a permis de 

démontrer que la relaxation des contraintes dans les films de chromine est thermiquement 

activée.  

La confrontation des résultats expérimentaux à une première approche théorique 

correspondant à du fluage diffusion (n=1) a permis d’identifier ce mode de relaxation des 

contraintes. Moyennant les différentes hypothèses adoptées, les courbes théoriques issues de 

ce modèle présentent un bon accord avec les allures expérimentalement observées. Pour la 

première fois, les coefficients de fluage des films minces de chromine caractérisant cette 

déformation ont pu être quantifiés et l’influence de la taille des grains a également été vérifiée.  

De ces données il a été possible de déterminer l'énergie d'activation. Celle-ci a ensuite été 

comparée aux valeurs de la littérature, ce qui a permis de montrer que, pour les gammes de 

températures étudiées, la relaxation des contraintes par fluage diffusion dans les couches de 

chromine est vraisemblablement gouvernée par un mécanisme de diffusion aux joints de grains 

des ions d’oxygène (interstitiels et lacunes). 
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Les éléments réactifs sont introduits dans les alliages chromino-formeurs afin d’améliorer 

les propriétés protectrices des films minces de chromine. Il a été montré que ces éléments 

ségrégent aux joints de grains de l’oxyde et aussi à l’interface métal/oxyde. Il a également été 

mis en évidence que cette ségrégation provoque une inversion du mécanisme de croissance 

de la couche (celui-ci passant d’une croissance majoritairement par diffusion cationique 

externe à une croissance prédominante par diffusion interne des anions), induisant une 

réduction de la cinétique d’oxydation et, surtout, la disparition des phénomènes de 

décohésion locale à l’interface métal/oxyde. De plus, on a pu observer que les niveaux de 

contraintes résiduelles dans les couches d’oxyde de chrome peuvent être abaissés [30, 67]. 

Certains auteurs ont alors suggéré que, en raison de cette ségrégation aux joints de grains, les 

modes de relaxation non destructeurs, notamment la déformation viscoplastique des films 

minces de chromine, seraient plus facilement activés [26]. Cependant, à notre connaissance, 

aucune mesure n’a été effectuée en vue de démontrer quantitativement l’influence des 

éléments réactifs sur les propriétés mécaniques des couches de chromine, ce qui nous a 

conduits à développer les travaux de ce cinquième chapitre. 

Pour les mêmes raisons que celles évoquées dans le chapitre 3, les substrats métalliques 

Ni28Cr ont été les seuls retenus pour cette étude. Deux éléments réactifs ont été mis en 

œuvre sous deux formes différentes : l’yttrium sous forme d’oxyde (Y2O3) et le zirconium. 

L’oxyde d’yttrium a été déposé en surface des substrats par la technique du dépôt 

physique en phase vapeur (cf. chapitre 2, IV, A), avec trois quantités correspondant à des 

durées de dépôt de 10 s, 50 s et 100 s. 

Le zirconium a, pour sa part, été introduit par implantation ionique (cf. chapitre 2, IV, B) 

et, tout comme pour Y2O3, trois fluences ont été retenues : 1015, 5.1015 et 1016 ions.cm-2. 

On parlera quelquefois de matériaux ou échantillons « dopés » pour ces substrats contenant 

des éléments réactifs. 

En termes de propriétés mécaniques des couches de chromine, on s’intéresse à nouveau 

ici à la détermination des contraintes résiduelles et au comportement viscoplastique : fluage, 

glissement aux joints de grains. On cherchera à quantifier ces phénomènes en fonction de la 

nature et de la quantité de l’élément introduit. Parallèlement, les microstructures ont aussi 

été investiguées. 

Il est à noter que les quantités d’éléments réactifs introduites, très faibles, n’ont pas pu 

être déterminées expérimentalement. En conséquence, on se référera uniquement aux 

durées des dépôts PVD ou bien aux doses d’implantation ionique. 

Tous les résultats obtenus avec présence de ces éléments réactifs, en termes de 

cinétiques d’oxydation, de contraintes résiduelles, de glissement aux joints de grains et de 

comportement viscoplastique de la chromine, ont été confrontés aux résultats des précédents 

chapitres et à ceux de la littérature, lorsque cela s’est révélé possible. 
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Une première partie des expériences n’a été menée qu’avec Y2O3. Dans ce cas, une 

analyse thermogravimétrique a tout d’abord été effectuée de manière à déterminer les 

cinétiques de croissance des films de chromine pour les substrats revêtus. Pour chaque 

quantité déposée, les échantillons ont été oxydés à 900°C et 1000°C pour une durée de 24 

heures.  

Dans un second temps, toujours sur le même type de système (Ni28Cr+ Y2O3/Cr2O3), des 

oxydations ex situ ont été réalisées pour des durées d’oxydation de 3 heures, 18 heures et 40 

heures, à 800°C, 900°C et 1000°C (cf. tableau II.2.b). Les niveaux de contraintes résiduelles 

dans les films de chromine ont été déterminés par spectroscopie Raman, après 

refroidissement des systèmes, pour chaque dose d’Y2O3.  

Enfin, la microscopie à force atomique a été utilisée a posteriori pour déterminer les 

morphologies de surface des couches de chromine développées en présence d’Y2O3. Lorsque 

les images topographiques enregistrées présentent une qualité suffisante, les mesures des 

différences de hauteurs entre grains voisins, ainsi que la taille moyenne apparente des grains, 

ont été exploitées afin d’évaluer le supplément de déformation par glissement aux joints de 

grains. 
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I. Cinétiques d’oxydation - système (Ni28Cr+ Y2O3/Cr2O3) 

 

L’évolution au cours du temps de la variation de masse (rapportée à une unité de surface) 

des systèmes (Ni28Cr + Y2O3/Cr2O3), liée au développement en surface des couches de 

chromine, est donnée sur les figures V.1.a et V.1.b. Ces courbes de croissance des films de 

chromine, obtenues après 24h d’oxydation à 900°C et 1000°C, présentent, quelle que soit la 

quantité d’oxyde d’yttrium introduite, des allures paraboliques. Il apparaît également que la 

présence initiale d’Y2O3 en surface conduit à une diminution des prises de masse. 

 

 
A 1000°C, la croissance des films de chromine diminue clairement au fur et à mesure que 

la quantité d’Y2O3 déposée augmente. La prise de masse maximale, atteinte au bout des 24h 

d’oxydation, est en effet de l’ordre de 0,43 mg/cm² pour le système non revêtu. Cette valeur 

maximale est réduite d’un facteur 2 pour un dépôt d’Y2O3 de 10 s. Pour la quantité la plus 

élevée (100 s de dépôt de Y2O3), la prise de masse est alors de 0,06 mg/cm², soit environ 7 fois 

plus faible par rapport au système non traité [116].  

En revanche, à 900°C, même si les prises de masse diminuent également avec 

l’augmentation de la quantité d’Y2O3, la variation est moins régulière. Ainsi, entre le système 

non revêtu et la quantité la plus faible déposée (10 s), les courbes obtenues restent proches 

l’une de l’autre, avec des prises de masse maximales respectives de 0,085mg/cm² et 

0,08mg/cm². Pour les dépôts de 50 s et 100 s, les courbes sont pratiquement confondues avec 

une prise de masse maximale de 0,033 mg/cm², qui est environ 3 fois plus faible que celle du 

système brut. 

 
Figure V.1.a : cinétiques d’oxydation des systèmes (Ni28Cr/Cr2O3) et (Ni28 + Y2O3/Cr2O3) obtenues 

à 1000°C pour une durée d’oxydation de 24h. 
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Ce comportement est certainement lié au fait que la croissance des films de chromine est 

thermiquement activée. La réduction des cinétiques de croissance en présence de Y2O3 

apparaît alors plus marquée à 1000°C qu’à 900°C [162]. 

 

 
Figure V.1.b : cinétiques d’oxydation des systèmes (Ni28Cr/Cr2O3) et (Ni28 + Y2O3/Cr2O3) obtenues 

à 900°C pour une durée d’oxydation de 24h. 
 
Les constantes de vitesse paraboliques kp associées à chacune de ces courbes ont été 

déterminées en utilisant une loi complète (cf. chapitre 1 I.B.2 relation (1.10)) (ajustement des 

courbes au moyen d’un polynôme d’ordre 2). Les constantes cinétiques kc ont ensuite été 

obtenues à partir de la relation (1.8). Les valeurs de kp et kc en fonction de la quantité d’Y2O3 

et de la température sont données dans le tableau V.1 ci-dessous.  

D’après ce tableau, à 900°C, kp varie entre 7.10-14 g².cm-4.s-1 pour le système non revêtu 

et 1.10-14 g².cm-4.s-1
 pour un dépôt d’Y2O3 de 100 s. Les valeurs de kc correspondantes sont 

comprises entre 2,5.10-14 cm².s-1 et 4,2.10-15 cm².s-1. Pour 1000°C, les valeurs de kp évoluent 

de 2,2.10-12 g².cm-4.s-1 (Ni28Cr non revêtu) à 1,4.10-13 g².cm-4.s-1 (dépôt Y2O3 de 100 s). Les kc 

correspondants varient de 8.10-13 cm².s-1 à 5.10-14 cm².s-1. 

 

Système 
kp (g².cm-4.s-1) kc (cm2.s-1) 

900°C 1000°C 900°C 1000°C 

Ni28Cr/Cr2O3 6,8.10-14 2,2.10-12 2,5.10-14 8.10-13 

Ni28Cr+10s Y2O3/Cr2O3 7.10-14 7.10-13 2,6.10-14 2,5.10-13 

Ni28Cr+50s Y2O3/Cr2O3 1,7.10-14 3.10-13 6,2.10-15 1.10-13 

Ni28Cr+100s Y2O3/Cr2O3 1.10-14 1,4.10-13 4,2.10-15 5.10-14 

Tableau V.1 : constantes de vitesse paraboliques et cinétiques des couches de chromine 
formées sur Ni28Cr non traité et Ni28Cr + Y2O3. 
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Les épaisseurs des films de chromine ont été déduites à partir de la relation (1.9) et les 

valeurs obtenues pour chaque température et les trois quantités de Y2O3 déposées sont 

reportées dans le tableau V.2. 

Tableau V.2 : épaisseur des films de chromine formés sur Ni28Cr non traité et Ni28Cr + Y2O3. 
 

On peut noter que, quelle que soit la température d’oxydation, l’épaisseur des couches 

de chromine diminue fortement quand la quantité d’oxyde d’yttrium présente dans les 

systèmes augmente. A 900°C, au bout de 18 h d’oxydation, l’épaisseur de la chromine 

développée sur les systèmes dopés varie de 0,41 µm pour le dépôt de 10s à 0,2 µm pour celle 

de 100s. A 1000°C, l’épaisseur de la chromine passe de la même façon de 1,3 µm à 0,6 µm. 

 

Ces différents résultats sont en bon accord avec les données de la littérature [22, 42, 67, 

115] et confirment la réduction de l’épaisseur de la chromine en présence d’élément réactif. 

Toutefois, il est difficile d’aller plus avant dans la comparaison car les quantités d’Y2O3 

introduites ne sont pas connues de façon précise ici. 

 
 

II. Contraintes résiduelles - système (Ni28Cr + Y2O3/Cr2O3) 

 
Les contraintes résiduelles générées dans les films de chromine ont été déterminées par 

spectroscopie Raman pour les différentes quantités de Y2O3 introduites. Pour les 

températures de 800°C, 900°C et 1000°C, les valeurs absolues des contraintes résiduelles 

obtenues après 3 h, 18 h et 40 h d’oxydation pour chaque système (Ni28Cr + 10s Y2O3/Cr2O3, 

Ni28Cr + 50s Y2O3/Cr2O3, Ni28Cr + 100s Y2O3/Cr2O3) sont regroupées dans les tableaux V.3.a à 

V.3.c.  

 

T (°C) 
Ni28Cr + 10s Y2O3/Cr2O3  

IσI (3h) [GPa] IσI (18h) [GPa] IσI (40h) [GPa] 

800 1,6 1,8 1,85 

900 2,4 2,6 2,6 

1000 2,8 2,8 3 

Tableau V.3.a : valeurs absolues de contraintes résiduelles obtenues par spectroscopie 
Raman pour le système Ni28Cr + 10s Y2O3/Cr2O3. 

 

Système 
e (3h) (µm) e (18h) (µm) 

900°C 1000°C 900°C 1000°C 

Ni28Cr/Cr2O3 0,16 1 0,4 2,3 

Ni28Cr+10s Y2O3/Cr2O3 0,17 0,5 0,41 1,3 

Ni28Cr+50s Y2O3/Cr2O3 0,08 0,34 0,2 0,83 

Ni28Cr+100s Y2O3/Cr2O3 0,07 0,23 0,2 0,6 
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T (°C) 
Ni28Cr + 50s Y2O3/Cr2O3  

IσI (3h) [GPa] IσI (18h) [GPa] IσI (40h) [GPa] 

800 1,4 1,5 1,8 

900 2 2,2 2,2 

1000 2,6 2,8 2,9 

Tableau V.3.b : valeurs absolues de contraintes résiduelles obtenues par spectroscopie 
Raman pour le système Ni28Cr + 50s Y2O3/Cr2O3. 

 

T (°C) 
Ni28Cr + 100s Y2O3/Cr2O3  

IσI (3h) [GPa] IσI (18h) [GPa] IσI (40h) [GPa] 

800 1,6 1,7 1,8 

900 1,8 1,8 2,25 

1000 2,8 2,8 2,83 

Tableau V.3.c : valeurs absolues de contraintes résiduelles obtenues par spectroscopie 
Raman pour le système Ni28Cr + 100s Y2O3/Cr2O3. 

 

Les contraintes résiduelles dans les couches de chromine développées en présence 

d’élément réactif sont, quelle que soit la quantité déposée d’Y2O3, également de compression. 

Les valeurs de ces contraintes augmentent avec la température, tout comme celles 

déterminées sur les systèmes Ni30Cr/Cr2O3 non revêtus. En revanche, les contraintes 

déterminées sur ces systèmes « dopés » évoluent faiblement avec la durée d’oxydation. Pour 

la durée maximale de 40h, les niveaux de contraintes varient, indépendamment de la « dose », 

entre 1,8 GPa et 3 GPa lorsqu’on passe de 800°C à 1000°C. Cette évolution est liée à la 

génération de contraintes thermiques pendant les étapes de refroidissement. En revanche, 

entre les durées d’oxydation de 3 heures et 40 heures, selon la température et la « dose » 

d’Y2O3, l’écart entre les contraintes est en moyenne compris entre 200 MPa et 400 MPa. Or, 

sur le système Ni30Cr/Cr2O3 de référence, l’écart entre les niveaux de contraintes obtenus à 

1000°C entre 3h et 18h d’oxydation était de 420 MPa. En ce qui concerne l’éventuelle 

influence de la « dose » d’élément réactif sur les niveaux de contraintes résiduelles, aucune 

tendance n’apparaît clairement à la lecture des tableaux ci-dessus. On notera également que 

ces valeurs de contraintes résiduelles restent équivalentes ou faiblement inférieures à celles 

déterminées sur le matériau brut de référence dans les mêmes conditions d’oxydation 

(chapitre 3). 

 

Si la présence d’Y2O3 modifie les mécanismes de croissance des films de chromine, on peut 

s’attendre à une évolution de la microstructure de cet oxyde. Les mécanismes de relaxation 

des contraintes doivent alors, très probablement, aussi être modifiés. Les processus initiaux 

de génération de contraintes dans les couches de chromine sont également en relation avec 

la croissance de la couche. Si le développement de la chromine est ralenti en présence d’Y2O3, 

alors les processus de génération de contraintes doivent eux aussi être affectés. Autrement 

dit, la présence d’élément réactif étant susceptible de modifier à la fois les étapes de 
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génération et de relaxation des contraintes, il apparaît difficile, simplement à partir des 

valeurs de contraintes résiduelles obtenues après un temps donné, et après refroidissement, 

de mettre clairement en évidence le rôle joué par ces éléments réactifs. 

Dans le paragraphe suivant, on cherchera à déterminer si la présence d’Y2O3 est 

également susceptible de faire évoluer le glissement des joints de grains de la chromine. Ce 

mode de relaxation sera quantifié en fonction de la quantité d’Y2O3 introduite. 

 
 

III. Déformation par glissement aux joints de grains - système (Ni28Cr + 
Y2O3/Cr2O3) 

 

A. Morphologie et microstructure 
 

En suivant les démarches décrites dans le 3ème chapitre, des topographies de surface 

d’aires (5µm x 5µm) à (10µm x 10µm) ont été réalisées par AFM afin d’accéder à la 

morphologie des surfaces des films de chromine développés sur les systèmes « dopés ». Les 

figures V.2.a à V.2.i. donnent quelques exemples de telles images d’échantillons revêtus Y2O3 

après 18 h d’oxydation à 800°C, 900°C et 1000°C. 

 

   
Figure V.2.a : morphologie de 

surface (8 µm x 8µm) du film de 
chromine développé pour une dose 

de 10s à 800°C. 

Figure V.2.b morphologie de 
surface (5 µm x 5µm) du film de 
chromine développé pour une 

dose de 50s à 800°C. 

Figure V.2.c morphologie de 
surface (5 µm x 5µm) du film de 
chromine développé pour une 

dose de 100s à 800°C. 
 



Chapitre V : Effet d’éléments réactifs sur les propriétés mécaniques des couches de chromine 

 166 

   
Figure V.2.d : morphologie de 

surface (8 µm x 8µm) du film de 
chromine développé pour une dose 

de 10s à 900°C. 

Figure V.2.e morphologie de 
surface (8 µm x 8µm) du film de 
chromine développé pour une 

dose de 50s à 900°C. 

Figure V.2.f : morphologie de 
surface (8 µm x 8µm) du film de 

chromine développé pour une dose 
de 100s à 900°C. 

 

   
Figure V.2.g : morphologie de 

surface (10 µm x 10µm) du film de 
chromine développé pour une 

dose de 10s à 1000°C. 

Figure V.2.h : morphologie de 
surface (8 µm x 8µm) du film de 

chromine développé pour une dose 
de 50s à 1000°C. 

Figure V.2.i : morphologie de 
surface (8 µm x 8µm) du film de 

chromine développé pour une dose 
de 100s à 1000°C. 

 

D’après ces images, la morphologie apparente des grains d’oxyde développés en présence 

d’Y2O3 reste, pour toutes les températures, polygonale. De plus, on observe une double 

distribution de taille apparente des grains de chromine. Cependant, la population de grains la 

plus représentative statistiquement montre une réduction de la taille des grains avec 

l’augmentation de la quantité d’Y2O3 déposée. 

Cette observation est à relier aux caractéristiques des films d’oxyde élaborés par la 

technique de dépôt physique en phase vapeur (PVD). Les profils de distribution dépendent en 

effet de la durée du dépôt : plus cette durée est courte, moins le dépôt est homogène (cf. 

chapitre 2 : en PVD, les atomes arrivant sur la surface des substrats sont très énergétiques et 

des défauts peuvent être générés suite à leur déplacement à la surface). Ainsi, après dépôt, la 
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surface peut présenter des îlots de particules d’Y2O3 séparés par des zones pauvres en de telles 

particules. 

La double distribution de la taille apparente des grains de chromine pourrait donc 

découler de l’inhomogénéité initiale du dépôt d’Y2O3, les particules riches en élément réactif 

constituant des sites préférentiels pour la croissance de la chromine, ce qui conduit à des 

grains de plus petite taille au niveau de ces zones les plus représentative statistiquement car 

les plus nombreuses. En revanche, on peut remarquer que, pour chaque température 

d’oxydation, la taille apparente des grains les plus gros s’avère comparable à celle obtenue 

sur un système non revêtu oxydé dans des conditions identiques, tandis que les petits grains 

présentent des tailles apparentes comprises entre 70 nm et 300 nm selon la température, bien 

inférieures à celles observées sur les échantillons non revêtus. Enfin, pour le temps de dépôt 

le plus court (10 s), les couches de chromine formées à 800°C et 900°C présentent, d’une 

manière générale, des morphologies de surface plutôt comparables à celles observées sur les 

systèmes non revêtus oxydés dans les mêmes conditions. En revanche, à 1000°C, la 

morphologie des grains est pratiquement homogène, ces grains étant plus groupés en amas 

en comparaison avec la morphologie des échantillons non revêtus. 

 

En conséquence, en raison de cette double distribution de la taille apparente des grains 

pour les doses de 50s et 100s, une grande partie des données enregistrées ne sont pas 

facilement exploitables. Les mesures des différences de hauteurs entre grains voisins et de la 

taille moyenne des grains ont donc été réalisées uniquement sur le système dopé avec la 

quantité minimale d’Y2O3 (dépôt de 10 s). De plus, en raison de la distribution en forme d’amas 

des grains formés à 1000°C dans ce cas, les profils topographiques associés sont difficilement 

exploitables. Ainsi, les paramètres caractéristiques du glissement aux joints de grains n'ont pu 

être évalués que pour les températures de 800°C et 900°C. 

 

B. Taille de grains et différence de hauteur entre grains voisins. 
 
L’évolution de la taille apparente des grains de chromine et celle de la différence de 

hauteur entre grains voisins (10 s de dépôt Y2O3) sont données sur les figures V.3.a et V.3.b. 

Les valeurs de ces mêmes grandeurs obtenues pour le système de référence Ni30Cr/Cr2O3 y 

sont également reportées.  

 

Il est important de noter que pour toutes les durées d’oxydation de 3 heures, 18 heures 

et 40 heures, la taille apparente des grains de chromine en présence d’Y2O3 évolue très peu 

entre chaque durée. Nous avons donc considéré comme dans le précédent chapitre (cf. 

chapitre 3 II.B) que cette grandeur reste constante sur l’intervalle de temps d'oxydation choisi. 

Ainsi d’après la figure V.3.a, pour la dose de 10s, entre 800°C et 900°C la taille de grains de la 
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chromine varie de 0,3 µm à 0,5 µm. On note au passage un facteur 2 entre ces valeurs et celles 

mesurées sur les systèmes non dopés.  

 

 
 

Figure V.3.a : taille moyenne des grains en 
fonction de la température (quelle que soit la 

durée d'oxydation) pour les systèmes  
Ni28Cr+ 10 s Y2O3/Cr2O3 et Ni30Cr /Cr2O3. 

Figure V.3.b : moyenne des différences de hauteurs 
entre grains voisins en fonction des conditions 

d’oxydation pour les systèmes Ni28Cr+ 10 s Y2O3/Cr2O3 
et Ni30Cr /Cr2O3. 

 

Par ailleurs, concernant les différences de hauteurs entre grains voisins pour les systèmes 

dopés (cf. figure V.3.b), quelles que soient la température et la durée d’oxydation, les ordres 

de grandeurs restent inférieurs à 100 nm, en relation sans doute avec les plus petites tailles 

de grains. A 800°C, la différence de hauteurs évolue de 8 nm à 37 nm entre les durées de 3 

heures et 40 heures et, à 900°C, elle varie de 31 nm à 85 nm entre ces deux durées extrêmes. 

Ces ordres de grandeurs restent faibles comparés à ceux du système Ni30Cr/Cr2O3 de 

référence, où la différence de hauteurs maximale atteinte au bout de 18 h à 900°C est de 226 

nm. Néanmoins, pour cette dose de 10 s, on met en évidence une faible augmentation de la 

différence de hauteurs entre chaque durée d’oxydation. 

Les rugosités moyennes de surface mesurées sur ces systèmes "dopés" sont du même 

ordre de grandeur que la différence de hauteurs entre grains voisins. Ainsi, la surface des films 

de chromine formés en présence d’élément réactif présente une rugosité plus faible que celle 

obtenue sur les systèmes non traités. 

 

C. Influence des éléments réactifs sur le glissement aux joints de grains 
 
Pour ces systèmes (Ni28Cr+ 10s Y2O3/Cr2O3) la relation (3.4) a été utilisée pour déterminer 

le supplément de déformation ΔεT
t−t′

 dû au glissement aux joints de grains entre 3 h et 18 h 

et ensuite entre 3 h et 40 h. Pour être en adéquation avec les résultats du chapitre 3, nous 

avons supposé ici que le glissement aux joints est également activé au-delà de 3 heures 

d’oxydation. 
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La figure V.4 représente l’évolution de ce supplément de déformation en fonction de la 

température et de la durée d’oxydation pour le système (Ni28Cr+ 10s Y2O3/Cr2O3)  

 

 

D’après cette figure, on observe que Δεgbs (3 h-18 h) à 800°C est de 0,09% et de 0,07% à 

900°C. Ces valeurs sont donc inférieures à celles déterminées sur le système non dopé pour 

les mêmes conditions d’oxydation (cf. Chapitre 3). En revanche, entre 3 h et 40 h, pour ces 

deux températures, les suppléments de déformation augmentent et atteignent des valeurs 

comparables (0,13% et 0,15%) à celles obtenues sur le système de référence Ni30Cr/Cr2O3 

entre 3 h et 18 h d’oxydation. D’après ces résultats, la déformation par glissement aux joints 

de grains semble être retardée en présence d’élément réactif, pour la dose la plus faible 

considérée ici. Etant donné que ces éléments ségrégent aux joints de grains de l’oxyde, il est 

possible que ce phénomène puisse freiner la mobilité des joints de grains et en conséquence 

leur aptitude à glisser [6, 126, 163]. Ainsi, pour l’intervalle de temps considéré ici, le glissement 

aux joints de grains de la chromine semble encore actif, mais la variation de déformation 

associée est atténuée comparée à celle observée pour le système non dopé Ni30Cr/Cr2O3.  

Par conséquent, pour les doses plus importantes de 50s et 100s, on peut se poser la 

question de savoir si la déformation par glissement aux joints de grains serait encore plus 

faible et si le glissement des joints serait freiné en proportion de la quantité d’Y2O3 ? 

 

 

 

 

 
Figure V.4 : évolution de Δεgbs (3 h-18 h) et Δεgbs (3 h-40 h) en fonction de la température 

et de la durée d’oxydation pour Ni28Cr+ 10 s Y2O3/Cr2O3. 
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IV. Comportement viscoplastiques des films de chromine - systèmes 
Ni28Cr + (Y2O3 ou Zr)/Cr2O3 

 
Une autre partie des expériences a pu être conduite pour les deux éléments réactifs 

introduits dans l’alliage. Ainsi, tout comme pour les systèmes Ni30Cr/Cr2O3 non traités de 

référence, la diffraction des rayons X sur Rayonnement Synchrotron a été mise en œuvre pour 

caractériser le comportement viscoplastique des couches minces de chromine en présence 

d’oxyde d’yttrium et aussi de zirconium. Pour ce faire, des conditions d’oxydation similaires à 

celles appliquées aux systèmes non revêtus (cf. chapitre 4) ont été adoptées. Celles-ci 

consistent à réaliser des sauts de températures vers des valeurs inférieures après construction 

initiale de la microstructure de la chromine. Pour tous ces systèmes dits « dopés » (Ni28Cr+ 

Y2O3/Cr2O3 et Ni28Cr+ Zr/Cr2O3), la microstructure des films de chromine a été élaborée à la 

température de 1000°C pendant une durée d'oxydation de 3h. Nous avons retenu cette 

température de construction des microstructures pour plusieurs raisons. En particulier, il a été 

montré que c’est à 1000°C que les cinétiques d’oxydation en présence d’éléments réactifs 

sont le plus clairement modifiées. C’est aussi à cette température que la morphologie des 

couches d’oxyde semble la plus homogène. Au total, six microstructures différentes ont donc 

été construites (3 "doses" pour chaque élément, déjà évoqué dans l'introduction de ce 

chapitre) : 

 dépôt PVD d'oxyde d'yttrium (Y2O3) ; 3 durées de dépôt : 10, 50 et 100 secondes ; 

 implantation ionique de zirconium (Zr) ; 3 fluences : 1015, 5x1015 et 1016 ions/cm-2. 

 
Ainsi, une fois la microstructure construite, chaque système a subi des sauts de 

température successifs de 100°C vers le bas, jusqu’à atteindre 800°C, la durée de chaque palier 

isotherme étant de 3 h (cf. chapitre 2.III.A.4.c). Les échantillons ont ensuite été refroidis 

jusqu’à la température ambiante avec la même vitesse de refroidissement de 150°C/min que 

lors de la montée en température. Notons que le même montage expérimental a été conservé 

(cf. chapitre 2.III.A.4.b) avec non plus le détecteur bidimensionnel utilisé pour l’acquisition des 

anneaux de Debye-Scherrer mais un détecteur rectangulaire (FRELON) dont la dimension est 

donnée dans le chapitre 2.III.A.4.b. 

 

Dans ce paragraphe, notre objectif est de mettre en évidence l’influence de l’oxyde 

d’yttrium et du zirconium sur le comportement des couches minces de chromine. Après avoir 

appliqué les conditions d’oxydation décrites ci-dessus, nous avons donc suivi les mêmes 

démarches et hypothèses que dans le chapitre 4 pour le traitement des données, l’extraction 

et l’analyse des paramètres importants, à savoir : 

 microstructure des films de chromine : évolution temporelle de l’intensité intégrée et 

de la largeur intégrale, en fonction de la dose, et de l’élément, 
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 contraintes : évolution temporelle des déformations/contraintes au cours des paliers 

isothermes et détermination des contraintes résiduelles, 

 analyse des résultats : confrontation entre sauts de contraintes mesurés et contraintes 

thermiques calculées. Comportement viscoplastique : coefficient de fluage, énergie 

d’activation et coefficient de diffusion. 

 

Ces différents paramètres ont donc été quantifiés en fonction de la nature des éléments 

réactifs et des quantités respectives apportées. Les trois pics de diffraction (104), (110) et 

(116) de la chromine ont été analysés. En fonction de la qualité de l’ajustement obtenu, les 

pics (104) et (110) ont été exploités pour suivre l’évolution de la microstructure des films de 

chromine, tandis que le pic (116) a été retenu pour l’étude en contrainte/déformation dans 

les couches d’oxyde. 

 

A. Microstructure 
 

Les informations sur le développement de la microstructure des films de chromine 

croissant à la surface des systèmes « dopés » ont été déduites à partir des études de profils 

de raies de diffraction. 

 

1. Intensité intégrée et quantité de matière diffractante 
 
L’évolution de l’intensité intégrée, en fonction de la dose, au cours du palier initial de 

1000°C, pour lequel la microstructure des films minces de chromine a été élaborée, est 

présentée sur les figures V.5.a et V.5.b pour chaque élément réactif. 

Pour les systèmes dopés avec du zirconium (Ni28Cr+Zr/Cr2O3), les résultats sont issus de 

l’analyse du pic (110) de la chromine et ils sont donnés sur la figure V.5.a. Dans le cas des 

systèmes contenant de l’oxyde d’yttrium (Ni28Cr+Y2O3/Cr2O3), les résultats obtenus 

correspondent à l’analyse du pic (104) et ils sont reportés sur la figure V.5.b. 
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Figure V.5.a : évolution au cours du temps de l’intensité intégrée du pic (110) de la chromine 

pour les systèmes (Ni28Cr + Zr/Cr2O3) à 1000°C. 
 

 
Figure V.5.b : évolution au cours du temps de l’intensité intégrée du pic (104) de la chromine pour 

les systèmes (Ni28Cr+Y2O3/Cr2O3) à 1000°C. 
 

Quelle que soit la quantité d’élément réactif introduite dans chacun des systèmes, 

l’intensité intégrée croît de manière continue pendant ce premier palier, ce qui correspond 

logiquement à l'augmentation continue de la quantité de matière de chromine diffractant au 

cours de cette première étape d’oxydation (cf. chapitre 4), en accord avec les résultats 

obtenus avec les systèmes non "dopés" de référence. Pour toutes les doses, les courbes 

d’évolution de cette intensité sont toujours inférieures à celle obtenue sur le système non 

"dopé". De plus, lorsque la dose augmente, l’intensité évolue de manière ralentie, ce qui 

montre, implicitement, que la vitesse d’oxydation diminue. Pour les deux éléments réactifs, 

les courbes d’évolution d’intensité se rapprochent pour les doses les plus élevées. Par ailleurs, 
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indépendamment du pic analysé, l’allure de ces courbes est aussi en bon accord avec celles 

des cinétiques paraboliques obtenues dans la première section de ce chapitre.  

Si on se réfère aux données du tableau V.2, estimées à partir des courbes cinétiques, 

l’évolution de l’intensité intégrée, donc de la quantité de matière diffractant, pendant les 

premiers paliers isothermes, est conforme à ce qu’on pouvait attendre. 

En outre, nous avons constaté, systématiquement au cours de ces premiers paliers, que 

les signes de texturation observés au tout début de la croissance des films de chromine dans 

le cas des systèmes bruts de référence persistent également pour les couches développées 

sur les systèmes "dopés". Lorsque la dose augmente, la période d’existence de cette texture 

augmente également. Par ailleurs, pour tous les systèmes étudiés, l’évolution de l’intensité 

intégrée a été également suivie après les sauts de température de 100°C vers le bas. Un 

exemple correspondant au système (Ni28Cr+100s Y2O3/Cr2O3) est donné sur la figure V.6. 

Comme pour les systèmes non traités du chapitre 4, l’intensité intégrée, donc le volume de 

matière diffractant, reste dans tous les cas sensiblement constant après ces sauts de 

températures.  

 

 
Figure V.6 : évolution de l’intensité intégrée en fonction du temps et après des sauts de 

température de 100°C vers le bas, pour le système (Ni28Cr+100s Y2O3/Cr2O3). 
 

2. Largeur intégrale 
 

La variation de la largeur intégrale β des pics (110) et (104) de la chromine au cours de 

chaque premier palier isotherme a été également suivie. Les résultats obtenus (pic (110)) pour 

les systèmes dopés avec du Zr sont reportés sur la figure V.7.a  et ceux pour les systèmes 

dopés en Y2O3 (pic (104)) sont donnés sur la figure V.7.b. 

Comme l’évolution de la largeur intégrale peut être associée, entre autres, à la variation 

de la taille des cristallites de chromine, il apparaît sur ces figures que la décroissance rapide 
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de la largeur observée pendant les premiers instants de l’oxydation de la chromine sur les 

systèmes non dopé est clairement moins marquée en présence d’élément réactif, ce qui 

signifie que la vitesse de croissance des grains de chromine est ralentie. En outre, le temps 

d’inflexion à partir duquel cette largeur, donc la taille de grains, se stabilise, augmente quand 

la quantité d’élément réactif introduite augmente. Les résultats suggèrent également une 

réduction de la taille de grains de chromine en présence de l’élément réactif, et lorsque la 

dose augmente. 

 

 
Figure V.7.a : évolution au cours du temps de la largeur intégrale β du pic (110) de la chromine 

pour les systèmes (Ni28Cr + Zr/Cr2O3) à 1000°C. 
 

Plus précisément, pour les systèmes dopés avec du Zr (cf. figure V.7.a), la taille des grains 

de chromine augmente uniquement au cours des 50 premières minutes de l’oxydation pour 

la fluence de 1015 ions.cm-2 ensuite la microstructure devient stable. Ce temps d’inflexion est 

atteint au bout de 100 minutes d’oxydation pour la fluence de 5.1015 ions.cm-2. Pour la fluence 

la plus élevée, on constate que la microstructure de la couche d’oxyde n’est pas encore 

stabilisée et les grains de chromine continuent de croître tout au long de ce premier palier. 
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Figure V.7.b : évolution au cours du temps de la largeur intégrale β du pic (104) de la chromine 

pour les systèmes (Ni28Cr+Y2O3/Cr2O3) à 1000°C. 
 

Concernant les systèmes "dopés" par Y2O3, seuls les résultats correspondant aux doses de 

50 s et de 100 s sont présentés sur la figure V.7.b car les points expérimentaux pour le temps 

de dépôt de 10 s présentent une trop grande dispersion. Pour ces doses les plus élevées, le 

temps d’inflexion à partir duquel la microstructure se stabilise est atteint aux environs des 50 

premières minutes d’oxydation. L’influence de la dose sur ce temps d’inflexion semble donc 

être moins marquée pour les systèmes dopés par Y2O3. On retrouve à nouveau une diminution 

de la taille de grains en présence de l’élément réactif. 

Dans tous les cas, l’évolution de la largeur intégrale est complémentaire de celle de 

l’intensité intégrée. Par conséquent, comme pour les systèmes non dopés de référence, tout 

au long de ce premier palier isotherme, il y a d’une part une évolution en continu de la 

quantité de matière de chromine diffractant, dont la vitesse de développement diminue 

quand la dose augmente. D'autre part, même si la croissance des grains de la chromine 

s’effectue principalement au cours des premiers instants de l’oxydation, on observe une 

réduction importante de cette vitesse de croissance et aussi une diminution de la taille de ces 

grains lorsque la dose augmente. 

 

L’évolution de la largeur intégrale β a également été suivie au cours des paliers successifs 

suivant les sauts de température vers le bas. Un exemple issu de l’analyse du système 

(Ni28Cr+100s Y2O3/Cr2O3) est donné sur la figure V.8. Tout comme pour l’intensité intégrée, 

aucune évolution significative de la largeur, donc de la taille de grains de la chromine, ne se 

produit après application de ces sauts de température. 
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Figure V.8 : évolution de la largeur intégrale en fonction du temps et après des sauts de 

température de 100°C vers le bas pour le système (Ni28Cr+100s Y2O3/Cr2O3). 
 

Dans le cas des systèmes dopés, aucune variation de la quantité de matière ni de la taille 

de grains de la chromine n’a donc été observée après l’application des sauts de température 

vers le bas. Nous pouvons ainsi faire à nouveau l’hypothèse de la conservation de la 

microstructure initiale des films de chromine, tout au long des paliers qui succèdent aux sauts 

de température vers le bas, lorsque l’on voudra mettre en valeur justement la réponse des 

films face aux chargements thermiques (cf. chapitre 4). 

 

B. Réponse aux chargements thermiques 
 
En suivant les mêmes procédures d’analyse que dans le précédent chapitre, les 

déformations/contraintes générées dans les films de chromine en présence des éléments 

réactifs ont été déterminées. Dans cette analyse, nous avons également écarté l’existence 

d’un gradient de contraintes car, pour les conditions d’oxydation appliquées ici, l’épaisseur 

des couches de chromine formées reste inférieure à 1 µm. Une correction sur les valeurs des 

déformations/contraintes obtenues au synchrotron a été effectuée après chaque expérience 

en adoptant la même procédure que pour les systèmes non dopés (cf. chapitre 4 III.A). 

Ainsi, après chaque élaboration de la microstructure de la chromine à 1000°C, la variation 

temporelle des déformations/contraintes dans les couches d’oxyde, en réponse aux sauts de 

températures de 100°C vers le bas, a été suivie jusqu’à 800°C, pour chaque système dopé. 

Comme déjà indiqué, seuls les résultats issus de l’analyse du pic (116) de la chromine ont été 

reportés. 

Les figures V.9.a à V.9.e montrent l’évolution des déformations/contraintes pour chaque 

système étudié en fonction de la dose et des conditions de chargement thermique. 
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D’une manière générale, quelle que soit la quantité en élément d’addition présente dans 

les systèmes, les contraintes sont toujours de compression. 

Les valeurs de ces déformations/contraintes s’inscrivent également à l’intérieur de 

bandes de mesure (cf. chapitre 4 III.B) dont la largeur varie entre 10 MPa (début de bande) et 

80 MPa (fin de bande). Comme le nombre total d’images enregistrées sur un palier isotherme 

d’une durée de 3 h est cette fois ci de l’ordre de 2000, chaque bande est composée d’environ 

2000 points. Cette largeur de bande définit a minima l’incertitude sur les valeurs de 

contraintes déterminées.  

 

Avant de détailler la présentation des résultats pour chaque élément et chaque dose, 

plusieurs remarques peuvent être faites pour les couches de chromine développées en 

présence de Zr et de Y2O3, de la même façon qu’on l’avait observé pour les substrats bruts de 

référence : 

  Les sauts de contraintes résultant des sauts de température imposés sont visibles 

entre chaque palier successif vers le bas et ils résultent de la différence entre les coefficients 

de dilatation thermique du métal et de l’oxyde, 

  La relaxation isotherme des contraintes peut aussi être identifiée sur chaque premier 

palier et sur les paliers suivant les sauts vers le bas. L’amplitude de cette relaxation augmente 

avec la température. Tout comme pour les systèmes non dopés, aucune évolution de la 

microstructure n’ayant été constatée à l’issue des sauts de températures imposés, la 

relaxation des contraintes sur ces paliers bas est principalement liée au supplément de 

contraintes thermiques générés pendant la descente en température. 

 En outre, dans tous les cas et quelle que soit la température de palier, les gammes de 

variation en contraintes obtenues sur ces systèmes restent inférieures à celles déterminées 

sur les systèmes non traités où celles-ci évoluent entre 1 GPa (1000°C) et 150 MPa (800°C) 

pour les mêmes conditions d’oxydation. Les résultats vont précisément montrer que la 

présence de ces éléments dans les films minces de chromine conduit à une diminution d’une 

part des niveaux de contraintes, et d’autre part de leur amplitude de relaxation. 

 

1. Evolution des déformations/contraintes pour le système Ni28Cr + Zr/ Cr2O3 
 

Pour tous les systèmes dopés avec du Zr, l’évolution des contraintes sur chaque premier 

palier isotherme peut être divisée en deux parties : 

 une partie croissance correspondant à une augmentation en valeur absolue de ces 

niveaux de contraintes jusqu’à atteindre une valeur maximale, 

 une partie relaxation associée à la diminution en valeur absolue de ces contraintes au-

delà de ce maximum. 
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La durée d’oxydation pour laquelle ce maximum est atteint correspond au temps 

d’inflexion défini dans le chapitre 1 (cf. chapitre 1 II A 5). 

 

a. Ni28Cr + Zr 1015/ Cr2O3 
 

Pour la fluence de 1015 ions.cm-2, il apparaît, d’après la figure V.9.a, que sur le palier initial 

à 1000°C, les contraintes sont maximales au bout de 30 minutes d’oxydation, ce maximum 

correspondant à une valeur de -600 MPa. Ensuite, au-delà de cette durée, les niveaux de 

contraintes décroissent jusqu’à atteindre un état stationnaire correspondant à une valeur de 

-430 MPa. Ainsi, l’amplitude de relaxation de contrainte au cours de ce premier palier est de 

l’ordre de 170 MPa. Lors du deuxième palier à 900°C, l’ordre de grandeur de l’amplitude de 

relaxation est pratiquement conservé mais à 800°C cette gamme de variation diminue jusqu’à 

atteindre 90 MPa. 

 

 
Figure V.9.a : contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps lors des sauts 

de température de 100°C, pour le système (Ni28Cr + Zr 1015/Cr2O3). 
 

b. Ni28Cr + Zr 5.1015/ Cr2O3 
 
Dans le cas de la fluence de 5.1015 ions.cm-2, on observe sur le premier palier isotherme 

que le temps d’inflexion augmente et a été quasiment multiplié par 2. Les contraintes dans les 

films de chromine sont maximales au bout de 60 minutes d’oxydation. En revanche, le 

maximum de contrainte a baissé comparé à celui de la fluence de 1015 ions.cm-2. Il se trouve 

autour de -470 MPa. Ensuite, l’établissement de l’état stationnaire se fait aux environs de -

330 MPa. L’amplitude de relaxation de contrainte observée sur ce premier palier correspond 

donc à une valeur de 140 MPa, légèrement inférieure à la fluence de 1015 ions.cm-2. Sur les 

paliers à 900°C et 800°C, les gammes de variation en contraintes restent comparables à la 

fluence de 1015 ions.cm-2. Elles passent de 180 MPa à près de 70 MPa. 
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Figure V.9.b : contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps lors des sauts 

de température de 100°C, pour le système (Ni28Cr + Zr 5.1015/Cr2O3). 
 

c. Ni28Cr + Zr 1016/ Cr2O3 
 
Lorsque la fluence en Zr est de 1016 ions.cm-2, le temps d’inflexion se décale à nouveau 

vers les valeurs supérieures aux environs de 100 minutes sur le premier palier isotherme, et 

le maximum de contraintes associé est de l’ordre de -330 MPa. Cette fois-ci, d’après l’allure 

de la courbe, l’équilibre entre les phénomènes de générations de contraintes et les 

mécanismes de relaxation ne semble pas avoir encore eu le temps de s’établir et l’amplitude 

de contrainte relaxée est identique à celle constatée pour la fluence 5.1015 ions.cm-2. Sur le 

palier à 900°C, la gamme de variation en contraintes est légèrement supérieure à celles 

obtenues pour les deux plus faibles fluences. En revanche, à 800°C, la relaxation est 

pratiquement négligeable, la gamme de variation en contrainte étant de l’ordre de seulement 

40 MPa.  
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Figure V.9.c : contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps lors des sauts 

de température de 100°C, pour le système (Ni28Cr + Zr 1016/Cr2O3). 
 

Ainsi, d’après ces résultats, il apparaît que le temps d’inflexion augmente avec la quantité 

en Zr, alors que le maximum des contraintes associé diminue en valeur absolue. Cette 

tendance peut être liée au fait que si la croissance des couches est ralentie par la présence 

des éléments réactifs, alors les mécanismes de génération de contrainte sont également 

modifiés. Pour que ce maximum de contrainte soit atteint, il faut sans doute que les couches 

de chromine développées acquièrent une certaine épaisseur critique, et en même temps que 

la relation devienne prépondérante. Ce phénomène est d’autant plus marqué que la dose 

augmente. En outre, sur les paliers isothermes post saut vers le bas, à 900°C, la gamme de 

variation en contraintes reste comparable pour chaque fluence. A 800°C, l’amplitude de 

relaxation est identique pour les deux premières fluences et elle devient pratiquement 

négligeable pour la fluence la plus élevée. 

 

2. Evolution des déformations/contraintes pour le système Ni28Cr + Y2O3/ Cr2O3 
 
Dans le cas des systèmes dopés avec du Y2O3, les parties croissance et relaxation sont 

également visibles sur les premiers paliers isothermes à 1000°C, ceci quelle que soit la dose. 

 

a. Ni28Cr + 10s Y2O3/ Cr2O3 

 
Pour les films de chromine formés pour la dose la plus faible (dépôt de 10 s de Y2O3), 

l’augmentation des contraintes entre l’instant initial et le temps d’inflexion se fait de manière 

très rapide sur le premier palier à 1000°C (cf. figure. V.9.d). Le maximum de contrainte 

correspond à 550 MPa en valeur absolue et est atteint au cours des 6 premières minutes de 

l’oxydation. La relaxation des contraintes se manifeste immédiatement après. L’état 

stationnaire correspond à un niveau de contraintes de -280 MPa et l’amplitude de relaxation 
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associée est de 260 MPa. Cette valeur est supérieure à celles déterminées sur les premiers 

paliers pour les systèmes dopés Zr. Ensuite, à 900°C et 800°C, les ordres de grandeurs de cette 

gamme de variation en contrainte sont comparables à ceux des systèmes dopés Zr. Ils 

évoluent entre 180 MPa et 100 MPa. 

 

 
Figure V.9.d : contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps lors des sauts 

de température de 100°C, pour le système (Ni28Cr + 10s Y2O3/Cr2O3). 
 

b. Ni28Cr + 50s Y2O3/ Cr2O3 

 
Pour la dose de 50s, on observe sur le palier isotherme initial que le temps d’inflexion 

augmente également avec la dose et que le maximum de contrainte associé diminue (cf. figure 

V.9.e). Ainsi, la valeur maximale, de l’ordre de -430 MPa, est atteinte après 20 à 30 minutes 

d’oxydation. L’apparition d’un plateau correspondant à l’établissement de l’état stationnaire 

est moins nette mais les contraintes sont relaxées jusqu’à une valeur de -320 MPa, ce qui 

donne une amplitude de relaxation de 90 MPa, largement inférieure à celle déterminée pour 

la dose la plus faible. Cependant, à 900°C et 800°C, les ordres de grandeurs de cette gamme 

de variation en contrainte restent identiques à ceux observés pour la dose précédente.  
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Figure V.9.e : contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps lors des sauts 

de température de 100°C, pour le système (Ni28Cr + 50s Y2O3/Cr2O3). 
 

c. Ni28Cr + 100s Y2O3/ Cr2O3 

 
En augmentant la quantité d’Y2O3 introduite dans le système (temps de dépôt de 100 s), 

le temps d’inflexion est observé sur le premier palier d’oxydation à 1000°C est de 90 minutes 

(fig. V.9.f). La valeur absolue de la contrainte maximale est 400 MPa. Cette contrainte est 

ensuite relaxée jusqu’à un niveau de -305 MPa et, tout comme pour Zr, l’état stationnaire n’a 

pu être atteint. L’amplitude de relaxation est voisine de 100 MPa, identique à celle de la dose 

de 50 s. Lorsque la température décroît, l’amplitude de relaxation pour le palier à 900°C est 

de l’ordre de 130 MPa et à 800°C elle devient presque négligeable, d’environ 45 MPa.  

 

 
Figure V.9.f : contrainte/déformation élastique (ε11) en fonction du temps lors des sauts 

de température de 100°C, pour le système (Ni28Cr + 100s Y2O3/Cr2O3). 
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3. Contraintes résiduelles  

 

A la fin de chaque cycle de chargement thermique (soit après environ 9 heures 

d’oxydation), les valeurs de contraintes résiduelles dans les films de chromine en fonction de 

la dose en Zr et Y2O3 ont été déterminées. Elles sont données dans le tableau V.4. 

 

Systèmes  𝛔𝐫é𝐬𝐢𝐝𝐮𝐞𝐥𝐥𝐞 [GPa] 

Ni28Cr/Cr2O3  
(Microstructure 1-a) 

-2,62 

(Ni28Cr + Zr 1015/Cr2O3) -2,33 

(Ni28Cr + Zr 5.1015/Cr2O3) -1,85 

(Ni28Cr + Zr 1016/Cr2O3) -2 

(Ni28Cr+ 10s Y2O3/Cr2O3) -2,15 

(Ni28Cr+ 50s Y2O3/Cr2O3) -1,9 

(Ni28Cr+ 100s Y2O3/Cr2O3) -1,9 

Tableau V.4 : contraintes résiduelles obtenues pour les systèmes dopés. 
 

D’après ce tableau, il apparaît tout d’abord que les niveaux de contraintes résiduelles 

déterminés en présence de Zr et Y2O3 sont systématiquement inférieurs à ceux déterminés 

sur le système sans élément réactif. Ces contraintes résiduelles varient en fonction de la dose, 

aussi bien pour Y2O3 que pour Zr. Pour les systèmes dopés Zr, les niveaux de contraintes 

varient entre -2,33 GPa (1015 ions.cm-2) et -1,85 GPa (5.1015 ions.cm-2). En ce qui concerne 

Y2O3, les valeurs des contraintes résiduelles sont comprises entre -2,15 GPa (10 s de dépôt) et 

-1,9 GPa (100 s de dépôt). Quel que soit l’élément réactif, l’évolution des contraintes 

résiduelles en fonction de la "dose" est à rapprocher de celle des contraintes de croissance 

déterminées sur chaque premier palier isotherme à 1000°C, où la contrainte maximale 

diminue quand la dose augmente. Ces résultats semblent être cohérents avec le fait qu’une 

augmentation de la dose ralentisse d’autant plus la croissance des films de chromine et ait 

pour conséquence une moindre génération de contraintes. 

 

C. Analyse des résultats 
 

1. Comparaison entre sauts de contraintes mesurés et contraintes thermiques 
calculées 

 
En utilisant la relation (4.3) définie au chapitre 4, pour chaque matériau dopé, les sauts 

de contraintes séparant chaque palier isotherme ont été déterminés en fonction de la dose. 

Les valeurs ainsi obtenues ont été comparées à celles des contraintes thermiques calculées 

(cf. chapitre 1 relation (1.19)). Les résultats sont reportés sur les figures V.10.a et V.10.b. et 

dans le tableau V.5. 
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ΔT (°C) 

IΔσI [MPa] 
(Ni28Cr + 

Zr 
1015/Cr2O3) 

IΔσI [MPa] 
(Ni28Cr + Zr 

5.1015/Cr2O3) 

IΔσI [MPa] 
(Ni28Cr + Zr 
1016/Cr2O3) 

IΔσI [MPa] 
(Ni28Cr+ 10s 
Y2O3/Cr2O3) 

IΔσI [MPa] 
(Ni28Cr+ 50s 
Y2O3/Cr2O3) 

IΔσI [MPa] 
(Ni28Cr+ 

100s 
Y2O3/Cr2O3) 

IΔσI [MPa] 
Calculé 

1000-900 206,3 168,33 178 175,2 192,3 206 555 

900-800 247,7 207 248,3 278 228 217,4 535,54 

800-27 1720 1416 1696,4 1677 1383,3 1354 3508 

Tableau V.5 : valeurs absolues des sauts de contraintes mesurés et des contraintes 
thermiques calculées correspondantes, en fonction de la dose, de l’élément dopant, et des 

conditions d’oxydation. 
 

 
Figure IV.10.a : sauts de contraintes mesurés vs contraintes thermiques calculées pour les 

systèmes (Ni28Cr + Zr /Cr2O3). 
 

 
Figure IV.10.b : sauts de contraintes mesurés vs contraintes thermiques calculées pour les 

systèmes (Ni28Cr + Y2O3/Cr2O3). 
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Tout comme pour les systèmes sans élément réactif, les sauts de contraintes mesurés sur 

les systèmes dopés sont systématiquement inférieurs aux contraintes thermiques calculées, 

quel que soit l’élément réactif et la dose introduite. Ces résultats sont donc cohérents avec 

l’action des mécanismes de relaxation de contrainte au cours de la descente en température. 

En ce qui concerne l’amplitude de relaxation de contraintes définie par l’écart entre ces 

deux grandeurs, pour toutes les doses, celle-ci est un peu plus importante entre 1000°C et 

900°C qu’entre 900°C et 800°C. Ainsi, à l’image de ce qu’on a vu dans le chapitre précédent, 

la relaxation au cours des étapes de descente en température est probablement aussi 

thermiquement activée. 

En revanche, la dose ne semble exercer aucune influence appréciable sur cette amplitude 

de relaxation de contrainte. 

 

2. Coefficients de fluage  

 

La même démarche que celle entreprise au Chapitre 4 a été reproduite pour les matériaux 

dopés. Ainsi, à partir des mêmes hypothèses, c’est-à-dire que la relaxation se fait 

principalement par fluage diffusion dans l’oxyde, ce mécanisme étant gouverné par le 

transport des espèces aux joints de grains, la relation (4.9) a été utilisée pour ajuster les 

courbes expérimentales des figures V.9.a à V.9.e [98, 99, 101]. Bien sûr, seuls les points 

expérimentaux associés à la phase de relaxation des contraintes ont été considérés pour la 

simulation. En outre, pour les deux doses les plus élevées, i.e. 5.1015 et 1016 ions.cm-2 pour Zr 

et 50s et 100s de dépôt pour Y2O3, seuls les paliers isothermes à 900°C et 800°C situés après 

les sauts de température ont été simulés. En effet, pour ces doses les plus élevées, l’amplitude 

de relaxation des contraintes sur les premiers paliers isothermes à 1000°C s’avère inférieure 

à celle mesurée sur le palier suivant à 900°C. Ceci est vraisemblablement lié au fait que dans 

ces cas, comme on l’a vu, l’état stationnaire entre génération et relaxation n’est pas encore 

atteint. On a donc choisi de ne pas simuler ce premier palier car les phénomènes de relaxation 

n’y sont alors pas prépondérants. La modélisation complète du système devrait permettre de 

rendre compte de ces évolutions. 

Les courbes simulées obtenues pour chaque élément et chaque dose sont reportées sur les 

figures V.11.a à V.11.f.  
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Figure V.11.a : résultats des simulations des paliers isothermes pour le système (Ni28Cr + Zr 1015/Cr2O3). 

 

 
Figure V.11.b : résultats des simulations des paliers isothermes pour le système (Ni28Cr + Zr 5.1015/Cr2O3). 
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Figure V.11.c : résultats des simulations des paliers isothermes pour le système (Ni28Cr + Zr 1016/Cr2O3). 

 

 
Figure V.11.d : résultats des simulations des paliers isothermes pour le système (Ni28Cr+ 10s Y2O3/Cr2O3). 
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Figure V.11.e : résultats des simulations des paliers isothermes pour le système (Ni28Cr+ 50s Y2O3/Cr2O3). 

 

 
Figure V.11.f : résultats des simulations des paliers isothermes pour le système (Ni28Cr+ 100s Y2O3/Cr2O3). 
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système brut de référence pour des conditions de chargement thermique identiques. Ainsi, les 

coefficients de fluage des films de chromine diminuent en présence d’élément réactif. Cela 

pourrait traduire que la présence de ces éléments conduit à un ralentissement du mécanisme 

de relaxation par fluage diffusion. Par ailleurs, pour chaque dose étudiée et donc pour chaque 

microstructure, Jox(T) augmente avec la température, ce qui permet de vérifier l’activation 

thermique de ce mode de relaxation de contraintes. En outre, quel que soit l’élément étudié, 

entre la dose minimale (10s et 1015 ions.cm-2) et la dose intermédiaire (50s et 5.1015 

ions/cm2), Jox diminue quand la dose augmente. En revanche, Jox augmente entre la dose 

intermédiaire et la dose la plus élevée pour l’élément Zr, alors que pour Y2O3, le coefficient de 

fluage diminue légèrement entre la dose intermédiaire et la dose maximale de 100s. Nous 

verrons plus avant à quoi pourrait correspondre une telle évolution. 

 

Systèmes  
𝛕𝐨𝐱 [𝐬] 

𝐉𝐨𝐱(𝐓) [𝐏𝐚−𝟏𝐬−𝟏] 
1000 900 800 

Ni28Cr/Cr2O3  
(Microstructure 1-a) 

520,25 
4,68.10-15 

1334,65 
1,5.10-15 

4024,65 
6,20.10-16 

(Ni28Cr + Zr 1015/Cr2O3) 
1307,8 

1,86.10-15 

1611,8 
1,5.10-15 

6144,5 
3,9.10-16 

(Ni28Cr + Zr 5.1015/Cr2O3)  
3267,7 

7,4.10-16 
9501 

2,5.10-16 

(Ni28Cr + Zr 1016/Cr2O3)  
2541 

9,5.10-16 
14556 

1,7.10-16 

(Ni28Cr+ 10s Y2O3/Cr2O3) 
2076 

1,2.10-15 

4000 
6.10-16 

9539 
2,5.10-16 

(Ni28Cr+ 50s Y2O3/Cr2O3)  
3667,2 

6,7.10-16 
9205 

2,6.10-16 

(Ni28Cr+ 100s Y2O3/Cr2O3)  
3879,5 

6,26.10-16 
20811,2 
1.10-16 

Tableau V.6 : valeurs des coefficients de fluage Jox des films de chromine associées à chaque 
palier isotherme, en fonction de la dose, pour chaque élément. 

 

3. Energie d’activation  

 

Les énergies d’activation associées à chaque film de chromine développé en fonction de 

la dose, pour chacun des éléments réactifs introduits, ont été également extraites à partir de 

la relation (4.11). Ainsi les tracés correspondants à Ln(JoxkBT) = f (
1

T
) sont reportés sur la 

figure V.12.a pour les systèmes (Ni28Cr+ Zr/Cr2O3), et sur la figure V.12.b pour les systèmes 

(Ni28Cr+ Y2O3/Cr2O3). Il est important de noter que, dans certains cas, deux températures 

seulement ont pu être considérées. Il est donc clair que les pentes associées ne sont ici 

qu’indicatives et demandent à être confirmées. Ces pentes ne sont pas identiques pour 

chaque dose et/ou chaque élément introduit. On peut faire l’hypothèse que le processus 
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élémentaire de diffusion responsable du transport des espèces au cours de la déformation 

pourrait être affecté en présence de ces éléments réactifs. 

 

Pour les systèmes (Ni28Cr+ Zr/Cr2O3), d’après la figure V.12.a, la pente de l’Arrhenius 

obtenue pour la dose la plus faible (1015 ions.cm-2) correspond à une énergie d’activation de 

l’ordre de 100 kJ/mol. Ensuite lorsque la dose augmente (5.1015 ions.cm-2) l’énergie 

d’activation augmente également et atteint la valeur de 120 kJ/mol. Néanmoins ces valeurs 

sont proches de la valeur de 130 kJ/mol obtenue pour les systèmes non traités de référence. 

En revanche, pour la dose la plus élevée de 1016 ions.cm-2, une augmentation significative de 

la pente et donc de l’énergie d’activation est observée. Cette dernière vaut environ 200 

kJ/mol. Ce comportement pourrait indiquer un changement du mécanisme de transport des 

espèces pour cette dose maximale, ce qui conduirait à faire l’hypothèse que tant que la dose 

reste inférieure à 1016 ions.cm-2, la déformation par fluage diffusion reste principalement 

gouvernée par un processus de transport des espèces identique au système non dopé de 

référence. 

 

 

Figure V.12.a : tracés des courbes Ln(JoxkBT) = f (
1

T
) pour chaque système (Ni28Cr+ Zr/Cr2O3), 

et chaque palier isotherme réalisé. 
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déviation de la pente et donc de l’énergie d’activation. La valeur associée correspond à 200 
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modification des mécanismes dominant le transport des espèces au cours de la déformation 

associée à la relaxation. 

 

 
Figure V.12.b : tracés des courbes Ln(JoxkBT) = f (

1

T
) pour chaque système (Ni28Cr+ Y2O3/Cr2O3), 

et chaque palier isotherme réalisé. 
 

4. Coefficients de diffusion 
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1

T
) ont été tracés pour chacune des 

doses et des éléments considérés. Tout d’abord, sur la figure V.13.a est représentée les 

comparaisons entre nos coefficients de diffusion aux joints de grains dans les films de 

chromine développés sur les systèmes (Ni28Cr+ Zr/Cr2O3), et les coefficients de diffusion aux 

joints de grains de l’oxygène et du chrome obtenus par Tsai et Huntz sur le système (Ni30Cr + 

Y2O3 1017/Cr2O3). 

 

La figure V.13.a montre que les pentes des droites obtenues pour les deux doses en Zr de 

1015 et 5.1015 ions.cm-2 sont comparables avec celle de Tsai et Huntz pour la diffusion aux 
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joints de grains de l’oxygène, pourrait donc être, comme dans le cas du matériau non dopé de 

référence, prédominant dans le transport des espèces au cours de la déformation. En 

revanche, pour la dose maximale en Zr de 1016 ions.cm-2, on retrouve la déviation de la pente 

qui augmente. D’après cette figure, il semble justement que la pente associée à cette dose 

maximale soit plutôt comparable à celle correspondant à la diffusion aux joints de grains du 

chrome. L’énergie d’activation associée étant de 227 kJ/mol. 

 

 
Figure V.13.a : confrontation entre les (Djd (T)) issus des coefficients de fluage obtenus sur 

les systèmes (Ni28Cr+ Zr/Cr2O3), et les (Djg
O  (T)) de l’oxygène et (Djg

Cr (T)) du chrome [22]. 
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pour les deux plus faibles doses en Y2O3, semble aussi être gouverné par la diffusion aux joints 

de grains de l’oxygène, comme pour le système de référence. Au contraire, pour la dose 

maximale en Y2O3, la relaxation pourrait être gouvernée par un mécanisme impliquant la 

diffusion du chrome aux joints de grains de l’oxyde.  
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Figure V.13.b : confrontation entre les (Djd (T)) issus des coefficients de fluage obtenus sur les 

systèmes (Ni28Cr+ Y2O3/Cr2O3) et les (Djg
O  (T)) de l’oxygène et (Djg

Cr (T)) du chrome [22]. 

 

Au final, si le processus de croissance des films minces de chromine devient 

progressivement anionique en présence d’éléments réactifs, alors celle-ci est gouvernée par 

la diffusion interne de l’oxygène le long des courts-circuits de diffusion (joints de grains). La 

relaxation des contraintes par fluage diffusion des films de chromine développés en présence 

de ces éléments devrait alors être contrôlée par la diffusion aux joints de grains du chrome. 

Or, les résultats ci-dessus suggèrent que ce dernier mécanisme pourrait devenir prédominant 

lorsque la dose en élément réactif introduit dans le système atteint ici la valeur maximum. 

L’inversion du mécanisme de croissance s’effectuerait au-delà d’une certaine dose critique 

mais pas pour les doses les plus faibles ici. Il est possible que la ségrégation de ces éléments 

aux joints de grains des couches d’oxyde de chrome réduise la diffusion des cations le long de 

ces courts-circuits mais ne bloque pas complètement leur transport vers l’interface externe 

oxyde/gaz. Par conséquent, la réduction des cinétiques d’oxydation observée pour les doses 

les plus faibles et intermédiaires étudiées ici pourrait correspondre à une diminution de la 

diffusion externe du chrome et non pas nécessairement à une inversion du mécanisme de 

transport dominant. Dans le cas présent, c’est seulement lorsqu’une quantité d’élément 

réactif suffisante (1016 ions.cm-2 pour Zr, et dépôt de 100s pourY2O3) a été introduite dans 

l’alliage Ni28Cr qu’une inversion des mécanismes dominant la croissance de la couche, mais 

aussi la relaxation viscoplastique associée, serait susceptible de se produire. 

Ces éléments de discussion restent bien sûr à être confirmés à partir, a minima, d’expériences 

complémentaires. 
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Ce chapitre a permis d’obtenir un certain nombre de résultats concernant les alliages NiCr 

contenant les éléments réactifs yttrium et zirconium. 

La première partie des expériences n’a été menée que sur les alliages dopés avec de 

l’yttrium (sous forme d’oxyde). En faisant varier la dose d’Y2O3 introduite en surface (temps de 

dépôt de 10s, 50s et 100s), nous avons d’une part pu montrer, conformément aux données de 

la littérature, que les cinétiques de formation des couches d’oxyde de chrome sont ralenties en 

présence de cet élément, ce ralentissement étant particulièrement net à 1000°C. Un 

renforcement de cet effet lié à l’augmentation de la quantité d’Y2O3 introduite  a par ailleurs 

pu être mis en évidence. D’autre part, pour ce système (Ni28Cr + Y2O3)/Cr2O3, les contraintes 

résiduelles présentes dans les films de chromine, une fois le retour à l’ambiante réalisé, ont été 

déterminées en fonction des trois doses d’Y2O3. Quelle que soit la dose, ces contraintes 

résiduelles augmentent avec la température d’oxydation. Cependant, l’influence de la durée 

d’oxydation sur les niveaux de contraintes apparaît moins marquée et aucun effet net de la 

dose introduite sur les valeurs de ces contraintes n’a été constaté pour ces premières mesures. 

En outre, pour toutes les doses, les images topographiques de surface ont montré que les 

grains apparents des couches de chromine conservent une morphologie polygonale et que leur 

taille évolue avec la température. En revanche, une double distribution de la taille de grains a 

été observée avec les doses les plus élevées. Pour la température de 1000°C, la morphologie 

des surfaces est modifiée avec l’apparition de grains groupés en amas, même si globalement 

ces surfaces semblent plus homogènes. De façon à s’affranchir de la double distribution 

observée pour les doses les plus élevées et du changement de morphologie constaté à 1000°C, 

les différences de hauteurs entre grains voisins ont été mesurées pour les systèmes dopés avec 

la plus faible quantité d’Y2O3 (10s  de dépôt) et oxydés aux températures de 800°C et 900°C. 

Ces mesures ont permis d’établir que, en présence d’élément réactif, le mécanisme de 

glissement aux joints de grains semble également être activé. Toutefois, l’amplitude du 

supplément de déformation déterminée sur un tel système (Ni28Cr + 10s Y2O3/Cr2O3) est plus 

faible ou bien décalée suivant la durée d’oxydation, comparée au matériau de référence. 

Cependant, dans notre cas, la recherche de corrélation avec la non-évolution des contraintes 

résiduelles en présence de l’yttrium n’est pas facile. De plus, ces constatations n’ont pu être 

faites que pour la dose la plus faible et on peut s’interroger sur ce qui pourrait se passer avec 

les doses plus élevées. 

La deuxième partie des expériences a été réalisée avec une approche similaire à celle 

définie dans le chapitre 4, en étudiant cette fois l’effet sur le comportement en fluage des films 

de chromine des deux éléments réactifs introduits, yttrium et zirconium. Pour les systèmes 

étudiés (Ni28Cr + Y2O3)/Cr2O3 et (Ni28Cr + Zr)/Cr2O3), la microstructure de la chromine a dans 

tous les cas été construite par oxydation à 1000°C puis des sauts de température de 100°C vers 

le bas ont été appliqués jusqu’à 800°C. L’analyse des profils des raies de diffraction a permis 
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de retrouver, lors des premiers paliers d’oxydation, une évolution en continu de la quantité de 

matière de chromine diffractant. Comme dans le cas des courbes paraboliques obtenues par 

ATG sur les systèmes dopés avec Y2O3, on constate, par rapport au système de référence, un 

retard grandissant de l’augmentation de cette quantité de matière avec l’accroissement de la 

quantité des éléments introduits. En parallèle, on retrouve une diminution de la taille des 

grains lorsque la quantité d’élément réactif augmente. De plus, la présence de zirconium ou 

d’yttrium n’induit aucune variation de la microstructure des couches de chromine lors de 

l’application des sauts de température vers le bas. 

En ce qui concerne l’évolution des déformations/contraintes au cours du temps et des 

paliers vers le bas, on a pu à nouveau observer, pour tous les systèmes, l’équivalence sauts de 

températures / sauts de contraintes, puis l’apparition de phases de relaxation des contraintes 

lors des paliers isothermes. En revanche, dans le cas des systèmes dopés, un décalage du temps 

d’inflexion et une diminution des maxima de contraintes associés ont été observés avec 

l’augmentation de la quantité d’Y ou de Zr introduite. Indépendamment de l’élément introduit, 

les maxima de contraintes déterminés sur ces systèmes dopés n’atteignent jamais ceux 

obtenus sur le système de référence. Par conséquent, les amplitudes de contraintes relaxées 

sont plus faibles et aucun effet notable de la dose sur cette amplitude n’a été constaté. De plus, 

les contraintes résiduelles déterminées après les cycles de chargement thermique sont 

systématiquement plus faibles que celles obtenues avec le système non traité et aucune 

influence significative de la dose n’a été mise en évidence. La confrontation des sauts de 

contrainte mesurés aux contraintes thermiques calculées a à nouveau laissé supposer qu’une 

relaxation intervient pendant le refroidissement mais aucune influence appréciable de la dose 

n’a été constatée. Par ailleurs, les coefficients de fluage des films de chromine déterminés en 

présence des éléments réactifs diminuent et ils restent thermiquement activés. Une fois de 

plus, l’augmentation de la quantité introduite n’a aucune influence significative sur les valeurs 

de ces coefficients. Une analyse de ces résultats est toutefois proposée même si elle reste 

conditionnée à la confirmation d’un certain nombre d’entre eux. Les valeurs obtenues pour les 

énergies d’activation et les coefficients de diffusion et leur confrontation aux données de la 

littérature suggèrent que, comme dans le cas des mécanismes de croissance des couches de 

chromine en présence d’élément réactif, le mécanisme dominant le comportement en fluage 

diffusion pourrait s’inverser. De plus, l’évolution observée avec celle de la dose suggère 

l’existence d’un seuil critique à atteindre pour observer cette inversion. En-dessous d’un tel 

seuil, i.e. pour des quantités d’élément réactif assez faibles, le mécanisme de diffusion 

dominant ce mode de relaxation des contraintes pourrait rester le même que sur le matériau 

de référence avec, toutefois, un ralentissement du transport des espèces associées. 

Finalement, il est remarquable que l’introduction d’un élément réactif conduise à la fois à 

une réduction de la cinétique, de la taille de grains, des niveaux de contraintes (de croissance 

et résiduelles) et aussi des coefficients de fluage des films de chromine. Cependant, même si 



Chapitre V : Effet d’éléments réactifs sur les propriétés mécaniques des couches de chromine 

 196 

l’évolution des déformations/contraintes montre des décalages au niveau des temps 

d’inflexion et, a priori, des vitesses de déformation associées plus faibles, il ne semble pas 

nécessaire d’avoir atteint des épaisseurs de couches et/ou des niveaux de contraintes 

maximum équivalents à ceux déterminés sur le système brut de référence pour que la 

relaxation puisse être activée. En ce sens, la présence d’un élément réactif pourrait favoriser 

la déformation par fluage diffusion et faciliter la relaxation. Autrement dit, dans le cas des 

systèmes dopés, la déformation commence plus tard et se fait plus lentement que sur le 

système brut mais elle se produit aussi pour des épaisseurs plus faibles des couches d’oxyde et 

pour des niveaux de contrainte maximum atteint également moindres. 
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CONCLUSION ET PERSPECTIVES 
 

L’objectif de ce travail était de caractériser les mécanismes de relaxation des contraintes 

dans les couches d’oxyde de chrome développées en oxydation à haute température sur les 

alliages modèles : Ni30Cr et Fe47Cr, sans (systèmes bruts) et en présence d’éléments réactifs 

(systèmes dopés), et plus particulièrement en lien avec leur comportement viscoplastique. Les 

conditions d’oxydation explorées sont globalement celles appliquées dans les travaux 

précédemment menés par Kemdehoundja et Guérain. D’une manière générale, ces couches 

d’oxyde ont été développées entre 700°C et 1000°C pour des durées d’oxydation variant de 3 

heures à 40 heures selon les systèmes étudiés. La vitesse de refroidissement a été fixée à 

150°C/min de façon, au départ, à minimiser l’activation des mécanismes de relaxation de 

contraintes au cours de ces étapes de refroidissement. L’accès aux mécanismes de relaxation, 

que ce soit à l’échelle du grain de chromine ou à une échelle plus macroscopique, nécessite la 

connaissance des niveaux de contraintes ou déformations générées dans les couches de 

chromine au cours de l’oxydation isotherme et pendant ou après les étapes de 

refroidissement. D’après les travaux antérieurs, il était entendu que les paramètres 

importants, qui influent sur les modes de relaxation non destructeurs, sont notamment la 

température d’oxydation et la taille des grains de chromine, qui agissent a priori en sens 

inverses l’un de l’autre sur la vitesse de déformation par fluage. 

 

 A l’échelle du grain, la microscopie à force atomique a été utilisée pour pouvoir 

quantifier le glissement aux joints de grains des couches de chromine accompagnant la 

déformation, en fonction des conditions d’oxydation et de la nature du système étudié. Après 

oxydation à 700, 800, 900 et 1000°C, pour des durées de 3 heures et 18 heures, sur les 

systèmes bruts Ni30Cr/Cr2O3 et Fe47Cr/Cr2O3, la spectroscopie Raman a été mise en œuvre 

afin de déterminer les contraintes résiduelles dans les films de chromine. Celles-ci sont de 

compression, toujours inférieures aux contraintes thermiques calculées, ce qui laisse supposer 

l’activation de mécanismes de relaxation pendant l’oxydation et/ou lors du refroidissement. 

Une évolution monotone de ces contraintes résiduelles en fonction de la température et de 

la durée d’oxydation a été constatée pour le système Ni30Cr/Cr2O3, et corrélée à l’évolution 

des contraintes thermiques. En revanche, pour le système Fe47Cr/Cr2O3, les contraintes 
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résiduelles ne suivent pas la même évolution que les contraintes thermiques, ces dernières 

diminuant par exemple avec la durée d’oxydation. En fonction des conditions d’oxydation, 

l’analyse des amplitudes de relaxation de contraintes et les mesures des morphologies de 

surface, donnant accès aux déformations par glissement aux joints de grains de chromine, ont 

conduit à l’identification de deux principaux mécanismes de relaxation de contraintes dans les 

films de chromine pour le système Ni30Cr/Cr2O3 : un glissement aux joints de grains, qui 

accompagnerait du fluage diffusion, et des phénomènes de délamination. Le glissement aux 

joints de grains serait prédominant pour les basses températures (800°C et 900°C), i.e. lorsque 

les grains sont de petites tailles, et les phénomènes de délamination plus importants pour la 

température la plus élevée (1000°C) et des durées courtes d’oxydation. Par contre, pour le 

système Fe47Cr/Cr2O3, la contribution des deux précédents mécanismes ne semble plus 

suffisante pour expliquer l’évolution des contraintes résiduelles. De plus, l’analyse des courbes 

cinétiques d’oxydation obtenues pour ce système suggère l’action d’un troisième mode de 

relaxation de contraintes. Ce mécanisme pourrait correspondre à de la fissuration à l’intérieur 

des films d’oxyde, d’autant plus importante lorsque la température est élevée. La contribution 

de ces 3 modes de relaxation est en bon accord avec l’évolution des contraintes résiduelles 

dans ce système et permet de comprendre que ces niveaux de contraintes sont 

systématiquement inférieurs à ceux déterminés pour le système Ni30Cr/Cr2O3. 

Toujours en suivant uniquement les contraintes résiduelles et en réalisant en parallèle 

des mesures à l’échelle du grain, certains systèmes dopés (élément yttrium déposé sur les 

alliages Ni30Cr) ont été analysés. Les résultats issus de ces études ont montré que les 

cinétiques d’oxydation et la taille apparente des grains de chromine ont été fortement 

réduites en présence d’yttrium. Ces effets sont d’autant plus marqués que la dose augmente. 

En revanche, les contraintes résiduelles apparaissent comparables ici au matériau brut. Elles 

sont toujours de compression et suivent aussi la même évolution que les contraintes 

thermiques. Par ailleurs, l’apparition d’une double distribution de tailles de grains a été 

constatée lorsque la quantité en Y2O3 augmente, et une modification de la morphologie des 

grains a eu lieu à 1000°C. L’étude du glissement aux joints de grains a été par conséquent 

réduite uniquement aux systèmes dopés contenant la dose la plus faible, et oxydés à 800°C et 

900°C. Il a été établi que pour ces grains de plus petite taille, conduisant à des valeurs de 

différences de hauteurs entre grains voisins plus faibles, le glissement aux joints de grains 

semble persister. Cependant, pour les mêmes conditions d’oxydation, l’amplitude reste 
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inférieure à celle mesurée sur le système non traité. Ainsi, la présence d’élément réactif 

pourrait entraîner une activation plus faible et/ou décalée dans le temps de la relaxation des 

contraintes par glissement aux joints de grains.  

 

 A une échelle plus macroscopique, la diffraction sur Rayonnement Synchrotron 

couplée avec un four à induction a été principalement mise en œuvre pour réaliser des 

mesures en continu au cours de l’oxydation en température des déformations/contraintes 

dans les couches de chromine. L’utilisation d’un tel dispositif était obligatoire car le volume 

de matière diffractant de la chromine est faible au départ, et la variation des 

déformations/contraintes au cours de l’oxydation en température peut se faire de manière 

rapide. Un faisceau de haute énergie permet de sonder une profondeur importante de volume 

de matière diffractant et un détecteur 2D, caractérisé par des temps d’acquisition courts, 

permet le suivi au cours du temps de ces déformations. Le comportement viscoplastique de 

ces films d’oxyde a été quantifié en suivant l’évolution des déformations/contraintes au cours 

du temps et en fonction des conditions d’oxydation choisies. Ces conditions correspondent à 

une construction initiale de la microstructure de la couche de chromine à une température 

supérieure, puis à une diminution de cette température par application de sauts vers le bas 

jusqu’à une limite basse pour l’activation du fluage diffusion.  

Dans le cas des systèmes Ni30Cr bruts, l’étude du comportement viscoplastique des films 

de chromine à partir du suivi des déformation/contraintes a permis de clairement dissocier 

les influences respectives de la température et de la microstructure sur la vitesse de 

déformation par fluage. Dans ce but, plusieurs états microstructuraux correspondant à des 

tailles de grains différentes ont été élaborés. L’analyse de l’intensité, de la largeur intégrale et 

des positions des anneaux de Debye Scherrer de la chromine, a permis d’extraire d’une part 

des informations sur l’évolution de ces microstructures (quantité de matière diffractante, et 

taille des domaines cohérents) et d’autre part sur les niveaux de contraintes générées dans 

les films de chromine. Il a été montré à partir des profils des raies que la quantité de matière 

diffractante se développe continument au cours des premiers paliers correspondant à la 

construction de la microstructure. Par contre, en ce qui concerne la taille de grains, une 

croissance significative de cette grandeur se produit uniquement au cours des premiers 

instants de l’oxydation et, au-delà, la microstructure se stabilise. En outre, il a été également 

possible de mettre en évidence que la microstructure des films de chromine est conservée 
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tout au long des paliers isothermes successifs. Il a été vérifié que l’application des sauts de 

température induit des sauts de contraintes dans le système métal/oxyde en rapport avec la 

différence entre les coefficients de dilation thermique du métal et de la chromine. Suite à ces 

sauts de contraintes, une relaxation isotherme se produit, celle-ci étant thermiquement 

activée. Il a été également montré que les contraintes sont relaxées pendant les étapes de 

descente en températures car les sauts de contrainte mesurés sont systématiquement 

inférieurs aux sauts de contraintes thermiques calculés. A partir de ces données, moyennant 

certaines hypothèses, les valeurs des coefficients de fluage des films de chromine ont pu être 

déduits en simulant les courbes expérimentales obtenues avec une loi théorique 

correspondant à du fluage diffusion aux joints de grains. L’analyse de ces résultats a permis 

de vérifier à la fois l’activation thermique de la déformation par fluage mais, aussi, l’effet de 

la microstructure sur cette déformation. En parallèle, pour toutes les microstructures 

étudiées, le fluage diffusion semble être gouverné par le même mécanisme de transport 

caractérisé par une énergie d’activation de 130 kJ/mol. La comparaison de cette valeur aux 

coefficients de diffusion aux joints de l’oxygène et du chrome déterminés dans le même type 

de système a permis d’identifier que le fluage diffusion serait, dans le cas présent, contrôlé 

par le transport des anions d’oxygène (lacunes et interstitiels) le long des joints de grains de 

l’oxyde.  

Dans un deuxième temps, la même démarche expérimentale, mettant en œuvre la 

diffraction synchrotron, a été entreprise pour les systèmes Ni28Cr dopés à l’oxyde d’yttrium 

ou par le zirconium. Tout d’abord, l’analyse des profils des raies montre une évolution de la 

microstructure des films de chromine similaire à celle déterminée sur le système de référence. 

Une réduction de la vitesse de croissance de la quantité de matière diffractant et de la taille 

des grains d’oxyde ont cependant été constatée avec l’introduction des éléments réactifs 

avec, aussi, un effet net de la quantité introduite. Par ailleurs, quel que soit l’élément introduit, 

les niveaux de contrainte déterminés sur ces systèmes dopés sont toujours inférieurs à ceux 

obtenus sur le système brut de référence. De plus, dans le cas présent, des phases de 

croissance suivies par de la relaxation des contraintes ont pu être clairement observées sur 

les premiers paliers isothermes, lors desquels la microstructure des couches d’oxyde a été 

construite. Cette phase de croissance est caractérisée par un temps d’inflexion pour lequel les 

contraintes sont maximales (en valeur absolue). Un décalage de ce temps d’inflexion vers de 

plus grandes valeurs a été aussi noté lorsque la dose en élément réactif augmente. De plus, 
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les maximums de contrainte associés à ces temps d’inflexion ont été également abaissés, 

conduisant à une réduction de l’amplitude de contraintes relaxées sur ces paliers initiaux. Ce 

résultat semble plus visible sur les systèmes dopés avec du zirconium. Les sauts de 

température appliqués vers le bas ont conduit également à des sauts de contraintes dans les 

films d’oxyde, suivis par des phases de relaxation isotherme. Les coefficients de fluage de 

l’oxyde ont été déterminés en présence de ces éléments réactifs. Ils sont plus faibles comparés 

à ceux du système de référence, et restent activés thermiquement. A partir de l’analyse de 

ces résultats, qui restent à être confirmés pour certains, il a été proposé une inversion du 

mécanisme élémentaire contrôlant le fluage diffusion, ceci lorsque la dose augmente. En effet, 

l’énergie d’activation tirée de la variation des coefficients de fluage pourrait varier avec la 

dose. Alors, pour les deux doses les plus faibles, la déformation par fluage semblerait être 

gouvernée par le même mécanisme élémentaire de diffusion que celui du système brut. En 

revanche, pour les doses les plus élevées, les résultats semblent suggérer cette fois la 

prédominance d’un mécanisme de diffusion du chrome aux joints de grains au cours de la 

déformation par fluage. Ces constations ont été faites pour les deux éléments introduits. On 

peut donc imaginer l’existence d’un seuil critique au-delà duquel cette inversion de 

mécanisme élémentaire se met en place.  

Si on se réfère à la fois aux résultats obtenus à l’échelle du gain sur l’évolution de la 

déformation par glissement aux joints, et aux coefficients de fluage macroscopiques de 

l’oxyde, dans les deux cas en présence d’éléments réactifs, il semblerait que la ségrégation de 

ces éléments réactifs aux joints de grains de la chromine, bien décrite par ailleurs dans la 

littérature, conduise en réalité à un ralentissement ou une moindre amplitude de la 

déformation viscoplastique des couches de chromine. Ceci semble a priori en contradiction 

avec la littérature, qui suggère une déformation de l’oxyde facilitée. Or, pour que ce mode de 

relaxation puisse devenir prépondérant dans un matériau donné, un niveau critique bien 

défini de contrainte et d’épaisseur de couche semble requis. Sur les systèmes bruts, à 1000°C, 

ce mode de relaxation devient dominant pour une épaisseur critique d’environ 3 µm et un 

niveau de contraintes de l’ordre de 1GPa, alors que pour les systèmes dopés, il apparaît que 

cette phase de relaxation peut se produire pour des épaisseurs de couche en dessous du 

micron et des niveaux de contraintes de l’ordre de 300 MPa. En ce sens, la présence 

d’éléments réactifs pourrait favoriser la déformation viscoplastique des films d’oxyde. 
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PERSPECTIVES 

 

A l’issue de ce travail, un certain nombre de perspectives peuvent être évoquées.  

 

Tout d’abord, afin de préciser ou confirmer des comportements mis en évidence ou 

suggérés, il pourrait s’avérer utile de conduire des analyses complémentaires. Par exemple, il 

serait intéressant de réaliser in situ en température les mesures associées au glissement aux 

joints de grains, en couplant si possible un four à un microscope à force atomique, afin de 

déterminer la différence de hauteur effective ν0 pour laquelle le glissement aux joints de grains 

n’est pas encore activé. Par ailleurs, pour les systèmes dopés en éléments réactifs, dans la 

mesure où les morphologies et microstructures des films d’oxyde semblent dépendre aussi de 

l’homogénéité du film déposé, il serait intéressant de quantifier localement la quantité 

introduite, avec une résolution suffisante pour préciser la répartition spatiale.  

Toujours pour les systèmes dopés, il serait sans doute intéressant de pouvoir mener, en 

parallèle des mesures de déformation/contrainte, nos propres expériences de détermination 

des coefficients de diffusion pour s’assurer qu’on travaille bien sur des systèmes équivalents 

dans les deux cas. Cela faciliterait sans aucun doute la mise en évidence de l’influence de la 

dose dans cette modification du mécanisme de transport dominant.  

Augmenter la quantité d’élément réactif est aussi une expérience à mener de manière à 

vérifier si l’inversion de mécanisme est bien confirmée pour des doses plus élevées. 

Pour affiner cette étude pour les matériaux dopés, il serait également judicieux d’augmenter 

le nombre de paliers isothermes qui suivent le palier initial de construction de la 

microstructure. Cela permettrait de réaliser des tracés d’Arrhenius à partir de plus de deux 

valeurs de Jox pour une même microstructure. Des sauts de température de seulement 50°C 

vers le bas devraient permettre d’atteindre cet objectif et donc d’accéder à des valeurs plus 

fiables des énergies d’activation. 

 

En parallèle de cette approche expérimentale, on peut aussi chercher à modéliser de 

façon plus réaliste la réponse aux chargements thermiques des systèmes métal/oxyde, avec 

ou sans élément réactif au départ. Relativement à cet aspect, un travail de thèse est, comme 

déjà signalé, actuellement en cours à l’Université de Technologie de Troyes, les résultats 
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expérimentaux du présent travail étant confrontés à ceux obtenus par modélisation. Cette 

dernière devra notamment considérer les différentes sources possibles de déformation et 

prendre en compte l’équilibre mécanique du système en vue de décrire et/ou retrouver les 

comportements observés ici. Par exemple, on peut citer la nécessité de considérer, dans la loi 

de Norton, des exposants de contrainte non nécessairement égaux à 1 pour optimiser la 

description des courbes expérimentales. Il conviendra toutefois de vérifier la compatibilité 

avec un mécanisme de fluage diffusion. 

 

De façon plus large, on peut aussi envisager d’étendre la présente étude du 

comportement viscoplastique des couches d’oxydes à d’autres matériaux d’intérêt aux hautes 

températures. Toutefois, de même que pour la modélisation, l’approche expérimentale se 

doit de considérer au départ toutes les sources potentielles de déformation, tant dans le métal 

que dans la couche d’oxyde, et leurs poids relatifs en fonction de l’avancement de l’oxydation. 
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A. Méthode de Dölle : détermination des composantes du tenseur 

des contraintes par DRX 
 

Pour la définition du repère considéré, des différents angles utilisés, ainsi que pour les 

relations évoquées, se reporter au chapitre 2 III.A.1. 

 

1. Contexte  

 
Si on suppose que les contraintes s'exerçant à la surface du matériau (de normale e⃗ z ) sont 

purement tangentielles, alors  𝛔𝟑𝟑 = 𝟎 en tout point de la surface. La mesure par diffraction 

étant, de plus, superficielle, on peut négliger la présence d'un éventuel gradient de contrainte 

(// e⃗ z ) et donc considérer que cette composante du tenseur des contraintes est nulle dans 

tout le volume sondé. La forme du tenseur des contraintes est alors donnée par la relation 

(2.13) et la loi des « sin²ψ » en déformations rationnelles par (2.12). Il est alors possible de 

déterminer les différents ij non nuls en séparant les termes en sin²ψ (pair) des termes en 

sin2ψ (impair). Pour cela, il faut déterminer l'angle de Bragg  pour plusieurs valeurs de ψ>0 

(ψ+) ainsi que pour les ψ<0 (ψ-) correspondant. Cette opération doit être répétée au moins 

trois fois en se donnant trois valeurs de ϕ judicieusement choisies (0°, 45° et 90°). 

 

2. Méthode de Dölle 

 
La méthode exposée ici est celle proposée par Dölle [144, 147] en faisant successivement 

la demi-somme (A+), puis la demi-différence (A-) entre (2.12) avec ψ = ψ+ et avec ψ = ψ-. On 

obtient ainsi : 

A+= 
1

2
 [ln (

1

θ(ψ+)
) + ln (

1

θ(ψ−)
)] 

=
 S2(hkl)

2
(σ11cos

2φ + σ22sin
2φ + σ12sin2φ)sin2ψ 

+ S1(hkl)(σ11 + σ22) − ln(sinθ0)                                                                          (𝐀. 𝟏) 

et : 

A-= 
1

2
 [ln (

1

θ(ψ+)
) − ln (

1

θ(ψ−)
)]   

=
 S2(hkl)

2
(σ13cosφ + σ23 sinφ)sin2|ψ|                                                                    (𝐀. 𝟐) 

où : 

(+) (respectivement (-)) désigne le sinus de l'angle de Bragg  obtenu pour + 

(respectivement -). 

Posons successivement  = 0°, 45° et 90° dans (A.1), on a alors : 
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Aφ=0°
+ =

S2(hkl)

2
 σ11sin

2ψ + S1(hkl)(σ11 + σ22) − ln(sinθ0)                           (𝐀. 𝟑. 𝐚) 

Aφ=45°
+ =

S2(hkl)

4
(σ11+σ22+2σ12)sin2ψ+ S1(hkl)(σ11+σ22) − ln(sin θ0)                   (𝐀. 𝟑. 𝐛) 

Aφ=90°
+ =

 S2(hkl)

2
 σ22sin

2ψ + S1(hkl)(σ11 + σ22) − ln(sin θ0)                          (𝐀. 𝟑. 𝐜) 

 

Si on trace ces trois quantités en fonction de sin², on obtient trois droites dont chaque 

pente dépend d'au moins un ij. Les trois pentes étant connues, on obtient un système de 

trois équations à 3 inconnues (11, 22 et12) qu'il est aisé de résoudre. On notera également 

que les trois ordonnées à l'origine doivent être identiques et peuvent ensuite être utilisées 

pour faire une estimation de 0 et donc de d0 (angle de Bragg et distance inter réticulaire de 

la famille de plans considérée et libre de contrainte). 

 

Si maintenant on pose successivement ϕ = 0°, 45°, et 90° dans (A.2) on obtient : 

Aφ=0°
- =

 S2(hkl)

2
 σ13 sin2|ψ|                                                                                   (𝐀. 𝟒. 𝐚) 

Aφ=45°
- =

 S2(hkl)

2
 
√2

2
(σ13 + σ23) sin2|ψ|                                                            (𝐀. 𝟒. 𝐛) 

Aφ=90°
- =

 S2(hkl)

2
  σ23 sin2|ψ|                                                                                 (𝐀. 𝟒. 𝐜) 

 

De même, si on trace ces trois quantités en fonction de sin2||, on obtient à nouveau 

trois droites. Celles-ci passent par l'origine et leur pente dépend d'au moins un ij. On a alors 

un système de trois équations à 2 inconnues (13 et 23). Comme deux suffisent, la troisième 

peut alors être utilisée pour vérifier le résultat. 

C'est cette méthode que nous nous proposons d'utiliser afin de justifier les hypothèses 

simplificatrices que nous avons utilisées. Ces dernières consistent à considérer un état de 

contrainte caractérisé par un tenseur des contraintes équi-biaxial donné par (2.14). La loi des 

« sin²ψ » en déformations rationnelles (relation (2.12)) prend alors la forme simplifiée (2.15). 

 

3. Exemple 

 
Une détermination des contraintes par RX (méthode des « sin²ψ » ; diffractomètre INEL) 

a été réalisée à l'ambiante sur un échantillon oxydé. Cette détermination a été effectuée trois 

fois de suite pour trois valeurs de l’angle ϕ (0°, 45°, et 90°). 

La méthode de Dölle est ensuite appliquée en analysant le pic (116) de la chromine. Les 

résultats associés à A+ et A- pour chaque valeur de ϕ sont reportés sur les figures A.1.a et A.1.b 

respectivement. 
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Figure A.1.a : tracé de A+ en fonction de sin²ψ pour ϕ=0°, 45° et 90°. 

 

D’après la figure A.1.a, on voit que, pour chaque valeur de ϕ, les points sont bien alignés. 

De plus, les trois droites ainsi obtenues sont pratiquement confondues. 

Les valeurs des pentes et des ordonnées à l’origine associées sont donc du même ordre 

de grandeur, voire identiques. Ces quantités sont résumées dans le tableau A.1 

 

A+ Pente 
𝐎𝐫𝐝𝐨𝐧𝐧é𝐞 à 𝐥′𝐨𝐫𝐢𝐠𝐢𝐧𝐞   

S1(hkl) (σ11 + σ22)  − ln (sinθ0) 
ϕ=0° - 0,01008 0,6280 

ϕ=45° -0,00979 0,6279 

ϕ=90° -0,01019 0,6279 

Tableau A.1 : pentes et ordonnées à l’origine correspondant aux tracés 
A+ = f(sin2ψ) pour ϕ = 0°, 45° et 90°. 

 

Pour le pic(116) de la chromine, on a : Eox = 334,51 GPa et νox = 0,264 (à T = 27°C ; voir 

annexe D) d'où des valeurs de l'ordre de 3,78x10-2 GPa-1 pour S2(116)/2 (=(1+ox)/Eox) et -

7,89x10-4 GPa-1 pour S1(116) (= -ox)/Eox). σ11, σ22 et σ12 sont ensuite déduits de ces 

différentes pentes (relations (A.3)). Les résultats sont résumés dans le tableau (A.2) ci-

dessous. 

 

Composantes Valeurs [GPa] 

 σ11 -2,67 

 σ22 -2,7 

 σ12 0,09 

Tableau A.2 : valeurs de σ11, σ22 et σ12. 

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9

0,619

0,620

0,621

0,622

0,623

0,624

0,625

0,626

0,627

0,628

 Phi=0°

 Phi=45°

 Phi=90°

 

 

A
+

sin²
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Les valeurs indiquées dans le  tableau A.2 confirment ce que la figure A.1.a suggérait déjà, 

à savoir que σ11~σ22~ − 2,7 GPa et que la composante de cisaillement σ12~90 MPa peut 

être négligée. 

L'ordonnée à l'origine étant de ~ 0,628, cela mène à une estimation de 32,4° pour 0 soit 

un d0 de l'ordre de 1,669 Å (tube au cobalt  = 1,78897 Å), ce qui est très proche de la distance 

interréticulaire de la famille des plans (116) rencontrée dans la littérature (fiche PDF-ICDD 

n°38-1479 ; ~ 1,6724 Å). 

 

Comme l'indique la figure A.1.b, les tracés de A- en fonction de sin2|| ne sont pas des 

droites. Cette figure montre surtout que cette quantité est pratiquement nulle (<10-3 en valeur 

absolue) quel que soit ϕ. On a donc ln (
1

θ(ψ+)
)~ln (

1

θ(ψ−)
) quel que soit , ce qui entraîne que 

les composantes de cisaillement  σ13 et  σ23 peuvent être considérées comme nulles. 

 

 
Figure A.1.b : tracé de A- en fonction de sin2ψ pour ϕ=0°, 45° et 90°. 

 

On peut donc en conclure que le cisaillement est effectivement négligeable (voire nul, 

c’est-à-dire ij = 0 pour tout i≠j et ceci quels que soient i et j). Seuls 11 et 22 sont différents 

de zéro et, de plus, ces deux composantes sont égales. 

On a donc bien un état de contrainte caractérisé par un tenseur des contraintes équi-

biaxial donné par (2.14). La loi des « sin²ψ » en déformations rationnelles (relation (2.12)) 

prend alors la forme simplifiée (2.15). 

 
4. Détermination de ψ selon le montage utilisé 

 
La relation généralisée à partir de laquelle l’angle ψ peut être déterminé est définie par 

[148]:  

0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0

-0,0020
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-0,0016

-0,0014

-0,0012
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A
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cosψ = cos γ cos θ cos χ cosω + sin γ cos θ sin χ + sin θ  cosχ  sin ω 

Dans le cas du détecteur courbe équipant le diffractomètre INEL : ϒ=0 

cosψ = cos θ cosχ cos ω + sinθ cos χ sin ω = cos (θ − ω) cos χ 

 

Dans le cas du détecteur bidimensionnel utilisé au synchrotron : χ = 0 

cosψ = cosγ cosθ cosω + sinθ sinω 

 

B. Ajustement des pics de diffraction par une fonction Pearson VII. 
 

Supposons que la raie K1 puisse être décrite à l'aide d'une fonction f(x) alors la raie K2 

(supposée de même profil) peut être décrite par r.f(x-). En effet, la raie K2 est décalée d'un 

angle  (pouvant être obtenu par différenciation de la loi de Bragg) par rapport à la raie K1 et 

d'intensité relative r (0<r<1 et généralement prise égale à 1/2). 

Il faut également tenir compte du bruit de fond à l'aide d'une fonction g(x). La simulation 

étant faite sur un petit intervalle en x (bien inférieur à -2 < x < +2), on peut décrire le bruit de 

fond à l'aide d'une fonction linéaire : g(x) = px + q. 

Si la raie K2 n'est pas supprimée à l'aide d'une optique adaptée, un pic de diffraction est 

alors constitué de la superposition des deux raies K et du bruit de fond. Pour simuler ce pic, 

la fonction F(x) à considérer est donc de la forme : F(x) = f(x) +r.f(x-) + g(x). Il reste à se donner 

la fonction f(x). 

 

La fonction Pearson VII (7ème fonction de Pearson) normée et centrée sur d est définie par: 

PVII(x) = k [1 +
(x − d)2

b2m
]                                                                     (B. 1. a) 

 

Où m est le facteur de forme qui est toujours strictement supérieur à 1/2, plus ce facteur 

est élevé, plus le pic est étroit. Quand m = 1, on retrouve une Lorentzienne (ou fonction de 

Cauchy) et, lorsque m tend vers l'infini, on retrouve une Gaussienne. Lorsque m < 1, le profil 

est dit "Super-Lorentzien" ; pour m = 2 on parle de "Lorentzienne modifiée". Le coefficient b 

caractérise, avec m, la largeur à mi-hauteur H (= 2b [m(21/m - 1)]1/2). 

 

k est le facteur de normalisation tel que : 

 

k=
Γ(m)

√π √m b Γ(m-
1
2 )

                                                                                                                (B. 1. b) 
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Avec Γ (z) : fonction Gamma (=(z-1) ! si z entier >1) qui est définie par  

Γ(z) = ∫ tz−1
+∞

−∞

e−t dt                                                                         (𝐁. 𝟏. 𝐜) 

Avant de simuler les pics (courbes I = I(2)), ceux-ci sont tout d'abord transformés en une 

courbe y = y(x) où y = I(2)/Imax et x = 2 - 2max. La courbe ainsi obtenue a alors l'avantage 

d'avoir un maximum égal à 1 et situé en x = 0. C'est cette courbe que l'on cherche à simuler à 

l'aide de la fonction F(x) définie précédemment et où f(x) est en fait proportionnelle à PVII(x) 

puisque telle que : 

f(x) =
a

k
PVII(x) = a [1 +

(x − d)2

b2m
]

−m

                                        (B.2) 

 

Cette fonction est choisie centrée sur x = 2 - 2max = d (paramètre variable) et non pas 

sur zéro car la position de la raie K1 n'est pas forcément égale à 2max. 

Les différents paramètres (dont d, b et m) étant connus, on en déduit (entre autres) : 

 la position de la raie K1 : 21 = 2max + d ; 

 la largeur à mi-hauteur FWHM ou simplement H = 2b [m(21/m - 1)]1/2. 

Quant à la largeur intégrale β du pic (donnée par l’aire du pic divisée par le maximum) elle est 

telle que : 

β=
1

a
∫ f(x)dx

+∞

-∞

=
1

k
∫ PVII(x)dx

+∞

-∞

=
1

k
                                       (B.3) 

 

puisque la 7ème fonction de Pearson est normée. 
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C. Essais de dilatation thermique 
 

Avant d'effectuer une mesure DRX, il faut s'assurer que la surface de d'échantillon soit 

située au centre du goniomètre quel qu'il soit. Une fois ce réglage effectué, il n'est plus 

nécessaire de le modifier pendant toute la durée de la mesure si la température reste 

constante (ex : ambiante). Par contre, si l'on fait varier la température, il se produit un 

phénomène de dilatation thermique (échantillon, porte échantillon, etc…). La surface de 

l'échantillon n'est plus, par conséquent, au centre du goniomètre, ce qui induit un décalage 

des pics de diffraction. Il s'avère donc indispensable de modifier ce réglage à chaque 

changement de température. Il s’avère donc nécessaire d'effectuer, au préalable, des essais 

de dilatation thermique. 

Ces essais ont été réalisés pour toutes les mesures DRX en température effectuées au 

synchrotron. Ceux-ci consistent à faire varier la température puis, au fur et à mesure que le 

phénomène de dilatation se produit, à ajuster la position en hauteur (notée z) de l’échantillon  

de manière à maintenir la surface de celui-ci au centre du goniomètre. Comme la dilation 

thermique induit une augmentation de cette hauteur, celle-ci doit donc être diminuée d’une 

certaine quantité Δz afin de ramener la surface à sa position initiale. Les valeurs de Δz (en 

prenant comme origine des z la position de la surface à température ambiante) associées à 

chaque température d’oxydation considérée sont données dans le tableau C.1 ci-dessous. 

 

 Température  
(°C) 

Δz (mm) 

700 -0,320 

750 -0,350 

800 -0,370 

850 -0,395 

900 -0,410 

950 -0,452 

1000 -0,486 

Tableau C.1 : valeurs de Δz associées aux températures d’oxydation. 
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D. Evolutions en température du module d’Young et du 

coefficient de Poisson de la chromine 
 

 Plan (hkl) 
T (°C) 

27 700 800 900 1000 

Eox [GPa] 

104 330,14 317,24 316,36 315,47 314,57 

110 297,37 285,33 284,78 284,23 283,68 

116 334,51 321,62 320,66 319,69 318,71 

νox 

104 0,268 0,262 0,261 0,259 0,257 

110 0,285 0,288 0,286 0,284 0,283 

116 0,264 0,259 0,257 0,256 0,254 

Tableau D.1 : coefficients mécaniques de la chromine en fonction de la température. 

 

 

E. Résultats issus de l’analyse du pic (104) de la chromine 
 

1. Evolution des déformations/contraintes au cours du temps pour la 

microstructure 1-a construite à 1000°C 

 

 
Figure E.1 : contrainte/déformation en fonction du temps correspondant à l’analyse du 
pic (104) de la chromine ; sauts de température de 100°C ; microstructure 1-a : 1000°C 

(=Tc), Tp= 900°C, 800°C et 700°C. 
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2. Evolution des déformations/contraintes au cours du temps pour le système 

Ni28Cr+ 50s Y2O3/Cr2O3 

 

 
Figure E.2 : contrainte/déformation en fonction du temps associée à l’analyse du pic (104) de la 

chromine lors des sauts de température de 100°C pour le système (Ni28Cr + 50s Y2O3/Cr2O3). 

 

3. Evolution des déformations/contraintes au cours du temps pour le système 

Ni28Cr+ Zr 1016/Cr2O3 

 

 
Figure E.3 : contrainte/déformation en fonction du temps associée à l’analyse du pic (104) de la 

chromine, lors des sauts de température de 100°C, pour le système (Ni28Cr + Zr.1016 /Cr2O3). 
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Relaxation des contraintes dans les couches de chromine développées sur alliages modèles (NiCr et Fe47Cr). Apport de la diffraction in situ 

à haute température sur rayonnement Synchrotron à l’étude du comportement viscoplastique. Effets d’éléments réactifs. 

 

L’intégrité des couches protectrices d’oxyde thermiques se développant à haute température à la surface des matériaux métalliques 

dépend des niveaux de contraintes générées et de leurs mécanismes de relaxation. Le comportement des films de chromine formés sur les 

alliages modèles NiCr et Fe47Cr a ici été étudié. Les contraintes résiduelles générées après oxydation des substrats à différentes 

températures (700°C-1000°C) et durées d’oxydation (3h et 18h) ont été déterminées par spectroscopie Raman. Ces contraintes évoluent avec 

les conditions d’oxydation de manière monotone (système Ni30Cr/Cr2O3) ou non (système Fe47Cr/Cr2O3). Les variations de déformation à 

l’échelle du grain ont aussi été suivies par AFM. Pour le premier système, relaxation non destructive par fluage de l’oxyde et délamination sont 

plus ou moins activées en bon accord avec l’évolution des contraintes résiduelles. Dans le second cas, un mode supplémentaire de relaxation 

des contraintes par fissuration doit également entrer en jeu. Les propriétés viscoplastiques des couches de chromine formées sur Ni30Cr et 

Ni28Cr ont pu être caractérisées par diffraction in situ à haute température sur rayonnement Synchrotron, en découplant les effets liés à 

l’activation thermique de ceux liés à la taille de grain. Le type de fluage intervenant dans la relaxation des contraintes générées dans les couches 

de chromine a pu être mis en évidence en confrontant les résultats obtenus à un modèle théorique de fluage diffusion. La valeur de l’énergie 

d’activation associée (130 kJ/mol) a montré, par comparaison avec les données de la littérature, que ce mode non destructeur de relaxation est 

gouverné par le transport des anions d’oxygène aux joints de grains de l’oxyde. L’ajout d’un élément réactif (Y ou Zr) au substrat Ni28Cr provoque, 

avec l’augmentation de la quantité introduite, un ralentissement croissant de la cinétique de formation des films de chromine. Cependant, cette 

quantité introduite ne semble exercer aucun effet significatif sur les niveaux de contraintes résiduelles. A l’échelle microscopique, on constate 

en général une diminution de la taille des grains avec la présence d’éléments réactifs, une double distribution ayant aussi été observée pour les 

quantités élevées. Les résultats issus des mesures par diffraction in situ et ceux obtenus par AFM (glissement aux joints de grains de l’oxyde) ont 

montré que la capacité des films de chromine à relaxer les contraintes grâce à leur comportement viscoplastique pourrait être retardée et/ou 

diminuée en présence des éléments yttrium et zirconium. Toutefois, ce mécanisme pourrait opérer pour des épaisseurs plus faibles des films de 

chromine.  

 

Mots clés : oxydation à haute température, Ni3OCr, Fe47Cr, couche de chromine (Cr2O3), éléments réactifs, spectroscopie Raman, contraintes 

résiduelles, diffraction sur Rayonnement Synchrotron, fluage diffusion, microscopie à force atomique, glissement aux joints de grains 

 

 

Stress release in chromia scales formed on model alloys (NiCr and Fe47Cr). Contribution of in situ diffraction at high temperature using 

Synchrotron radiation in investigating their viscoplastic behaviour. Effects of reactive elements. 

 

Integrity of protective oxide scales developing at the metallic alloys surface at high temperature depends on the stress generation and 

their relaxation mechanisms. In this work, the behaviour of chromia scales formed on NiCr and Fe47Cr model alloys has been investigated. 

Raman spectroscopy was used to determine the residual stress level in chromia thin films after oxidation at different temperatures (700°C-

1000°C) for 3 h and 18 h. A monotonous evolution of residual stresses with oxidation conditions was noted for the Ni30Cr/Cr2O3 system but not 

for the Fe47Cr/Cr2O3 one. The strain variations at microscopic scale was also determined by using atomic force microscopy. For the first studied 

system, nondestructive relaxation by creep of the oxide and buckling can be more or less activated, in agreement with the residual stresses 

evolution. And a third additional stress release mode by intrafilm cracking could take place for the second system. In situ high temperature 

oxidation coupled with Synchrotron X-rays diffraction was also used to characterize the viscoplastic properties of chromia scales grown on Ni30Cr 

and Ni28Cr, with dissociating the effects related to thermal activation and grain size. The creep mechanism responsible of stress release in 

chromia scales has been evidenced by comparing experimental results with a diffusional creep model. Confrontation of the obtained activation 

energy (130 kJ.mol-1) with literature results has shown that this nondestructive relaxation mode was likely governed by grain boundary transport 

of oxygen species. When a reactive element (Y or Zr) was added to the metallic substrate Ni28Cr, an important decrease of the oxidation rate 

was noted when increasing the amount of introduced element. No significant effect of this quantity on the residual stress level was however 

observed. At microscopic scale, a reduction of grain size has been also noted and two distinguished grains distribution appeared for the higher 

quantities. Results of in situ Synchrotron diffraction measurements and those of atomic force microscopy (grain boundary sliding) showed that 

the ability of chromia films to release stress thanks to their viscoplastic properties could be delayed and/or decreased with the presence of an 

active element. However, this mechanism could operate for smaller chromia films thicknesses. 

 

Key words: high temperature oxidation, Ni3OCr, Fe47Cr, chromia scale (Cr2O3), reactive element, Raman spectroscopy, residual stresses, 

Synchrotron Radiation, diffusion creep, atomic force microscopy, grain boundary sliding 
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