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RESUME 
 

Les nitrures binaires des m�taux de transition synth�tis�s � hautes pressions et hautes 

temp�ratures sont de nouveaux mat�riaux dont le principal int�ret r�side dans leur 

multifonctionalit�  

Dans cette th�se, nous avons synth�tis� de nouveaux nitrures de zirconium et dÕhafnium, � 

une pression inf�rieure � celle de formation des compos�s cubiques c-M3N4 (M=Zr, Hf), mais 

sup�rieure � la pression de formation des mononitrures !-MN. Les mesures par diffraction de 

rayons X, ont montr� que la structure cristalline de ces compos�s est monoclinique de type 

Ca3Tl4O9. La composition chimique M7N9 (avec une substitution mineure de lÕazote par 

lÕoxyg�ne) v�rifi�e par une analyse quantitative par microsonde �lectronique sugg�re la 

pr�sence de cations m�talliques dans des �tats dÕoxydation +3 et +4. Cette observation 

indique, pour les autres m�taux de transition, la possibilit� de former � hautes pressions divers 

nitrures thermodynamiquement stable avec un large �ventail de valeur pour le rapport N:M. 

Les valeurs des modules �lastiques pour les �chantillons poreux de Zr7N9 et Hf7N9 ont �t� 

obtenus par ultrasons excit�s par laser (LU) et par nanoindentation. Les r�sultats pour les 

mat�riaux denses ont �t� d�riv�s en appliquant lÕapproche dÕHashin-Shtrickman 

pr�c�demment d�velopp�e. Nous obtenons ainsi G0 = 95(9) GPa et B0 = 130(10) GPa pour 

Zr7N9 et G0 = 105(10) GPa et B0 = 161(10) GPa pour Hf7N9. La mesure de la nanoduret� 

donne Hn = 8.0(8) GPa et Hn = 9.1(7) GPa pour Zr7N9 et Hf7N9 respectivement. Finalement, 

pour Zr7N9, la duret� de Vickers a �t� d�termin�e, Hv = 6.5 GPa et est en accord avec la 

mesure par nanoindentation. Nous avons d�riv� la t�nacit� soit KIc-if = 3.7(4) MPa.m
1/2

 pour 

Zr7N9 . La propri�t� de self-healing a �t� partiellement observ�e pour le nouveau nitrure de 

zirconium. Pour Hf7N9, nous obtenons une valeur moyenne Hv = 6.4(1.0) GPa et une t�nacit� 

de 2.3-2.9 MPa.m
1/2
. Denses, ces mat�riaux  sont suppos�s avoir une duret� de lÕordre de 10 

GPa et la t�nacit� de Zr7N9 similaire � celle de c-Zr3N4. 

Pour v�rifier la m�thode de nanoindentation appliqu�e dans cette th�se, nous avons r�alis� 

une s�rie de tests sur lÕ�chantillon c-Zr3N4 pr�c�demment �tudi� par LU et nanoindentations 

mais � de plus faibles profondeurs. Nous avons mesur� le module dÕYoung r�duit, Er, pour le 

mat�riau poreux c-Zr3N4 et en utilisant la valeur du module dÕ�lasticit� isostatique B0 

(mesur�e ind�pendamment par LU ou par lÕ�quation dÕ�tat) nous avons d�termin� les autres 

modules �lastiques dÕun mat�riau polycristallin, qui sont en accord avec les �tudes LU 

pr�c�demment pr�sent�es. La raison pour laquelle nous avons une moins bonne concordance 

avec les pr�c�dentes donn�es de nanoindenation a �t� d�couverte. 

Pour v�rifier dÕavantage lÕapplication des mesures par nanoindentation, �tendre notre 

connaissance des propri�t�s de "-Ta2N3 et comparer ce mat�riaux avec M7N9, nous avons 

examin� un �chantillon poreux de !-Ta2N3 plus en d�tail : Er et Hn ont �t� obtenus � la fois 

pour lÕ�chantillon poli m�caniquement et pour lÕ�chantillon non modifi� et ont montr� une 

diff�rence de comportement sur les 400 premiers nanom�tres de la mesure, ce qui a confirm� 

lÕeffet de Òself-healingÓ, soit une densification de la surface dÕune �paisseur similaire � la 

taille des grains de polissage. A partir des mesures aux plus grandes profondeurs, nous 

obtenons E0= 329-369 GPa et "0= 0.28-0.33, apr�s calcul � partir de la valeur de la porosit� 

(14%), de B0 pr�c�dement mesur� et en utilisant lÕapproche dÕHashin-Shtrickman. La valeur 

mesur�e de la nanoduret� sÕest r�v�l�e �tre Hn = 18.3 GPa. Enfin, la mesure par duret� de 

Vickers, Hv, a confirm� les mesures par nanoindentation et montr� lÕexistence dÕun effet de la 

taille de lÕindentation pour ce mat�riau. Pour le mat�riau dense, nous estimons que Hv > 24 

GPa. Nous obtenons de plus pour ce mat�riau poreux une grande t�nacit� de 4.5(2) MPa
.
m

1/2
, 

comparable aux valeurs obtenues pour des mat�riaux tels que #-Si3N4 et #-SiC, connus 

comme dÕexcellentes c�ramiques r�sistantes aux fissures.  



SUMMARY 
 

Binary nitrides of transition metals synthetized at high pressures and high temperatures are 

new materials which are of interest due to their multifunctionality : They can have 

combinations of advanced properties, among them elevated elastic moduli, high hardness, 

high fracture toughness, chemical stability and some of them were found to be suitable for 

optoelectronic applications. Since the first synthesis of c-Zr3N4 in 2003 the studies on such 

materials extended. For example, c-Zr3N4 was found to have a high hardness and an 

exceptional wear resistance by milling of ferric alloys. !-Ta2N3 having orthorhombic structure 

has a higher B0 than c-Zr3N4 and a similar shear modulus G0. Moreover, a self-healing effect 

upon mechanical polishing of a porous !-Ta2N3 sample was recognised. There are also reports 

about synthesis of noble metal nitrides at high pressures and temperatures but these 

compounds are not recoverable to ambient conditions. 

In this work we synthetized new nitrides of zirconium and hafnium at pressures below those 

where c-M3N4 (M=Zr, Hf) form but above the pressures of formation of mononitrides "-MN. 

X-ray diffraction measurements showed that their crystal structure is monoclinic of the type 

Ca3Tl4O9. The chemical composition M7N9 (with a minor substitution of nitrogen by oxygen), 

verified by quantitative microprobe analysis, suggests presence of metal cations in the 

oxidation states +3 and +4. This observation suggests for other transition metals the 

possibility to form at high pressures thermodynamically stable nitrides with the N: M ratio 

varying in a broad range. Elastic moduli of the porous samples of Zr7N9 and Hf7N9 were 

measured using laser ultrasonics (LU) and nanoindentation. Values for the dense samples 

were derived by applying the earlier developed Hashin-Shtrickman approach. We obtained 

G0 = 95(9) GPa and B0 = 130(10) GPa for Zr7N9 and G0 = 105(10) GPa and B0 = 161(10) GPa 

for Hf7N9. The nanohardness was measured to be Hn = 8.0(8) GPa and Hn = 9.1(7) GPa for 

Zr7N9 and Hf7N9, respectively. Vickers hardness of Zr7N9 was determined to be Hv = 6.5 GPa 

which is in agreement with our nanoindentation measurements. We derived its fracture 

toughness to be KIc-if = 3.7(4) MPa#m1/2
, similar to that of c-Zr3N4, and recognised a weak 

self-healing behaviour. For Hf7N9, we obtained an average value of Hv = 6.4(1.0) GPa and 

KIc-if = 2.3-2.9 MPa.m
1/2
. Hardness of dense samples of Zr7N9 and Hf7N9 was estimated to be 

~10 GPa. 

In order to verify the nanoindentation method we applied in this work, we performed tests on 

the c-Zr3N4 sample studied previously by LU and nanoindentation but at much shallower 

depths. We measured the reduced YoungÕs modulus, Er, for the porous sample, and, applying 

the known B0 (form laser ultrasonic- or equation of state measurements), we determined other 

elastic moduli for the porous and dense polycrystalline sample, which were in agreement with 

the earlier LU studies. Reasons for a less good agreement with the earlier nanoindentation 

data were disclosed. 

In order to further verify the applied nanoindentation method and extend our knowledge about 

properties of !-Ta2N3 and compare this material with M7N9, we examined a porous sample of 

!-Ta2N3 in more detail : Er and Hn obtained for the mechanically polished sample and for the 

non modified sample showed a distinct behaviour in the first 400 nm of indentation thus 

confirming the Òself-healingÓ effect at the thickness similar to the size of the polishing grains. 

From Er measured at larger depths we derived E0= 329-369 GPa and "0= 0.28-0.33 using the 

porosity value (14%), the earlier measured B0 and applying the Hashin-Shtrickman approach. 

The nanohardness was measured to be Hn = 18.3 GPa. Measurements of Vickers hardness 

confirmed our nanoindentation results and revealed the indentation size. For the dense 

!-Ta2N3 we estimate Hv > 24 GPa. Furthermore, we obtained a high fracture toughness of 

4.5(2) MPa
.
m

1/2 
for the porous sample, similar to the values reported for $-Si3N4 and $-SiC 

known as excellent fracture resistant ceramics. 
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1 Chapitre 1

Chapitre 1 Introduction et motivation

1.1 Les matériaux durs, rigides et multifonctionnels

D’une manière générale, il existe un intérêt et un besoin de l’industrie pour les matériaux durs 

et rigides, utilisés pour diverses applications, et en particulier pour couper, polir et pour la 

stabilité mécanique (cadre solide pour machines ou outils ou encore surface de protection, e.g.

d’un DVD ou d’un téléphone portable). La combinaison d’au moins deux de ces propriétés 

est encore plus intéressante, par exemple, la dureté et la stabilité chimique (stabilité thermique 

importante (voir le tableau 1.2), bonne résistance à l’usure sur métaux ferriques [Mishima, 

2000]) (c-BN), la dureté et une haute conductivité thermique (diamant) ou encore une 

structure de bande d’énergie utile, i.e. une bande interdite directe et des excitons dont 

l’énergie de liaison est importante (l’énergie de liaison des excitons a une valeur inférieure à 

celle de la bande interdite). Si les énergies liantes des excitons sont importantes, une haute 

efficacité de transformation de l’énergie électrique en lumière peut être attendue. Ces deux 

paramètres augmentent l’intérêt des propriétés optoélectroniques du matériau [Yablonskikh, 

2013 ; Boyko, 2013 ; Caskey, 2015]. Pour accroître les propriétés électroniques d’un 

matériau, une autre possibilité est le dopage des cations et des anions du matériau, comme 

présenté brièvement dans la partie 1.1.5. N’importe quel composé ayant une combinaison de 

propriétés, de différentes sortes, intéressantes est considéré ici comme un matériau 

multifonctionnel. Le diamant est ainsi utilisé aussi bien pour les outils de coupe, pour des 

scalpels de haute précision, pour le polissage (sous forme de poudre) et dans la fabrication de 

fenêtre de sortie du gyrotron sous forme de film obtenu par déposition chimique en phase 

vapeur CVD [Sigalas, 2000]. On notera que certains matériaux, TiC par exemple, sont aussi 

utilisés pour les bijoux, les miroirs et la décoration. Les carbures sont une famille de 

matériaux très intéressants, car durs et souvent multifonctionnels. Par exemple, SiC (tableau 

1.1) est à la fois dur et avec une stabilité thermique très importante. Ceci est dû au fait que 

l’oxydation du matériau n’a lieu que sur la surface. En effet, la couche passive SiO2 créée est

une barrière à la diffusion de l’oxygène empêchant la pénétration dans le matériau. Elle est de 

plus suffisamment dure pour protéger le matériau. Les carbures sont produits industriellement 

sous forme de poudres. Pour pouvoir fabriquer des outils, une méthode de cémentation a été 

développée, i.e. le carbure est densifié par l’addition d’un liant, le plus souvent le fer, le cobalt 

ou le nickel [Zerr, 2012]. L’exemple le plus connu est le carbure de tungstène cémenté par du 

cobalt en quantité typique de 3-15 at.%, utilisé pour la fabrication des outils de coupe mais 

aussi dans la presse multi enclumes de type kawai (chapitre 2.1.1). L’utilisation de SiC ou de 

TiC, mais aussi de TiN, en couches minces est également largement répandue [Krall, 1998 ;

Lengauer, 2000 ; Zerr, 2012].



2 Chapitre 1

Les premiers matériaux durs connus sont des minéraux, tels que le diamant, le corindon 

Al2O3, le quartz SiO2, le rutile TiO2 ou encore le zircone ZrO2 (baddeleyite). Par conséquent, 

ils sont utilisés depuis longtemps dans les outils de coupe, de polissage, pour protéger contre 

les attaques mécaniques, mais aussi comme bijoux, pour leur stabilité et leur apparence. 

Cependant, ils ne fournissent pas toujours les propriétés dont a besoin l’industrie moderne. 

Par exemple, le diamant a une mauvaise résistance à l’usure chimique lorsqu’il est utilisé pour

couper des matériaux contenant des métaux de transition, or une grande majorité des alliages 

de l’industrie contiennent du fer. C’est pourquoi les scientifiques ont cherché à obtenir 

d’autres matériaux. Dans la nature, on trouve essentiellement des composés avec de 

l’oxygène : silicates, oxydes, sulfates ou carbonates ainsi que de rares composés binaires 

(TiC, SiC) et des éléments (carbone). A cause de la présence d’oxygène et de vapeur d’eau 

dans l’atmosphère, la synthèse des premiers matériaux durs à pression atmosphérique a été 

limitée à ceux qui contiennent de l’oxygène tels que ZrO2, les oxydes et suboxydes de bore, et 

a inclus par extension la production de composés présents sur Terre comme minéraux rares.

Tableau 1.1 : Dureté de Knoop et de Mohs de minéraux présents à l’état naturel : en quantité 
significativea, en très petite quantitéb [Zerr, 2000]
Minéraux Dureté de Knoop 100 (GPa) Dureté de Mohs
Diamant (Cd )a

Stishovite SiO2
b

suboxydes de Bore BnO
b

Carbure de Titane 
(khamrabaevite) TiCb

Moissanite SiC b

Corindon Al2O3
a

Topaze Al2[F2/SiO4]
a

Quartz SiO2
a

Zircone ZrO2
a

Rutile TiO2
a

75-100
33
30-59
28

26
21

10

9
8
7
6.5
6-6.5

Dû aux propriétés chimiques similaires de l’oxygène et de l’azote (molécule diatomique,

chimiquement neutre, sous forme de gaz dans les conditions normales de température et de 

pression (CNTP), qui participe aux réactions d’oxydoréduction), un nombre comparable de 

matériaux à bases d’azote devrait être connu. Cependant, ce n’est pas le cas, le plus 

probablement à cause de la présence de l’oxygène et de l’eau dans notre environnement. Une 

estimation récente par Zerr et al. [Zerr, 2006] indique qu’il existe trente fois plus de composés 

de l’oxygène connus que ceux de l’azote. C’est pourquoi nous pouvons considérer les nitrures 

comme une classe de matériaux dans laquelle nous sommes susceptibles d’obtenir de 

nouveaux composés intéressants. A la pression atmosphérique, quelques nitrures sont obtenus 
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en large quantité en utilisant des méthodes hautes températures excluant tout contact avec 

l’oxygène. On citera entre autres BN, Si3N4 ou les mononitrures de métaux de transition. 

Tandis que Si3N4 (phases hexagonales α et β) et les mononitrures de métaux de transition 

(TiN, ZrN, TaN) se sont révélés être durs et thermiquement stables, hex-BN, accessible à 1 

atm, est mou comme le graphite.

Comparativement aux nitrures (et même aux carbures), les oxydes présentent l’avantage 

d’avoir une stabilité thermique plus importante, mais une dureté plus faible, due à la nature 

des liaisons chimiques, plus ioniques, ce qui explique aussi leur caractère plutôt isolant. Ainsi,

le nombre d’électrons de valence impliqués dans les liaisons chimiques est souvent inférieur

dans les nitrures par rapport aux oxydes des mêmes métaux de transition. Par exemple, pour 

les éléments du groupe 4, nous avons présenté les mononitrures (TiN, ZrN et HfN), qui ont

un degré d’oxydation +3 alors qu’on obtient facilement des oxydes avec un degré d’oxydation 

+4 (TiO2, ZrO2 et HfO2). Nous verrons par la suite que le degré d’oxydation des métaux de 

transition dans les composés avec de l’azote peut être changé quand on applique une haute 

pression.

1.1.1 Les premiers matériaux durs obtenus à haute pression

Comme il était connu que le diamant se forme à l’intérieur de la Terre où de hautes pressions

(HP) et hautes températures (HT) règnent, il était évident d’essayer de synthétiser ce matériau 

à des conditions HP-HT. Les premières synthèses de ce matériau très dur ont été réalisées 

dans les années 1950 [Bundy, 1955]. Peu de temps après, le nitrure de bore cubique, avec une 

structure cristalline similaire à celle du diamant a été découvert. Le diamant (Cd) est composé 

uniquement de carbone, dans une structure cristalline cubique faces centrées avec un motif 

composé de deux atomes de carbone C(0,0,0) et C(¼,¼,¼) (soit 8 atomes par maille 

élémentaire). Une autre façon de décrire le diamant est de dire que 4 des 8 sites tétraédriques 

de la maille cubique faces centrées sont occupés. Les liaisons entre les atomes sont 

parfaitement covalentes, ce qui explique que ce matériau est le matériau le plus dur connu 

avec une dureté de Vickers comprise entre 78 et 99 GPa. Le nitrure de bore HP (c-BN) 

[Wentorf, 1957], dont la structure est similaire à celle du diamant, mais dont les liaisons entre 

atomes ne sont pas parfaitement covalentes, est le deuxième matériau le plus dur avec une 

dureté entre 39 et 69 GPa (voir le tableau 1.2 pour les différentes valeurs). Ce matériau reste 

cependant très intéressant car il présente une bonne résistance à l’usure sur métaux ferriques. 

Ces synthèses par voie HP-HT ont été suivies par l’exploitation industrielle de ces matériaux 
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[Bailey, 2000]. Puis, la méthode de CVD a été découverte pour Cd. Pour c-BN, l’obtention de 

couches minces se fait par dépôt physique en phase vapeur (PVD), dont le coût énergétique 

est bien plus important. Cependant, si les couches minces de Cd se déposent facilement et 

adhèrent bien à différents types de substrats, ce n’est pas le cas de c-BN, pour lequel il n’y a 

pas de possibilités de faire des couches minces adhérentes [Klages, 2000 ; Bewilogua et

Richter, 2000]. Pour les instruments de coupe de l’industrie, il faut donc utiliser des 

monocristaux, ou des pièces polycristallines densifiées à hautes températures et pressions, ce 

qui est coûteux. Ces raisons limitent l’utilisation du diamant et de c-BN dans et par 

l’industrie. C’est pourquoi les mononitrures de métaux de transition, en particulier TiN, sont 

utilisés aujourd’hui dans l’industrie des outils de coupe en revêtements résistants à l’usure,

même s’ils ont une dureté bien plus basse.

Les mononitrures de métaux de transition MN (M = Ti, Zr, Hf, Ta, Nb, V) sont formés par la

réaction chimique, à pression ambiante, entre un métal de transition et de l’azote en excès,

après chauffage : les liaisons chimiques sont de type métallique et se recouvrent, assurant une 

liaison forte entre les atomes. Les mononitrures ont, comme les carbures (TiC, WC), une 

énergie de cohésion du solide cristallin très haute. Les mononitrures des éléments du groupe 4 

cristallisent avec une structure de type NaCl et sont nommés δ-MN. La place des atomes 

d’azote dans le réseau cristallin correspond à un site interstitiel dans le sous-réseau 

métallique. Ils ont des propriétés de hautes résistances à la hausse de température, de dureté

(tableau 1.2) et sont souvent supraconducteurs (Tc est comprise entre 5.49 K pour δ-TiN et

~15 K pour δ-NbN, [Hulm, 1971]). Par rapport à d’autres mononitrures (ceux du groupe 6 

par exemple), la stabilité thermique de ces mononitrures est grande dans l’air (600°C, voir le 

tableau 1.2 et [Salamat, 2013]). Par rapport  aux mononitrures du groupe 5, ceux du groupe 4 

ont aussi l’avantage d’avoir une température de fusion élevée dans une atmosphère N2 (NbN

et TaN sont décomposés, avec libération d’azote, avant d’atteindre le point de fusion). Par 

exemple, HfN a la plus haute température de fusion à 3300 °C [Lengauer, 2000]. Il est 

intéressant de noter aussi que ces mononitrures servent dans des réactions de catalyse. Les

nitrures de métaux de transition des groupes 4 et 5 du tableau périodique des éléments sont 

présentés plus en détails par la suite (voir 1.1.3 et 1.1.4), le lecteur intéressé par les autres 

nitrures de métaux de transition pourra se référer à [Salamat, 2013].
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1.1.2 Nouveaux matériaux durs obtenus à HP

Dans les années 1980, des travaux théoriques ont prévu l’existence d’un nouveau matériau, β-

C3N4, d’une dureté supérieure ou égale à celle du diamant [Cohen, 1985 ; Sung, 1996]. 

Sa structure cristalline avait été basée sur celle d’un matériau déjà connu, β-Si3N4 ayant une

dureté élevée, Hv = 20 GPa, une haute ténacité et une stabilité thermique dans l’air 

exceptionnelle de 1400°C (tableau 1.2). Les premières synthèses de C3N4 ont été reportées 

pour des couches minces et des particules solides [Niu, 1993 ; Yu, 1994]. Dans de nombreux 

travaux, on a affirmé avoir synthétisé C3N4, solide ou en couche mince, mais dans tous les 

rapports, la quantité de produit était petite et celui-ci n’était pas pur (absence de synthèse 

d’une phase cristalline pure). De plus, aucune des synthèses mentionnées dans la littérature 

n’a été confirmée par des travaux indépendants. C’est pourquoi des doutes sur la stabilité 

thermodynamique et l’accessibilité d’une phase C3N4 avec une grande dureté sont apparus 

[DeVries, 1997 ; Matsumoto, 1999 ; Malkow, 2000].

En conséquence, les chercheurs se sont tournés vers d’autres matériaux en explorant le 

diagramme P-T des composés M-N, où M représente les éléments restants du groupe 14 du 

tableau périodique : Si, Ge et Sn. Avant 1999, les deux phases hexagonales, α- and β-M3N4,

étaient connus pour Si3N4 et Ge3N4 et l’existence de Sn3N4 n’était pas vérifiée. En effet, pour

Si3N4, on savait que les deux phases hexagonales étaient formées à des pressions égales ou

inférieures à 5 GPa et à de hautes températures [Zerr, 1999]. De plus, la stabilité des deux 

phases à hautes pressions et température ambiante (48 GPa pour α-Si3N4 et 28 GPa pour β-

Si3N4) était connue [Kruger, 1997 ; Zerr, 1999]. Cependant, le comportement des composés à 

hautes pressions (supérieure à 9 GPa) et hautes températures n’avait pas été étudié [Zerr, 

1999]. Le résultat de l’extension de la recherche aux hautes pressions et températures est la 

découverte de la phase haute pression (HP) du nitrure de silicium, suivie par la synthèse des 

nitrures de germanium, et d’étain ce qui a mis en évidence un nouveau groupe de matériaux 

intéressants [Zerr, 1999 ; Leinenweber, 1999 ; Serghiou, 1999 ; Scotti, 1999]. Ces nitrures 

possèdent une structure cubique, de type spinelle (figure 1.1) et sont nommés γ-M3N4. Au 

contraire des phases basses pressions  α- and β-M3N4 où tous les cations ont une coordinence

de 4 (i.e. le nombre de plus proches voisins anioniques) et où le polyèdre de coordination est

tétraédrique, les cations dans la structure spinelle occupent deux types de sites : octaédrique 

pour les 2/3 des atomes M (coordinence de 6) et tétraédrique pour le tiers restant [Zerr, 1999].
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Ce haut degré de coordinence résulte d’une bien plus grande densité et est une bonne 

indication que ces matériaux sont durs et possèdent des propriétés élastiques intéressantes.

Figure 1.1 : Structure cristalline de type spinelle, ici γ-Si3N4, avec en blanc Si et en noir N, le
paramètre de la maille cubique est a = 7.80Å. Les atomes de silicium appartiennent soit à des 
sites octaédriques soit à des sites tétraédriques [Zerr, 2006].

La première synthèse de γ-Si3N4 a été réalisée dans une cellule à enclume diamant chauffé par 

un laser. Un morceau de l’élément silicium enrobé dans de l’azote condensé réagit à hautes 

pressions 15-30 GPa et hautes températures 2200-2800K pour former une nouvelle phase. 

Aussi les phases cristallines basses pressions, α- et β-Si3N4, sont transformées en cette 

nouvelle phase à des conditions P-T similaires [Zerr, 1999]. L’étude par microscope 

électronique à transmission (TEM) et par analyse dispersive en énergie (EDX) ont montré que 

cette nouvelle phase avait le même rapport Si/N mais une structure cubique de type spinelle. 

La mesure de la densité de γ-Si3N4 donne 3.93 g/cm3, c’est 26% supérieur à celles des deux 

phases hexagonales. Par conséquent, on peut attendre de cette phase cubique des modules 

d’élasticité et une dureté supérieurs à ceux des phases hexagonales pour lesquelles ces 

paramètres possèdent pourtant des valeurs importantes (tableau 1.2). Dans la même année, les 

phases spinelles de Ge3N4 et Sn3N4 ont été découvertes indépendamment par d’autres équipes 

[Leinenweber, 1999 ; Scotti, 1999]. La découverte de cette famille de nitrures de structure 

spinelle a entraîné de nombreuses études sur leurs propriétés, aussi bien théoriques 

qu’expérimentales. 

Le matériau, γ-Si3N4, est métastable jusqu’à 1400°C dans l’air. Les premiers calculs du 

module d’élasticité isostatique donnent une valeur de B0 = 300 GPa, supérieure à celle de α- et

β-Si3N4 (229 et 250 GPa respectivement) et comparable à celle de SiO2-stishovite, considéré 

comme le troisième matériau le plus dur après le diamant et c-BN. Des mesures de l’équation 

d’état, P(V), (EoS) (volume de la maille en fonction de la pression, voir 1.3.2), réalisées par 

oct

tetr
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rayonnement synchrotron ont permis d’obtenir la valeur B0= 290(5) GPa [Zerr, 2002]. En 

général, l’indice 0, désigne dans ce travail les paramètres des matériaux denses aux CNTP.

Le nitrure de structure cubique spinelle γ-Si3N4 possède un module d’élasticité isostatique 

supérieur à celui de γ-Ge3N4 et très supérieur à celui de γ-Sn3N4 [Shemkunas, 2004] ainsi 

qu’une forte dureté et ténacité et une stabilité thermique dans l’air importante (tableau 1.2).

La stabilité thermique de γ-Ge3N4 est moins intéressante que celle de γ-Si3N4. Ce dernier est 

donc le plus intéressant des trois phases spinelles pour des applications dans l’industrie, de 

type outil de coupe, ou dans des céramiques. Ils pourraient être aussi importants pour leurs 

propriétés optoélectroniques. Il a en effet été prédit que ces nitrures spinelles ont une structure 

de bande avec un gap électronique direct [Mo, 1999 ; Byoko, 2013]. Byoko et al. ont mesuré 

par des expériences de spectroscopie d’émission de rayons X (XES) et de spectroscopie 

d'absorption de rayons X mous (XAS), l’énergie de la bande interdite Eg qui est 4.8, 3.5 et 1.6 

eV pour γ-Si3N4, γ-Ge3N4 et γ-Sn3N4 respectivement. Ces mesures sont ajoutées à des calculs 

théoriques sur la structure de la bande interdite ainsi que sur les énergies des excitons. Les 

énergies liantes des excitons sont importantes et de ce fait, une haute efficacité de 

transformation de l’énergie électrique en lumière peut être attendue. Les résultats ont aussi 

montré une large gamme continue de bande interdite pour ces trois composés et leurs 

solutions solides de type γ-(Si1-xGex)3N4 et γ-(Ge1-xSnx)3N4, recouvrant le spectre visible ainsi 

que les régions proches UV et IR. Ces propriétés font que ces composés sont appropriés pour 

des applications comme les diodes électroluminescentes (LED) en particulier pour l’éclairage 

dans un environnement exigeant. Les nitrures spinelles sont donc des matériaux 

multifonctionnels, qui peuvent être utilisés dans des applications structurelles ou 

fonctionnelles, et dans le cas de γ-Si3N4 dans l’air à des températures très élevées. 
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Tableau 1.2 : Valeurs de la dureté de Vickers et stabilité thermique dans l’air de divers 
matériaux, polycristallins et denses [Zerr, 2012 ; Shemkunas, 2004]

Matériaux Hv (GPa) Stabilité thermique dans l’air, 
°C

Cd

c-BN

α-Si3N4

β-Si3N4

γ-Si3N4

γ-Ge3N4

γ-Sn3N4

δ-TiN
δ-ZrN
δ-HfN
δ-TaN
δ-TiC

β-SiC

c- Zr3N4

η-Ta2N3

78-99
39-69

31
20
33-37
28
11

17-24
12-15
14-18
25-30
24-32

23

>30 (12 poreux) 

>24 (16 poreux) *

500-600
1100

1500
1500
1400
700
-

600
600
600
<650
600

1500

500

>550
* cette thèse (3.2)

1.1.3 Nitrures des éléments du groupe 4 du tableau périodique

Après la découverte des nitrures spinelles des éléments du groupe 14 et les rapports sur leurs 

intéressantes propriétés, il était logique d’essayer de synthétiser à hautes pression et 

températures de nouveaux nitrures d’éléments du groupe 4, qui possèdent eux aussi 4 

électrons de valence, répartis cette fois sur une couche électronique s et une d. Une vue 

d’ensemble de ces résultats, publiés dans la littérature, est présentée dans cette partie.

1.1.3.1 Les phases basse pression existantes

Comme nous l’avons dit, les mononitrures de matériaux de transition sont largement utilisés 

dans l’industrie pour leurs diverses propriétés : modules élastiques et dureté importants, 

température de fusion élevée, conducteurs, une grande stabilité thermique et chimique et leurs 

couleurs métalliques. Les couches minces, TiN et ZrN notamment, sont principalement 

déposés à basse température (<400°C) par pulvérisation cathodique magnétron ou par plasmas 

générés par un arc cathodique. Comme précédemment indiqué, ces mononitrures ont, pour le 
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cation, un état d’oxydation +3 alors que l’état +4 est permis. Ils cristallisent dans une structure 

cubique de type NaCl et sont nommés δ-MN. L’énergie de cohésion entre les deux éléments 

est très importante, ce qui fait d’eux des matériaux durs et réfractaires, bien que tous les 

électrons ne soient pas engagés dans les liaisons chimiques. La composition chimique de 

TiNx, HfNx et ZrNx peut varier pour la quantité d’azote de 0.5 < x < 1.1, ce qui modifie les 

propriétés physiques et chimiques. Lorsque le rapport N/M est supérieur à 1, on parlera de 

composés surstœchiométriques. Il est possible d’obtenir des couches minces des nitrures 

surstœchiométriques, mais les propriétés de ces couches minces sont moins intéressantes. 

La première phase avec les cations dans un état d’oxydation +4 est la phase orthorhombique 

o-Zr3N4, dont l’existence a été démontrée expérimentalement et étudiée par Juza et al. , puis 

par Lerch et al. [Juza, 1964 ; Lerch, 1996]. Cette phase se décompose à 1 atm en ZrN + 0.5 

N2 à des températures supérieures à 800°C [Lerch, 1996]. Ceci n’apparaît pas dans le 

diagramme de phase Zr-N pour lequel Kroll admet un écart de 727°C et/ou 10 GPa avec les 

résultats expérimentaux, sans avoir d’explications à proposer (figure 1.2).

Le calcul à T = 0 K et pression atmosphérique montre que o-Zr3N4 est la phase de plus basse 

énergie (figure 1.3) [Kroll, 2003]. Elle est stable probablement jusqu’à 6 GPa où le calcul 

théorique indique la transition de la phase orthorhombique à la phase cubique. 
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Figure 1.2 : Diagrammes de phase calculés [Kroll, 2003 et 2004] des composés chimiques 
binaires à base des éléments Zr-N et Hf-N respectivement à gauche et à droite, en fonction de 
la pression et de la température. Les carrés, pleins et vides, indiquent les conditions P-T dans 
lesquelles c-Zr3N4 a été synthétisé, les ronds, pleins et vides, représentent les conditions P-T
pour c-Hf3N4. Ce sont les points expérimentaux correspondant aux travaux de Zerr et al.
(symboles vides) et de Dzivenko (symboles pleins). Les lignes de points centrales indiquent 
l’équilibre (∆G = 0 kJ/mol) entre les phases où l’on passe du mononitrure à une phase de 
composition chimique M3N4. Les deux autres lignes indiquent l’incertitude sur cette transition 
(∆G = +0.5 kJ/mol et ∆G = -0.5 kJ/mol respectivement).
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Par comparaison, la phase o-Hf3N4 a été prédite théoriquement (figure 1.3) mais aucune 

synthèse n’a confirmé son existence expérimentalement [Kroll, 2003]. La transition de la 

phase orthorhombique à la phase cubique de Hf3N4 est calculée à 9 GPa à T = 0 K.

Ching et al. ont supposé, pour Zr3N4 à hautes pressions, une phase cubique de type spinelle, 

prévue par des considérations théoriques basées sur l’existence de la famille du type γ-Si3N4,

ou une structure de type NaCl ayant des défauts ordonnés, Zr3☐N4 [Ching, 2002a et 2002b].

Or, la phase o-Zr3N4 possède une masse volumique inférieure à celle de la phase Zr3N4 de 

structure spinelle, ce qui n’est pas en accord avec le principe de Le Chatelier (chapitre 1.2.2). 

Il a été montré par la suite que les phases Zr3☐N4 et γ-Zr3N4, n’ont pas un comportement 

énergétique favorable lors de la compression. En effet, lorsqu’on compare les enthalpies

relatives des phases cubiques Zr3☐N4 et γ-Zr3N4 avec celles des phases orthorhombique et

cubique de type Th3P4, on constate que, pour les deux premières, l’enthalpie relative 

augmente avec l’augmentation de la pression, (figure 1.3 et [Kroll, 2003 et 2004]).

1.1.3.2 c-Zr3N4 and c-Hf3N4

D’après les diagrammes de phases calculés théoriquement [Kroll 2004; Horvath-Bordon,

2006], on constate que, à la pression atmosphérique, pour Hf3N4 et Zr3N4, la phase 

orthorhombique est la phase de plus basse énergie à la différence de Ti3N4 où la phase de plus 

basse énergie a une structure de type CaTi2O4 (figure 1.3). Pour la composition Hf3N4, cinq 

phases théoriques ont à 1 atm, une énergie plus basse que la phase cubique Th3P4 (découverte 

expérimentalement à HP [Zerr, 2003], voir ci-après) : o-Hf3N4 est supposé être le composé le 

plus stable à P = 0 GPa, puis dans l’ordre, les phases spinelle, CaTi2O4, Yb3N4, Sr2Pb2O4 et

CaFe2O4 et enfin la phase Th3P4 [Kroll, 2004]. Plus récemment, une autre phase 

orthorhombique, Hf3N4, a été reportée par Salamat et al., mais n’est pas bien caractérisée 

[Salamat 2013]. Pour Zr3N4, trois phases ont été considérées en plus de la phase 

orthorhombique et la phase cubique Th3P4, mais aucune n’est plus favorable en énergie que 

cette dernière à pression supérieure à 6 GPa. A hautes pressions cependant, la phase de type 

Th3P4 est la plus favorable pour les nitrures de zirconium et d’hafnium.  

Pour obtenir le nitrure de titane avec une composition Ti3N4, d’autres voies de synthèse 

doivent être envisagées/imaginées car TiN, qui possède à la fois une chaleur de formation 

exothermique et une phase extrêmement dense, rend difficile une synthèse à partir des 

éléments ou à partir de TiN+N2. Salamat et al. (2013) reportent cependant l’existence d’une 
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phase amorphe Ti3N4 qui est utilisée dans des matériaux nanocomposites de type TiNx/a-

Ti3N4.

Figure 1.3 : Enthalpies relatives des différentes structures cristallines pour les composés 
Hf3N4 (à gauche), Zr3N4 (à droite) et Ti3N4 (en bas), à T = 0 K en fonction de la pression. La
phase Zr3N4 est la phase orthorhombique déjà connue pour Zr3N4, d’après [Kroll, 2004]. 

En 2003, Zerr et al. [Zerr, 2003] reportent la synthèse de deux nouveaux composés c-Zr3N4 et

c-Hf3N4 ayant une structure cristalline cubique, de type Th3P4 (figure 1.4), à des pressions 

situées entre 15.6 et 18 GPa et des températures entre 2500 et 3000 K. Ces nouveaux 

composés sont métastables aux CNTP. La synthèse se fait à partir des éléments métaux ou 

comme dans ce cas des mononitrures (ZrN et HfN), dans un excès d’azote condensé, placés

dans une cellule à enclumes de diamant et chauffés par laser (Laser heated diamond anvil 

cells, LH-DAC). Les synthèses dans les DAC ne sont donc pas limitées par l’existence d’un 

réactif de départ contenant de l’azote en quantité nécessaire, au contraire des synthèses en 

presse multi-enclumes. Le produit de la synthèse est obtenu en petites quantités (<10-3 mm3)

qui sont cependant suffisantes pour déterminer la structure cristalline, avoir une idée de la 

composition chimique et même mesurer certaines propriétés telles que le module d’élasticité 

isostatique à partir de l’équation d’état (chapitre 1.3.2).

Pour obtenir des quantités macroscopiques, une synthèse en presse multi-enclume (Multianvil 

Apparatus, MA, chapitre 2.1) a été réalisée avec une poudre nanocristalline n-M3N4+x comme 

précurseur. Il faut en effet un ratio N / M ≥ 4 / 3 pour obtenir c-Zr3N4 et c-Hf3N4 et cette 
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méthode s’est révélée particulièrement adaptée. En partant de dialkylamides de métaux :

Zr(NEt2)4 et Hf(NEt2)4, liquides, Li et al. ont obtenu des poudres nanocristallines : n-Zr3N4+x,

n -Hf3N4+x en suivant un cycle de chauffe (en moyenne 600°C) sous atmosphère contrôlée 

d’ammoniac pour éviter la présence de dioxygène ou d’eau [Li, 2005]. Ces réactions sont 

réalisées à pression atmosphérique. La réaction chimique se traduit ainsi :

M(NEt2)4 + 4 NH3 → M3N4 + HNEt2 où M = Zr, Hf

Cette méthode permet de limiter la contamination de l’échantillon par l’oxygène. Les poudres 

obtenues sont nanocristallines, avec une coordination des plus proches voisins similaire à une 

structure de type NaCl déformée rhomboédriquement et sont poreuses. Ces synthèses sont 

différentes des synthèses proposées par Lerch et al. [Lerch, 1996], qui utilisent ZrCl4 comme 

matériaux de départ et de plus hautes températures (850-950°C).

Au contraire de la synthèse par LH-DAC, la contamination par l’oxygène ne peut être 

complètement évitée dans une presse multi enclumes (chapitre 2.1). En synthétisant c-Zr3N4

dans une presse MA à P = 12 GPa et T = 1600°C, Dzivenko et al. [Dzivenko, 2007] ont 

obtenu une phase Zr2.86(N0.88O0.12)4 où l’oxygène se substitue à l’azote. Par contre, pour c-

Hf3N4, la structure de type Th3P4 n’accepte pas la substitution de N par O et il y a une 

contamination par la formation d’une seconde phase identifiée comme étant un oxyde ou un 

oxynitrure d’hafnium. Pour ces deux nitrures ayant une structure de type c-M3N4, M=Zr ou 

Hf, des travaux préliminaires [Dzivenko, 2010] ont depuis montré que la synthèse peut être 

réalisée à des pressions aussi basses que 7 GPa.

Pour le titane, cependant, cette phase cubique Th3P4, n’a pas été observée pour des pressions 

allant jusqu’à 25 GPa. Seuls des composés cubiques de type δ-TiNx (0.76 < x < 1.05) ont été 

obtenus. Les phases théoriques de type spinelle n’ont pas été observées jusqu’à maintenant.

Figure 1.4 : structure cristalline ( dI 34 ) de c-Zr3N4, en noir les atomes d’azote et en blanc les 
atomes de zirconium. La structure de c-Hf3N4 est identique.
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Due à la structure cristalline Th3P4, les cations, Zr et Hf respectivement, ont une coordinence 

de 8 et les anions N de 6, ce qui est supérieur à celle de structures cristallines déjà connues ou 

envisagées pour ces composés. La haute coordinence des atomes est la raison principale d’une 

haute densité du matériau. Les distances cation-anion dans c-M3N4 sont pour l’une supérieure  

et pour l’autre inférieure à celles de la phase δ-MN correspondante. Comme c’est le cas pour 

les phases de basse pression δ-MN, le paramètre de maille de c-Zr3N4 est supérieur à celui de 

c-Hf3N4 (voir aussi chapitre 3.3.2.2) Chacun de ces deux composés possèdent un spectre 

Raman, ils sont donc facilement reconnaissables par cette méthode expérimentale.

Tableau 1.3 : Paramètre du réseau cristallin, masse volumique et module d’élasticité 
isostatique de c-Zr3N4 et c-Hf3N4.

c-Zr3N4 c-Zr2.86(N0.88O0.12)4 c-Hf3N4

a0 (Å) 6.740(6) 6.7549 6.701(6)
ρ (g.cm-3) 7.159 13.058
B0 (GPa),

'

0
B

250 224, 4
219(13), 4,4

260
241(2), 4 *
227(7), 5.3(6)*

*[Dzivenko, 2006]

Pour c-Zr3N4, les propriétés élastiques ont aussi été étudiées par indentation combinée avec la 

mesure EoS [Dzivenko, 2007], et par mesures des ultrasons excités par laser [Zerr, 2010]. Ces 

mesures ont confirmé les valeurs hautes des modules élastiques avec B0 = 217(20) GPa 

(Tableau 1.3). L’absence d’analyse de la porosité n’a pas permis d’évaluer correctement la 

valeur de G0 à partir des données de nanoindentation dans le travail de Dzivenko et al.

[Dzivenko, 2007], mais les valeurs de B0 obtenues par la mesure EoS d’une part, et par la

mesure des ultrasons excités par laser combinée avec l’étude de la porosité du matériau

d’autre part, sont similaires (Tableau 1.3). Dzivenko et al. [Dzivenko, 2009], pour le matériau 

poreux, mesurent avec leurs expériences de nanoindentation Hn = 18 GPa. La mesure par 

indentation de Vickers du matériau donne une valeur de 12 GPa [Dzivenko, 2009] pour le 

matériau poreux et une valeur d’au moins 30 GPa est estimée pour le matériau dense. La 

ténacité KIc-if = 3.2 MPa.m1/2, est mesurée pour c-Zr3N4 poreux, ce qui laisse supposer une 

valeur plus importante dans le cas d’un échantillon dense.       
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Tableau 1.4 : Valeurs de la dureté des modules d’élasticité poreux et denses pour c-
Zr2.86(N0.88O0.12)4.

Dzivenko et al. (2007) 
EoS + nanoindentation

Zerr et al. (2010)
LU

Er (GPa) 224(16) (méthode O-P) 209a

B0 (GPa) 219(13) 217(20)
Ep (GPa) - 245(10)
νp - 0.20(3)
Gp (GPa) - 102(5)
Bp (GPa) - 136(13)
E0(GPa) 252 (limite basse) 394(24)
ν0 0.31 (limite haute) 0.20(4)
G0 (GPa) 96(13) (limite basse) 163(9)
Hn (GPa) 18 -

a Calculé d’après les données de l’article

Pour c-Hf3N4, l’existence de la seconde phase oxyde qui contamine le matériau est

probablement la raison pour laquelle il n’y a eu qu’un nombre limité d’expériences pour 

connaître les propriétés mécaniques.

Les propriétés électroniques de ces matériaux ont aussi été étudiées théoriquement et

expérimentalement. Les calculs théoriques basés sur la théorie de la fonctionnelle de la

densité (DFT), soit par l’approximation du gradient généralisé (GGA) soit par 

l’approximation de densité locale (LDA) ont montré que les matériaux c-M3N4 ont une bande

interdite quasi directe. La valeur de la bande interdite (Eg) est calculée entre 0.7 et 1.8 eV 

(tableau 1.5). De manière générale, les résultats pour les propriétés électroniques des 

matériaux ont tendance à être surestimés quand les calculs sont réalisés par GGA en 

comparaison avec LDA. Les expériences de rayons X mous ont montré que Eg = 1.6 eV et 

Eg = 1.8 eV pour c-Zr3N4 et c-Hf3N4 respectivement [Yablonskikh, 2013]. Les deux matériaux 

ont de petites valeurs de l’énergie de la bande interdite et sont semi-conducteurs et leurs

propriétés sont similaires à un des meilleurs matériaux optoélectroniques et  photovoltaïques 

GaAs. c-Zr3N4 et c-Hf3N4 sont donc de sérieux candidats pour fabriquer des diodes lasers ou 

LED se substituant à celles en GaAs dans le réseau des fibres optiques [Yablonskikh, 2013]. 

Comparé à GaAs, les matériaux c-M3N4 sont potentiellement plus intéressants car plus stables

mécaniquement et thermiquement et non cancérigènes. De plus, les éléments Zr et N sont plus 

courants dans la nature et le composé est chimiquement inerte et neutre pour l’environnement 

au contraire de GaAs. En conclusion, c-Zr3N4 et c-Hf3N4 sont des matériaux multi 

fonctionnels, notamment c-Zr3N4 qui existe aussi sous forme de couches minces [Chhowalla, 

2005].
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Tableau 1.5 : Valeurs de la bande interdite de c-Zr3N4 et c-Hf3N4 [Yablonskikh, 2013].
Eg (eV) c-Zr3N4 c-Hf3N4

LDA 0.7 1.1
GGA 1.1 1.8
Spectroscopie de rayons X 
mous

1.6 1.8

Chhowalla et al. [Chhowalla, 2005] ont réalisé les premiers dépôts de couches minces de c-

Zr3N4 par un arc cathodique filtré modifié utilisant seulement deux éléments. La synthèse est 

faite en deux étapes. Dans l’étape préliminaire, le gaz d’azote introduit par un orifice dans la 

cathode en zirconium est utilisé pour former une couche ZrN à la surface (empoisonnée) de 

celle-ci. Dans la deuxième étape qui est le dépôt, la décharge de l’arc sur la surface 

empoisonnée de la cathode crée le plasma contenant les ions N+, Zr+ et ZrN+ (mais aucun ions

N2
++) avec une distribution énergie-ion étroite. L’exclusion des macro particules et des atomes 

non ionisés est assurée par filtrage magnétique. Tout ceci permet le dépôt de films ayant une 

couche uniforme à l’échelle atomique, et donc de haute qualité. Cette synthèse, à une énergie 

optimale comprise entre 100 et 200 eV, permet donc d’obtenir des revêtements adhérents de 

c-Zr3N4. Par rapport à la synthèse en MA, ce procédé de dépôt permet d’obtenir une large 

surface de ce nitrure dont l’épaisseur est suffisante pour de nombreuses applications dans

l’industrie. L’emploi de ce matériau pour protéger les outils servant à découper les alliages 

ferreux est démontré (figure 1.5) car il est résistant à l’usure et à l’oxydation. D’autres 

méthodes de dépôt ont aussi été reportées mais la cristallinité du produit était limitée. La

possibilité d’obtenir des couches minces d’un matériau dur et résistant à l’usure ainsi que ses 

propriétés électroniques et élastiques expliquent la grande importance de c-Zr3N4 comme 

matériau multifonctionnel avec un grand potentiel d’applications industrielles. 

Figure 1.5 : Les résultats des tests de fraisage de trois fraises à bout à cannelure de 8 mm, 
faites en carbure fritté sans protection (uncoated), protégé par un revêtement de TiN (TiN 
coated) qui est couramment utilisé dans l’industrie et enfin protégé par un revêtement c-Zr3N4

(c-Zr3N4 coated). Dans l’insert, l’usure de ces différents outils en fonction de la longueur de 
coupe dans un acier à faible teneur en carbone (d’après [Chhowalla, 2005]). 
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1.1.4 Nitrures des éléments du groupe 5 du tableau périodique

1.1.4.1 Les phases existantes

Les métaux du groupe 5 permettent un état d’oxydation maximal de +5 mais sont obtenus 

typiquement à un état d’oxydation +3 lors d’une synthèse à hautes températures et pression 

atmosphérique, en présence d’azote en excès. Comme pour les nitrures du groupe 4, les

mononitrures de V et Nb cristallisent, à pression atmosphérique, dans une structure cubique 

de type NaCl et sont nommés des phases δ. Au contraire, TaN forme une structure 

hexagonale, identifiée comme ε-TaN [Brauer, 1954 ; Schonberg, 1954]. La non stœchiométrie 

n’est pas obtenue pour ε-TaN, mais est possible pour les systèmes  V-N et Nb-N, même si elle 

reste moins développée pour le moment par rapport à TiN par exemple [Ettmayer and 

Lengauer, 1991]. L’étude de ces mononitrures n’est pas autant développée que celle des

mononitrures du groupe 4. Il apparaît qu’ils possèdent des modules élastiques et des duretés 

similaires à ceux des mononitrures d’éléments du groupe 4 [Dzivenko, 2010]. Les 

applications de ces mononitrures dans l’industrie sont moins nombreuses, car les éléments (V, 

Nb, Ta) sont plus coûteux. C’est pourquoi des systèmes comprenant à la fois des éléments du 

groupe 4 et du groupe 5 ont aussi été envisagés [Kral, 1998]. 

D’après Ganin et al. [Ganin, 2004], on trouve à 1 atm de nombreux composés dans le système 

binaire Ta-N, pour un rapport N / Ta ≥1: deux différentes formes de mononitrure TaN (ε et θ,

phases hexagonales), Ta3N5 mais aussi Ta5N6 (tétragonale) et Ta4N5 (hexagonale) [Brauer, 

1954 ; Schonberg, 1954 ; Brauer, 1966 ; Gilles, 1968]. Une phase haute pression, appelé δ-

TaN ayant une structure NaCl, est aussi connue [Gatterer, 1975].

Les phases avec N / Ta >1 sont synthétisées par des méthodes non thermodynamiques par 

dépôt à basse pression telles que CVD et ALD (atomic layer deposition, procédé de dépôt de 

couches minces atomiques utilisant une suite de plusieurs gaz précurseurs) ou en utilisant de 

l’ammoniac sous forme de fluide supercritique comme réactif [Ganin, 2004 ; Hovarth-

Bordon, 2006 ; Salamat, 2013]. D’après les calculs théoriques, à basses températures, la phase 

orthorhombique Ta3N5 est la plus favorable énergétiquement puis une phase cristalline de 

type U3Te5 (voir figure 1.6) en excès d’azote. Parmi tous ces composés du système Ta-N, 

Ta3N5 est le plus connu. Il est utilisé comme pigment orange/rouge et il a été mis en avant 

pour sa bande d’énergie interdite faible, 2.1 eV [Ettmayer and Lengauer, 1991]. Il a aussi été 

considéré comme un matériau catalyseur dans la séparation de l’eau utilisant la lumière 

solaire [Hitoki, 2002 ; Ma, 2012].
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Figure 1.6 : A : Diagramme de phase Pression-Température calculé par DFT [Kroll, 2007] 
pour Ta en excès d’azote, où deux composés, TaN et Ta3N5, sont pris en compte. Les lignes 
en pointillées indiquent des transformations de phase de ε-TaN vers θ-TaN vers 8 GPa et de la 
phase orthorhombique I vers la II à 9 GPa. La synthèse de Ta3N5-II (structure de type U3Te5)
à partir de TaN, avec N2 comme médium, est prédite, par exemple, à 3000K, entre 22 et 30 
GPa.
B : Diagramme de phase Pression-Température [Salamat, 2013] calculé pour Ta en excès 
d’azote, (les composés η-Ta2N3, Ta3N5-I et Ta3N5-II uniquement). Les points noirs indiquent 
les points expérimentaux de Friedrich et al. La ligne en pointillée correspond à la prise en 
compte, dans les calculs DFT, de l’évolution de la fugacité de N2 (voir 1.2.1) en fonction de 
l’augmentation de la pression et de la température, tel que proposé par Kroll et al. [Kroll, 
2005].

1.1.4.2 La phase η-Ta2N3

Le composé η-Ta2N3 a une structure cristalline orthorhombique de type U2S3, de groupe 

d’espace Pbnm (figure 1.7), a été pour la première fois synthétisé en utilisant une presse 

multi-enclumes [Zerr, 2009] (voir chapitre 3.2). Il se forme à des pressions de 11 à 20 GPa, 

pour des températures comprises entre 1773 K et 1973 K respectivement. Pour cette synthèse 

dans une presse MA, le matériau initial Ta3N5, dont la structure cristalline est 

orthorhombique, est obtenu par une réaction d’ammonolyse de Ta2O5 [Brauer, 1966 ; Funk, 

1964].

En utilisant une cellule à enclumes de diamant (DAC) chauffée par laser, le composé η-Ta2N3

est obtenu jusqu’à des pressions de 25 GPa, à partir du métal tantale, dans un excès d’azote 

condensé [Friedrich, 2010]. η-Ta2N3 est considéré comme le premier nitrure de métal de 

transition binaire  thermodynamiquement stable à HP-HT avec un ratio anion / cation 

supérieur à 4 / 3.

BA
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Figure 1.7 : Structure cristalline de η-Ta2N3, en noir les atomes d’azote et en gris ceux de 
tantale.

Une des caractéristiques importantes de ce matériau est qu’il forme à la fois des cristallites 

granulaires et des cristallites ayant une texture particulière : en forme d’aiguille (figure 1.8). 

Cette forme rappelle celle de β-Si3N4, matériau connu pour sa grande dureté et sa haute 

ténacité (chapitres 3.2.4 et 3.2.5). Une indication de la propriété de « self-healing » a été 

reconnue sur ce matériau : la surface originale du matériau, après la synthèse HP-HT, présente 

de nombreux pores ainsi que des nanopores, le plus probablement dû à la très grande dureté 

du matériau et à la présence d’azote fluide après la décomposition de TA3N5 en TA2N3. Après 

un polissage mécanique de la surface de l’échantillon, on constate la fermeture des plus petits 

pores. Ceci suggère une densification de la couche supérieure du matériau (chapitre 3.2.2), 

mais la profondeur de cette couche a seulement été estimée grossièrement. C’est sous le nom 

de « self-healing » (ou auto réparation) que cette propriété est désignée par la suite, bien que 

cela ne corresponde pas exactement à la définition. Une grande dureté de 16 GPa a été 

mesurée pour l’échantillon poreux synthétisé par Zerr et al. [Zerr, 2009].
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Figure 1.8 : Images MEB de cristaux de η-Ta2N3 (à gauche, [Zerr, 2009]) et de β-Si3N4 (à 
droite, provenant de Brevier Technische Keramik, (keramverband.de/brevier_dt/brevier.htm) 
qui montrent les similarités entre les cristallites des deux matériaux.

Outre une dureté importante, il est aussi supposé que ce matériau possède une grande ténacité, 

similaire à celle de β-Si3N4 et est potentiellement très intéressant. Ces caractéristiques 

physiques seront étudiées dans ce travail (chapitre 3.2). Les travaux de Friedrich et al.

[Friedrich, 2010] ont déterminé à partir de l’EoS, le module d’élasticité isostatique B0. Il est 

de 319(6) GPa (tableau 1.6). Des mesures par ultrasons excités par laser (LU) ont déterminé 

ce paramètre à 281(15) GPa [Zerr, 2012]. La différence de ~11% entre les valeurs obtenues 

par deux méthodes expérimentales s’explique notamment par une dispersion importante des 

mesures par DAC, due à la difficulté d’assigner correctement les pics de diffraction de rayons 

X à hautes pressions (chapitre 1.3.2). Les mesures LU ont aussi donné, pour le matériau 

dense, un module de cisaillement G0 = 123(2) GPa, ainsi qu’un module de Young E0 = 322(3) 

GPa et un coefficient de Poisson ν = 0.31(1). Des travaux théoriques [Orisakwe, 2012] ont 

calculé B0 = 375 GPa par la méthode LDA (local-density approximation) et B0 = 326 GPa par 

la méthode GGA (generalized gradient approximation). Orisakwe et al. obtiennent, par LDA, 

G0 = 181 GPa, E0 = 467 GPa et ν = 0.29. La stabilité d’une phase cristalline peut être évaluée

théoriquement avec le calcul des coefficients élastiques (cijkl voir ci-dessous partie 1.3.1). 

Pour η-Ta2N3, la méthode LDA donne, contrairement aux calculs par GGA, un accord avec 

les critères de stabilité des structures orthorhombiques. Autrement dit, le matériau est

théoriquement stable par LDA et instable par GGA et cela ne permet pas de conclure quant à 

la stabilité du matériau. Des calculs par GGA réalisés précédemment par Jiang et al. [Jiang, 

2009] suggèrent que la présence d’oxygène, se substituant à l’azote, permet de stabiliser le 

matériau. Ils prédisent aussi l’existence d’une phase tétragonale Ta2N3, pure, stable à pression 

et température ambiantes qui devient une phase orthorhombique, thermodynamiquement plus 

stable, à partir de 7.7 GPa.  Par comparaison avec des calculs théoriques faits sur des phases 
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η-Nb2N3 et η-V2N3 [Orisakwe, 2012], η-Ta2N3 est moins compressible, i.e. B0 est supérieur. 

Cependant, son module de cisaillement est inférieur à celui de η-V2N3 mais supérieur à celui 

de η-Nb2N3. Enfin, les auteurs [Orisakwe, 2012] prévoient que les trois nitrures du groupe 5 

des éléments, η-A2N3, sont ductiles, indiquant une meilleure ténacité de ceux-ci par rapport 

aux autres nitrures de métaux de transition, qui pourrait être liée à la nature des liaisons 

chimiques entre cations et anions. 

Tableau 1.6 : Valeurs de B0 et G0 obtenues expérimentalement et par calculs théoriques DFT 
(LDA et GGA) pour η-Ta2N3, dense et polycristallin

η-Ta2N3 est probablement un matériau multifonctionnel. L’étude expérimentale des propriétés 

électroniques de ce matériau reste à faire, mais les analyses théoriques ont montré que le

matériau possède une structure de bande directe et un comportement métallique [Jiang, 2009 ;

Orisakwe, 2012].

1.1.5 Les oxynitrures

On appelle oxynitrures les composés comportant comme anions à la fois de l’oxygène et de 

l’azote. Les oxynitrures sont connus depuis plus longtemps que les nitrures, par des synthèses 

partant des oxydes et en y introduisant de l’azote. L’utilisation de plusieurs espèces 

différentes de cations ou d’anions permet de créer de nouveaux composés ce qui pourrait 

améliorer leurs propriétés, comparées à celles des composants binaires parents déjà existants.

Dans les synthèses de nitrures, à pression atmosphérique, l’oxygène se substitue à l’azote si 

B0 (GPa) G0 (GPa) Méthode / 
Commentaires

Références

η-Ta2N3 281 (15)
319 (6)

123 (2) LU
EoS

Zerr, 2012
Friedrich, 2010

348 (9)
327
370-375
326-331
344
301

133
181
133
134
109

GGA
GGA
LDA
GGA
GGA
GGA

Friedrich, 2010
Jiang, 2009
Orisakwe, 2012
Orisakwe, 2012
Du, 2011
Zhang, 2013

Ta16N22O2 315-322 167-173 GGA, N est 
remplacé par O, 
phase plus stable 

Jiang, 2009

Ta8N11 313 197 GGA, lacune en N 
dans η-Ta2N3  pour
stabiliser la phase

Du, 2011
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l’oxygène est présent sous forme d’eau principalement (liaison chimique hydrogène faible) ou 

de dioxygène : l’apport d’oxygène lors de la synthèse doit donc être évité au maximum.

La formation d’oxynitrures permet de varier la quantité d’azote dans le composé et donc les

liaisons chimiques et les propriétés électroniques, car la présence d’azote augmente le 

caractère covalent des liaisons du composé [Tessier, 2009]. Dans certains nitrures, comme 

Ta3N5, l’introduction d’oxygène permet de varier la couleur du composé, utilisé comme 

pigment [Jansen, 1993, 1999 ; Orhan, 2002].

Après la découverte et le développement de γ-Si3N4, on a cherché à améliorer les qualités du 

matériau : une solution proposée est de remplacer une partie le silicium par de l'aluminium et 

l’azote par de l’oxygène. Le système SiO2-Al2O3-Si3N4-AlN a été étudié à partir des 

années 70, donnant lieu à une nouvelle famille de céramiques nommée SiAlONs. 

Aujourd’hui, les sialons, ((SixAl1-x)3(OyN1-y)4), sont largement utilisés dans l’industrie 

[Ekström, 1992 ; Chen, 2001 ; Riley, 2000 ; Zerr, 2002]. Pour les nitrures composés de Zr, Ta 

ou Hf, l’oxygène pourrait permettre d’obtenir soit des propriétés électroniques et mécaniques 

de nature intermédiaire entre l’oxyde et le nitrure correspondant, soit un comportement 

différent. L’idée est souvent de combiner des états d’oxydation hauts (O) et des matériaux 

denses (N). Il existe pour Zr et Hf des oxynitrures préparés à pression atmosphérique mais la 

possibilité et l’existence de composés par synthèse HP-HT est encore à développer. Par 

exemple, Locherer et al. présentent une phase basse pression Zr7O11N2 dont la structure 

cristalline est rhomboédrique et dont le module d’élasticité isostatique, B0= 254 GPa est 

similaire à celui de la phase ZrO2 (267 GPa) et supérieur à celui de la phase monoclinique 

ZrO2 (212 GPa) [Locherer, 2007 ; Lowther, 1999 ; Desgreniers, 1999]. De plus, pour c-Zr3N4,

il semble que l’oxygène se substitue à l’azote dans la phase cubique (voir ci-dessus). Pour c-

Hf3N4, au contraire, l’oxygène est rejeté du composé et une deuxième phase se forme lors de 

la synthèse par presse multi-enclumes (chapitre 3.3.3.3). Dans le cas du tantale, nous 

connaissons l’existence de TaON ayant une structure monoclinique [Brauer, 1965, 1966 ;

Buslaev, 1966, 1969]. Pour ce composé, une dureté de Vickers Hv de 16-17 GPa et une

ténacité de KIc = 3-4 MPa.m1/2 ont été indiquées [Matizamhuka, 2007]. Sa dureté est 

légèrement supérieure à celle de ZrO2, tétragonal (voir tableau 1.1), tandis que ses autres 

caractéristiques mécaniques sont similaires. Comme déjà mentionné ci-dessus, les oxynitrures 

ont donc souvent des bandes interdites qui rendent leur utilisation dans les applications 

électroniques intéressante. Récemment, il a été découvert qu’ils sont de bons photocatalyseurs 

[Tessier, 2009]. Ceci ouvre de nouvelles perspectives telles que la dépollution de l’eau et/ou 

de l’air par décomposition des molécules polluantes ou la séparation de l’eau par irradiation 
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de lumière visible [Takata, 2015]. En particulier, les oxynitrures de titane et de tantale sont 

très étudiés [Asahi, 2001 ; Zou, 2001 ; Hara, 2004 ; Hitoki, 2002 ; Ma, 2012]. Enfin, la phase

η-Ta2N3, précédemment décrite, contient en réalité une très petite quantité d’oxygène, la 

composition chimique exacte étant Ta1.94(N0.95O0.05)3. D’après Jiang et al. [Jiang, 2009], c’est 

cet ajout d’oxygène qui permet de stabiliser la phase à basse pression. Il propose donc 

l’existence d’une phase Ta16N22O2 plus stable. La limite haute de la substitution de l’oxygène 

tolérée par la structure U2S3 n’a pas été déterminée expérimentalement.

1.2 Chimie des matériaux à hautes pressions

1.2.1 Dépendance en pression de l’activité de l’azote et oxydation

Les résultats décrits ci-dessus peuvent être résumés ainsi : les métaux de transition sont, dans 

les composés avec de l’azote formés à des pressions atmosphériques, bien souvent dans un 

état d’oxydation moindre (+3 au lieu de +4 pour les mononitrures du groupe 4, +3 au lieu de 

+5 pour ceux du groupe 5), ce qui conduit à des composés ayant des électrons de valence non 

utilisés dans les liaisons chimiques. L’explication typique que l’on trouve dans la littérature

est que la molécule de diazote gazeux est très stable et relativement peu réactive par rapport à 

l’oxygène ou aux halogènes. Dans la molécule de diazote, les deux atomes d’azote sont 

triplement liés (enthalpie de la liaison : 946 kJ.mol-1), le potentiel d’ionisation de cette 

molécule est haut (1505 kJ.mol-1). Par comparaison, l’énergie de la liaison du dioxygène est 

(498 kJ.mol-1) et son potentiel est 1165 kJ.mol-1 et pour les halogènes (F2, Cl2, Br2 et I2), le 

potentiel d’ionisation est compris entre 151 à 243 kJ.mol-1.

Les mononitrures qui se forment dans une atmosphère d’azote à basse pression ont une 

tendance à être réfractaire dans une atmosphère inerte ou dans le vide. Cependant, les nitrures 

ont tendance à réagir avec la vapeur d’eau ou l’oxygène à hautes températures, autour de 

600°C (tableau 1.2).

La pression change le comportement chimique des éléments, ils sont plus réactifs. Tandis que 

N2 est chimiquement passif à pression atmosphérique, son activité chimique à haute pression 

augmente. Dans l’équation d’état du système, avec la présence d’un gaz, la pression est 

remplacée par une pression effective, appelée la fugacité du gaz (f), reliée à la pression par 

f = P⋅γ. Si pour un gaz idéal, nous avons γ = 1, la dépendance en pression de γ est mal connue

expérimentalement. On retiendra qu’à P = 2 GPa et T = 2000 K, la pression effective est 20 

fois supérieure à la pression réelle de N2 [Kroll, 2007]. 
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C’est pourquoi la haute pression en N2 permet d’entrer dans les régions P-T de la stabilité 

thermodynamique des nitrures dont le ratio N / M surpasse significativement l’unité. La faible

vitesse cinétique de la transition réversible à basse température permet de plus facilement

récupérer les produits HP-HT synthétisés [Hovarth-Bordon, 2006].

1.2.2 Principe de Le Chatelier

Les synthèses réalisées à HP-HT sont de deux types : 

- Soit nous avons une transition de phase, par exemple le passage d’une phase 

orthorhombique à la phase cubique pour Zr3N4, Hf3N4

- Soit nous avons un nouveau produit ayant une composition différente de celle du composé 

initial.

Dans les deux cas, la transformation est possible seulement si le principe de Le Chatelier est 

satisfait :“Tout système en équilibre chimique stable soumis à l’influence d’une cause 

extérieure qui tend à faire varier soit sa température, soit sa condensation (pression, 

concentration, nombre de molécules dans l’unité de volume) dans sa totalité ou seulement 

dans quelques-unes de ses parties, ne peut éprouver que des modifications intérieures, qui, si 

elles se produisaient seules, amèneraient un changement de température ou de condensation 

de signe contraire à celui résultant de la cause extérieure.”

Dans une forme plus générale, Atkins, en 1998, a redéfini ainsi le principe de Le Chatelier :

“A system at equilibrium, when subjected to a disturbance, responds in a way that tends to 

minimize the effect of the disturbance”.

Dans le cas d’une transformation causée par la compression (à hautes pressions), le principe 

de Le Chatelier impose une diminution du volume du système participant à la transformation. 

Par système, nous considérons un état final (à hautes pressions) et un état initial (à basses 

pressions) qui contiennent le même nombre d’atome de chaque type (chapitre 3.3.3.2). Par 

exemple, dans le cas de la synthèse de c-Z3N4 (l’état final), l’état initial est  (3⋅ZrN+0.5⋅N2).

En conséquence, dans nos expériences sur la synthèse de M7N9 (partie 3.3) qui apparaît à des 

pressions intermédiaires entre le champ de stabilité des mononitrures et des nitrures dans 

l’état d’oxydation le plus haut possible M3N4, la masse volumique de notre produit (dans un 

excès d’azote) doit être comparée avec celle des deux composés à des pressions plus basses et 

plus hautes que leur pression de formation. Plus précisément, il faut comparer des systèmes 

équivalents, la même quantité de chaque élément dans un excès d’azote, soit les systèmes 

(21⋅ZrN + 3.5⋅N2), où ZrN est le composé formé à basse pression, et 7⋅c-Zr3N4, où c-Zr3N4 est
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le composé formé à plus haute pression. Pour notre composé, nous utilisons le système 

(3⋅Zr7N9 + 0.5⋅N2). Nous le voyons sur la figure 1.9, le système répond à une diminution du 

volume en cherchant un état où l’énergie est la plus favorable.  

Le second terme que nous utilisons dans le présent travail est la métastabilité d’un matériau 

qui est un état stable cinétiquement, moins stable que l’état thermodynamique stable du 

système mais ayant (à basses températures) une durée de vie très importante, rendant le retour 

à l’état stable très lent voire impossible. Les phases présentées et étudiées dans le présent 

travail (chapitre 3) sont métastables. Ce qui pourrait être expliqué qualitativement comme 

suit : L’état dans lequel est le système est un état stable (minimum d’énergie) à la pression de 

la synthèse. Lorsque la pression diminue, il faut donc que le matériau dépasse une certaine 

quantité d’énergie pour retourner dans l’état stable (énergie d’activation de la réaction). A

température ambiante, la quantité d'énergie n'est pas suffisante pour retourner dans l'état

stable, le matériau formé à HP-HT peut donc être récupéré aux CNTP.

Figure 1.9 : États d’un système : en noir, l’état stable du système à1 atm (ici 21.ZrN + 3.5.N2),
et en gris et en blanc, deux états métastables du système, qui deviennent successivement 
stable lorsqu'on augmente la pression. Le graphique montre l’énergie interne en fonction du 
volume pour les 3 systèmes. Les courbes correspondent à l’équation d’état de chaque système. 
Les droites correspondent aux pressions des transitions de phase. La flèche indique le sens de 
la réaction pour retourner à l’état stable. La transition est empêchée cinétiquement à
température ambiante.
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1.3  Modules élastiques, Dureté et Ténacité des matériaux

Connaître le comportement du matériau sous l’effet d’une charge permet notamment d’utiliser 

le matériau approprié pour des composants/éléments structuraux, pour des outils d’usinage ou 

pour protéger et isoler différentes parties d’une construction. Tous les corps solides ont, dans 

une certaine mesure, la capacité de se déformer de manière élastique. Cette propriété, décrite 

par les modules élastiques est nécessaire pour faire le meilleur choix possible du matériau qui 

sera utilisé dans une construction précise. Tant que le matériau reprend son apparence 

originale (forme et dimensions) lorsqu’il n’est plus soumis à des contraintes, on parle de 

déformation élastique. Au contraire, si le matériau est déformé de manière irréversible, on

parle de comportement plastique, ce qui peut être décrit par la valeur de la limite d’élasticité 

ou la dureté. Un cas particulier de changement irréversible de la forme est la propagation 

d’une fissure dans le matériau qui peut être décrit par la valeur de la ténacité. Les modules 

élastiques ainsi que la dureté et la ténacité dépendent de l’état de l’échantillon et de la façon 

de le fabriquer ce qui inclut la formation des pores, la texture cristallographique, la présence 

d’impuretés ou les défauts internes. 

1.3.1 Modules élastiques

La réponse réversible d’un matériau à l’action d’une force extérieure est décrite par ses 

modules élastiques. Lorsqu’un matériau subit une force ou plus précisément une contrainte (σ,

exprimée en N/m2) extérieure, il va se déformer : changement du volume ou de la forme. Par 

définition, la déformation est une grandeur sans dimension, mesurant le rapport entre le 

changement dans les distances avant et après la contrainte dans la direction i (∂ui) et la 

distance initiale dans la direction j, jiij xu ∂∂=ε . L’allongement relatif est δL
L
= α

i
α

j
ε
ij

ij
∑ où

αi sont les cosinus directeurs de la direction dans laquelle on mesure la déformation et où εij

est le tenseur de déformation défini plus bas. Pour obtenir le module de Young, par exemple, 

on applique une traction dans la direction i et on observe la réponse du matériau dans cette 

même direction. De manière plus générale, on utilise le tenseur de déformation pour décrire 

les déformations subies par le matériau :
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Le tenseur de déformation est symétrique ( ijij εε = , avec i ≠ j et i, j = 1, 2, 3).

Les composantes de type iiii
xu ∂∂=ε décrivent des déformations suivant la normale aux axes 

(1, 2, 3) respectivement et les composantes ( )( )ijjiij xuxu ∂∂+∂∂= 21ε sont des 

déformations de cisaillement. La trace du tenseur est un invariant qui exprime la variation de 

volume du système (ou déformation volumique) :

VV∆=++
332211
εεε (1.2)

La loi de Hooke suppose un effet linéaire de l’application d’une force sur un corps. Cette loi 

se généralise pour les petites déformations, sous forme tensorielle :

klijkl
kl

ij c εσ ∑= (1.3)

avec σij une composante du tenseur des contraintes définissant l’état de sollicitation en chaque 

point du corps déformé et cijkl les coefficients élastiques d’un matériau anisotrope quelconque 

comme par exemple, les monocristaux. Il existe 21 coefficients élastiques indépendants que 

nous exprimons, durant cette thèse, comme pour les autres modules élastiques en GPa. 

Dans le cas d’un corps homogène et isotrope, l’équation (1.3) devient :
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avec B et G les modules d’élasticité isostatique et de cisaillement du matériau isotrope 

respectivement. Ils sont définis par iiii
Bεσ 3= et jiG ijij ≠= ,εσ 2 . Or, les composantes 

diagonales du tenseur des contraintes sont reliées à la pression exercée sur le système par la 

formule ∑−=
ii

P σ
3

1
. On peut donc écrire que

V

V
BP
∆

−= , avec B la constante décrivant la 

résistance du matériau à un changement de volume sous pression. Cette expression est une 

équation d’état à température constante (partie 1.3.3). Le module de cisaillement G décrit 

uniquement les déformations dues au cisaillement, ou glissement, i.e. un changement de 

forme du corps solide tandis que le volume reste constant (la trace du tenseur de déformation 

est nulle). Le module de Young E et le coefficient de Poisson υ, sont deux autres modules 

décrivant les propriétés élastiques d’un solide isotrope. En reprenant la loi de Hooke, 
i

i
E

ε

σ
=

est la réponse uniaxiale à une déformation par traction. Le coefficient de Poisson, exprimé par

ν = −ε
j
ε
i avec (i , décrit la contraction du corps dans les autres directions par rapport à

la direction de tension. Dans le modèle simple d’une poutre (parallélépipède rectangle), si on 
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étire celle-ci dans une direction parallèle à sa longueur, l’allongement de la poutre permettra 

d’obtenir le module de Young et la contraction subie par l’épaisseur de la poutre (soit dans sa 

largeur et dans sa hauteur, les deux autres directions perpendiculaires à la longueur de la 

poutre) fournira le coefficient de Poisson de la poutre.

Pour nos matériaux, que nous considérons comme des matériaux homogènes et isotropes,

nous utilisons dans ce travail les deux couples de modules d’élasticité indépendants (E, ν) et 

(B,G) qui sont reliés par les formules (nommées (2.2) par la suite) :

( )ν+
=
12

E
G et ( )ν213 −

=
E

B

1.3.2 Mesure des modules élastiques

En général, le module d’élasticité isostatique et le module de cisaillement changent avec 

l’augmentation de la pression. Il y a différents moyens d’obtenir les modules d’élasticité et 

leur dépendance en pression. Principalement, on peut utiliser le comportement uniaxial pour 

déterminer E et ν, la spectroscopie Brillouin, la mesure de l’équation d’état V(P) ou

l’expérimentation par ultrasons excités par laser pour déterminer B. Les mesures sont 

généralement (et originellement) faites sur un monocristal, mais elles ont été dérivées et

adaptées aux matériaux polycristallins [Hashin, 1961 ; Hashin and Shtrikman, 1961 ; Watt, 

1976] Dans la plupart des cas, quand ces techniques sont appliquées à des corps 

polycristallins, les valeurs des modules obtenues sont influencées par la texture 

cristallographique et les imperfections telles que les pores et les mélanges de différentes 

phases. Cependant, il existe une méthode où l’influence des imperfections peut être exclue. A 

savoir, quand la diffraction de rayons X (DRX) est utilisée pour mesurer les paramètres de 

maille de la phase cristalline et évaluer le volume si la structure est connue. Dans ce cas, la

masse volumique idéale du matériau examiné est directement reliée aux paramètres de mailles 

du cristal et est indépendante de la microstructure et de la porosité, mais découle

effectivement de la température et de la pression. En compressant l’échantillon dans une 

DAC, nous pouvons mesurer le changement de la maille avec la pression et, de là, déterminer 

l’équation d’état (equation of state, EoS) V(P), puis déduire le module d’élasticité isostatique 

aux CNTP, B0, et sa dépendance en pression, B0′. Le fait que la technique de mesures de 

l’EoS dans une DAC en utilisant la diffraction de rayons X ne nécessite qu’une petite quantité 

d’échantillon peut être ici un avantage, notamment par rapport aux autres techniques. Mesurer 

le changement de volume pour une large gamme de pressions permet d’obtenir B0 et B0’ par 
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interpolation de l’équation de Birch-Murnaghan, valable jusqu’à de très hautes pressions 

[Murnaghan 1944; Birch 1947, 1978]. 
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L’équation d’état de Birch-Murnaghann, développée au 3ème ordre, est utilisée ici car de 

nombreuses études ont montré sa validité pour la majorité des matériaux. Il est connu dans la 

littérature pour un grand nombre de matériaux que '

0
B est assimilé à 4. C’est valide pour la 

plupart des matériaux examinés durant cette thèse, c’est pourquoi  pour les nitrures 

synthétisés à hautes pressions, nous avons aussi supposé que 4
0
=

'
B .

Mais, cette méthode de mesure de l’équation d’état présente deux désavantages : la difficulté 

d’identifier la structure à partir des différentes lignes de diffraction de rayons X si 

l’échantillon est inconnu (une phase HP, par exemple) ou si la symétrie cristalline du matériau 

examiné est basse. Dans le premier cas, on peut utiliser des analogues structuraux pour 

identifier la structure cristalline du matériau, mais la texture cristallographique du matériau, la 

qualité du diffractogramme et la possibilité d’avoir synthétisé plusieurs phases dont les pics se 

chevauchent, compliquent la résolution. Dans le second cas, il est difficile de suivre les pics 

de diffractions de rayons X quand la pression augmente. Pour η-Ta2N3, ayant une structure 

orthorhombique où les paramètres de mailles a et b sont similaires, indexer et suivre 

correctement l’évolution des pics sous compression peut être plus difficile. Les pics peuvent 

en effet ne plus être distinguables l’un de l’autre ou, comme le précise Friedrich on peut avoir 

des « cross over » et obtenir b>a à hautes pressions, si initialement a>b [Friedrich, 2010]. 

Finalement, on doit garder à l’esprit que la validité de l’équation de Birch-Murnaghan est 

limitée par la condition que la différence du volume spécifique entre les valeurs à la pression 

atmosphérique et à la pression maximale de l’expérience doit rester inférieure à 30% [Jeanloz, 

1988 ; Hama and Suito, 1996; Holzapfel, 1996 ; Singh, 2005]. Pour des matériaux 

céramiques, cette valeur de compression n’est typiquement pas atteinte dans ces expériences.   

Pour les matériaux avec une densité d’électrons de valence importante et une structure 

cristalline rigide, il est attendu de hauts modules B et G. Les matériaux à haute densité 

d’électrons covalents, composés d’éléments légers ou les matériaux partiellement covalents 

(borures, carbures, nitrures et oxydes de métaux de transitions) avec un réseau cristallin rigide 

dû aux cations avec un haut nombre de coordination sont dans ce cas. Comme nous le verrons
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dans la partie suivante, si ces deux modules sont élevés, il est probable que le matériau soit 

dur.

1.3.3 Dureté et ténacité 

La dureté des matériaux est une propriété physique qui décrit la capacité d’un matériau à 

résister à une déformation plastique. La définition et la mesure de cette propriété ne sont pas 

simples. Une des définitions les plus utilisées est de Szymanski and Szymanski [Szymanski 

and Szymanski, 1989] dans laquelle la dureté est “the resistance offered by a given material 

to external mechanical action endeavouring to scratch, abrade, indent or in any other way 

permanently affect its surface”. Différentes méthodes ont été développées pour mesurer la 

dureté d’un matériau, par conséquent plusieurs échelles existent pour cette propriété. 

L’échelle de Mohs, la plus ancienne, utilise la capacité d’un matériau à rayer un autre 

matériau pour mesurer la dureté. Ainsi, le diamant est le matériau le plus dur (10 sur l’échelle 

de Mohs) et les autres matériaux sont classés en fonction. Cette échelle est non linéaire et ne 

permet qu’une comparaison. D’autres échelles, basées sur des méthodes d’indentations ont été 

développées : Brinell, Knoops, Vickers ou nanoindentation. Ces méthodes définissent la 

dureté comme le rapport de la charge appliquée par l’indenteur sur la surface de l’indentation 

résiduelle (empreinte après indentation) faite dans l’échantillon. Elles différent 

essentiellement par la forme et le choix du matériau utilisé pour l’indenteur. Dans le présent 

travail, l’indentation de Vickers et la nanoindentation sont utilisées. Les deux méthodes 

utilisent des indenteurs en diamant (Cd : Hv = 78-99 GPa). Lorsque la charge appliquée est 

inférieure ou égale à 2 N, on parle de microdureté [Zerr, 2012]. Si la charge est supérieure à

2N (et jusqu’à 30 kN), on parle de dureté (domaine macroscopique). Pour la nanodureté, la

norme ISO 14577-1 considère que la profondeur de pénétration dans le matériau doit être

inférieure à 200 nm. Aux plus petites charges, on peut observer un effet de la taille de 

l’indentation (chapitre 2.4.2.2). Dans le tableau 1.2, les duretés sont données pour des charges 

supérieures ou égales à 5 N. La définition d’un matériau ultra-dur est que sa dureté est 

comparable à celle du diamant. On peut aussi définir ces matériaux par le fait que la dureté est 

supérieure à 40 GPa puisque la probabilité d’obtenir un matériau aussi dur que le diamant est 

très faible. Un matériau dont la dureté est supérieure à 15 GPa est considéré comme dur [Zerr, 

2012].

Un bon critère pour savoir si un matériau sera dur est d’utiliser le module de cisaillement G0.

En effet, la dureté augmente de manière presque proportionnelle avec l’augmentation de G0
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[Gilman, 1968 ; Gerk, 1977 ; Teter, 1998 ; Zerr and Riedel, 2000]. De fait, les tests de 

nanoindentation montrent d’abord le comportement élastique du matériau avant que la 

déformation ne devienne plastique et irréversible (chapitre 2.4.1). De manière similaire, 

lorsque la limite élastique établie par le module de cisaillement est dépassée, la forme du  

matériau est définitivement transformée [Kelly and Macmillan, 1986 ; Hertzberg, 1996].

Ce critère reste cependant informel : la proportionnalité entre les deux grandeurs est plutôt 

une “zone” dans laquelle le matériau doit se trouver (figure 1.10). La connaissance du module 

de cisaillement permet donc de se faire une idée de la dureté du matériau. Pour le module 

d’élasticité isostatique B0, on peut constater la même tendance. Cependant, si ce critère 

fonctionne pour la plupart des cas, on constate qu’ils existent des exceptions pour certains 

composés, tel que Os, qui possède une faible dureté (4 GPa) mais un module de cisaillement 

important (~230 GPa) et un module d’élasticité isostatique (410 GPa) proche de celui du 

diamant (442 GPa) [Pantea, 2009]. De manière générale, si les deux modules sont importants, 

c’est une bonne indication que le matériau est dur, même très dur. Comparé aux phases 

préparées aux CNTP, les matériaux synthétisés HP-HT ont des structures plus denses (et de ce 

fait, on observe souvent un nombre de coordination des atomes constituant le composé plus 

grand) ainsi qu’une structure cristalline de plus grande symétrie. C’est pourquoi on peut 

s’attendre à obtenir des matériaux rigides et durs après synthèse HP-HT. Plus le matériau 

possède des liaisons proches de liaisons covalentes et un volume molaire bas, plus la dureté 

du matériau est importante.          

Figure 1.10 : D’après [Dzivenko, 2009], la dureté en fonction du module de cisaillement : la
zone grise correspond aux données résumées de Teter [Teter, 1998], les cercles blancs au 
diamant superdur et au nitrure de bore cubique, les cercles noirs à l’osmium [Cynn, 2002] et à 
des matériaux très durs : γ-Si3N4 [Zerr, 1999] et RuO2 [Leger, 2001]. Les losanges blancs sont 
les composés c-Zr3N4 [Zerr, 2003] et η-Ta2N3 [Zerr, 2009], matériaux plus récents et d’intérêt 
pour cette thèse.
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La ductilité d’un matériau est sa capacité à se déformer plastiquement, sans se rompre,

lorsque le matériau subit une traction ou une compression. Cette propriété est reliée à la 

résistance à la propagation d’un certain type de défaut : la fissure. Reliée qualitativement à la 

ductilité, la malléabilité décrit la capacité d’un matériau à se laisser couper. Le critère B0/G0

peut être utilisé comme une indication de l’étendue de la malléabilité d’un matériau. Pugh a 

suggéré d’utiliser ce paramètre pour les métaux et obtient par exemple 6.14 pour l’or, très 

malléable et seulement 1.74 pour l’iridium qui est un des métaux purs le moins malléable 

[Pugh, 1954]. Gandhi et al. étendent ce critère à des oxydes et à d’autres céramiques [Gandhi, 

1979]. On considère par la suite que si B0/G0 supérieur à 1.75, le matériau est considéré 

comme malléable, dans le cas contraire il est dit fragile [Pugh, 1954]. La majorité des métaux, 

en particulier s’ils cristallisent dans un réseau cubique, sont donc malléables. Les céramiques 

sont elles situées en dessous de cette valeur, de même que les métaux cristallisant dans une 

structure hexagonale, comme le rhénium. On notera que le diamant a une valeur de 0.83.    

La ténacité d’un matériau (KIc) est le paramètre quantifiant la capacité de celui-ci à résister à 

la propagation de la fissure. Par définition, la ténacité est γEK
Ic

2= [Griffith, 1970], avec E

le module d’Young et γ l’énergie spécifique de fissure, i.e. l’énergie mécanique dépensée 

pendant une extension infinitésimale de la fissure divisée par la superficie de la surface de 

fissure nouvellement créée. L’énergie spécifique est reliée à la force d’extension critique de la 

fissure [Turner, 1973 ; Marshall, 1973]. Il existe diverses méthodes pour mesurer la ténacité 

d’un matériau : mesures de la longueur des fissures après une indentation, méthode dite de la 

lame de rasoir (double cantilever test) qui consiste à séparer par une lame d’épaisseur 

spécifique les deux parties d’un matériau, l’obtention de fissures en courbant l’échantillon 

(surface cracks flexure, SCF) ou encore le test de Chevron (Chevron notch beam) où la fissure 

se propage à partir d’une encoche réalisée dans le matériau que l’on courbe [Morell, 2006]. 

Nous utilisons durant cette thèse la mesure de la ténacité par indentations (chapitres 2.4.1 et 

2.4.2). Ceci nous permet, sur de petits échantillons, de réaliser un certain nombre 

d’expériences pour augmenter notre statistique et assurer une certaine reproductibilité 

expérimentale. L’épaisseur des échantillons, bien que petite, est suffisante pour permettre de 

supposer que le matériau ne conserve pas de mémoire des empreintes après une abrasion

mécanique de la surface examinée. Enfin, cette méthode expérimentale ne nécessite pas 

d’avoir un échantillon dans une forme précise ce qui, pour des matériaux synthétisés à hautes 

pressions et de surcroît durs, serait difficilement mis en œuvre. Malgré tout, cette méthode, 
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comme nous le verrons par la suite, présente des désavantages, notamment l’état de la surface

(doit être lisse, sans traces de rayures, non rugueuse, voir chapitre 2.3), l’utilisation de 

plusieurs grandeurs expérimentales qui augmentent l’incertitude de la valeur finale et des 

coefficients de calibration empiriques.    

Les premières équations développées pour déterminer la ténacité à partir des longueurs des 

fissures obtenues après indentation de Vickers (chapitre 2.4.2)  sont appliquées pour des 

mesures faites avec des charges importantes et sur des monocristaux en bloc. Lorsque la 

mesure de la ténacité est faite par indentation (chapitres 2.4.1 et 2.4.2), les travaux d’Evans 

puis de Lawn [Evans, 1976 ; Lawn, 1980] ont permis de développer une équation générale :

2
3

2
1

c

P

H

E
AK

Ic 







= (1.6)

avec H la dureté de l’échantillon, c la distance entre le centre de l’indentation et le bout de la 

fissure, P la charge appliquée à l’échantillon et A un facteur géométrique. Cette formule a 

ensuite été adaptée et/ou modifiée pour correspondre aux couches minces ou à des solides 

polycristallins et aux différentes formes des indenteurs (Berkovich, cube corner (coin de 

cube), cône), mais n’est applicable que pour certains types de fissures [Schiffmann, 2010] 

(voir notamment la figure 2.17).       

1.4 Propos de cette thèse

Les travaux de cette thèse ont pour but de rechercher de nouveaux composés dans les 

systèmes binaires Zr-N et Hf-N, de les caractériser et d’étudier les propriétés mécaniques. Ces 

nouveaux composés n’ont pas été reportés jusqu’alors dans la littérature (figure 3.14). Ces 

nitrures de zirconium et d’hafnium sont synthétisés à des pressions inférieures à celles 

auxquelles les phases cubiques c-Zr3N4 et c-Hf3N4 apparaissent. De précédents travaux non 

publiés [Dzivenko, 2010, résumé de conférence] indiquent l’existence d’une nouvelle phase 

de zirconium, avec une structure monoclinique qui suggérerait une composition chimique de 

type M7N9. Dans ce travail, nous avons cherché à reproduire cette phase de nitrure de 

zirconium et à obtenir pour la première fois la phase équivalente dans le système Hf-N. Les 

composés obtenus par synthèse HP-HT à partir des poudres nanocristallines, n-Zr3N4+x et n -

Hf3N4+x respectivement, ont ensuite été analysés pour obtenir la composition chimique et la 

stœchiométrie M7N9 a été confirmée expérimentalement pour la première fois (chapitre 3.3.2). 

Les diagrammes de diffraction de rayons X (chapitre 2.2) ont permis de résoudre la structure 
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cristalline de ces nouveaux composés (chapitre 3.3.3). Nous avons mesuré les propriétés 

mécaniques de ces composés, pour un matériau poreux et dense. Pour déterminer les modules 

élastiques de Zr7N9 et Hf7N9, nous avons utilisé deux méthodes indépendantes, ultrasons 

excités par laser et nanoindentation. L’approche Hashin-Shtrikman a été utilisée pour obtenir 

les valeurs des modules élastiques pour les matériaux denses en utilisant les résultats 

expérimentaux des modules élastiques pour les matériaux poreux. La technique de 

nanoindentation a aussi permis de mesurer la dureté et d’estimer la ténacité. Nous avons alors 

comparé ces résultats avec ceux que nous avons obtenus par l’indentation de Vickers. Nous 

avons cherché à voir si la propriété de “self-healing” observée pour η-Ta2N3 était aussi 

présente dans ces nouveaux nitrures. 

Dans le but de comparer ces nouveaux matériaux avec d’autres déjà existants (chapitre 4), 

nous avons réalisé des mesures des propriétés mécaniques de c-Zr3N4 et de η-Ta2N3 pour

compléter les informations déjà présentes dans la littérature. En particulier, nous avons 

mesuré la nanodureté et le module d’Young d’un échantillon c-Zr3N4, dont les propriétés 

mécaniques étaient déjà parfaitement connues (mesures réalisées par ultrasons excités par 

laser, par mesure de l’équation d’état V(P) et par nanoindentation, voir ci-dessus, partie 1.3.3).  

Cette étude (chapitre 3.1) a pour but de valider l’utilisation de notre dispositif de 

nanoindentation, et la procédure pour calculer les modules élastiques pour l’échantillon 

poreux et dense en utilisant la valeur expérimentale obtenue pour le module d’Young réduit 

(Er) de l’échantillon poreux (chapitre 2.4.1) et en ne connaissant que le module d’élasticité 

isostatique B0.

Nous avons étudié les propriétés mécaniques d’un échantillon η-Ta2N3, déjà synthétisé, par 

des expériences de nanoindentation et d’indentation de Vickers. Comme nous l’avons 

précédemment présenté, les propriétés élastiques ont déjà été mesurées par EoS et par LU 

(chapitre 2.4.3). L’utilisation de la nanoindentation (chapitre 2.4.1) permet de valider que les 

deux méthodes, LU et nanoindentation, fournissent des résultats similaires (chapitre 3.2.3). 

De plus, la propriété de “self-healing” du matériau, précédemment reconnue, a été vérifiée et 

étudiée. En effet, aucun travail n’a été fait pour étudier si cet effet de surface avait des 

conséquences sur les propriétés mécaniques du matériau. Nos mesures de nanoindentations 

des propriétés mécaniques de η-Ta2N3, sur une surface polie mécaniquement, ce qui introduit 

une densification de la surface, ou sur la surface originale poreuse, permettent de reconnaître 

une différence entre les deux états. Comme la propriété de “self-healing” du matériau change 

la porosité visible de l’échantillon, une attention particulière a été portée à l’étude de la 

distribution de la porosité (chapitres 2.3.3, 3.2.2 et 3.3.2.3). Enfin, la mesure par indentation 
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de Vickers (chapitre 2.4.2) nous permet d’obtenir une valeur de la dureté qui peut être 

comparée à celles obtenues pour d’autres matériaux durs. Nous mesurons aussi la ténacité de 

cet échantillon de η-Ta2N3, qui est un matériau prometteur pour des applications industrielles

requérant une combinaison rare de hautes dureté et ténacité. Finalement, nous discutons les 

résultats obtenus pour les différents matériaux et nous les comparons entre eux (chapitre 4).
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Chapitre 2  M�thodes exp�rimentales  

 

Les nitrures de zirconium et dÕhafnium �tudi�s dans cette th�se ont �t� synth�tis�s � hautes 

pressions-hautes temp�ratures (HP-HT) � partir de mat�riaux riches en azote, obtenus 

ant�rieurement sous forme de poudres nanocristallines. Les synth�ses HP-HT ont �t� r�alis�es 

par compression statique et chauffage dans une presse multi-enclumes (mavo press, LP 1500-

1000/200) au laboratoire magmas et volcans de Clermont-Ferrand, sous la direction de 

Nathalie Bolfan-Casanova. Nous consid�rons comme haute pression, des pressions au dessus 

de 0.1 GPa et comme haute temp�rature, des temp�ratures de lÕordre de 500¡C et au-del�. La 

caract�risation des produits obtenus a �t� effectu�e par diffraction des rayons X issus d'un 

synchrotron, par microscopie �lectronique � balayage (MEB), par microsonde �lectronique et 

par spectroscopie Raman. Nous avons ensuite r�alis� des �tudes des propri�t�s m�caniques 

des mat�riaux par indentations (duret� de Vickers), nanoindentations et mesures ultrasoniques 

par excitation et d�tection par lasers (LU). Ces m�thodes exp�rimentales seront d�crites dans 

ce chapitre.  

2.1 Synth�se des �chantillons, sous presse multi-enclumes 

 

Les nitrures de m�taux de transition avec un rapport N/M significativement sup�rieur � lÕunit� 

ne sont pas disponibles dans le commerce, en particulier les poudres nanocristallines des 

nitrures de zirconium et dÕhafnium. CÕest la raison pour laquelle les poudres utilis�es durant 

cette th�se ont �t� synth�tis�es ant�rieurement en laboratoire, � haute temp�rature, par 

ammonolyse de dialkylamides de m�tal (plus pr�cis�ment, M(N(C2H5)2)4 avec M=Zr, Hf). 

Dans le cas des nitrures de zirconium et dÕhafnium, lÕammonolyse utilise des pr�curseurs 

(disponible dans le commerce) dans une synth�se relativement simple � mettre en Ïuvre [Li, 

2005 ; Dzivenko, 2009]. LÕ�quation de la r�action chimique est pr�sent�e ci-dessous : 

                           

Cette m�thode permet dÕobtenir des cations m�talliques dans le mat�riau de d�part dont lÕ�tat 

dÕoxydation est +4, comme pour les produits de la synth�se HP-HT, car les cations de 
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zirconium et dÕhafnium sont connect�s aux 4 anions dÕazote. Les poudres sont cependant 

produites en petite quantit�, cela est d� aux prix �lev�s des dialkamides de m�tal. La synth�se 

par ammonolyse des nitrures de zirconium et dÕhafnium a notamment �t� d�velopp�e par Li et 

al. et am�lior�e par Dzivenko et al. [Li, 2005 ; Dzivenko, 2009] ce qui a permis de diminuer 

la quantit� dÕoxyg�ne dans la nanopoudre finale, n-M3N4+x, et dÕaugmenter la quantit� dÕazote 

au dessus de la stÏchiom�trie, comme nous le voyons dans le tableau 2.1 pour les �chantillons 

Z2-Z4 notamment. Cette r�action dÕammonolyse est m�tastable et n�cessite des temp�ratures 

peu �lev�es pour r�aliser la synth�se, ce qui pr�vient la d�composition du produit, comme 

observ� par [Lerch, 1996].  

 
Tableau 2.1 : Composition chimique en pourcentage massique (wt%) en azote et en oxyg�ne 
des poudres nanocristallines M3N4 avec M=Zr, Hf, obtenues par [Li, 2005], et par [Dzivenko, 
2009]. Le reste de la poudre est soit Zr, soit Hf, suivant le nom de lÕ�chantillon.  

Nom de lÕ�chantillon N O 
Zr1a 
Hf1a 

16.05-16.61 
11.55 

0.52-1.42 
0.36 

Z1b1 
Z2-Z4 b2 
H1 b2 

16.72 
18.28-18.44 
10.9-11.1 

1.73 
0.53-0.67 
0.57-0.61 

Zr3N4 
c  

Hf3N4 
c 

16.99 
9.47 

0 
0 

a R�sultats des r�actions de synth�se r�alis�es par Li et al.
 

b R�sultats des r�actions r�alis�es par Dzivenko et al. : b1 synth�se r�alis�e dans les m�mes 
conditions que celles de Li et al. b2 synth�se r�alis�e apr�s avoir pr�alablement chauff� la 
verrerie utilis� pour lÕammonolyse pour diminuer la quantit� dÕoxyg�ne dans la poudre finale  
c valeurs th�oriques pour les compos�s stÏchiom�triques 
 
La synth�se sous presse MA est une r�action chimique sous conditions statiques, consistant � 

exercer une forte pression et une haute temp�rature sur lÕ�chantillon. Il existe diff�rents types 

dÕappareils pour obtenir des hautes pressions : les syst�mes piston-cylindre, les appareils de 

type belt, les cellules toro�dales, les presses multi-enclumes (multianvil apparatus, MA) et 

enfin les cellules � enclume de diamant. LÕavantage des presses MA est la possibilit� de 

synth�tiser, avec une large gamme de pression (jusquÕ� 25 GPa) et de temp�rature (jusquÕ� 

3000 K), un �chantillon de taille macroscopique, ainsi que dÕobtenir une distribution de la 

pression et de la temp�rature homog�ne dans lÕ�chantillon [Kawai, 1966 ; Ito, 2007].  

LÕutilisation des presses MA dans ce travail est de plus d� au fait que celles-ci sont les plus 

courantes pour les raisons expos�es ci-dessus, et donc facile dÕacc�s. Enfin, les synth�ses dans 

les presses MA n�cessitent un faible apport en mat�riau de d�part dont la quantit� est limit�e 

et la production ch�re. 
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2.1.1 Principe de lÕappareil Multi-enclumes 

 

La premi�re presse multi-enclumes (MAA) a �t� construite en 1958 par Hall [Hall, 1958]. 

Elle �tait compos�e de 4 enclumes triangulaires qui transf�rent la charge de 4 pistons dans le 

volume dÕun t�tra�dre fait de pyrophyllite servant � la transmission de la pression (figure 2.1). 

 
Figure 2.1 : Presse � enclumes t�tra�drique de Hall. Cet appareil a �t� utilis� par le groupe 
dÕAkimoto, lÕimage provient de lÕarticle [Ito, 2007]. 
 

Pour cette g�om�trie, on a cependant observ� une reproductibilit� des pressions moindre et 

une nouvelle g�n�ration de presse multi-enclumes bas�e sur une g�om�trie Ç 6-8 È a �t� 

d�velopp�e [Kawai, 1966]. Cette g�om�trie Ç 6-8 È est celle de la presse que nous avons 

utilis�e pour nos synth�ses. La charge uniaxiale de la presse est transf�r�e dans le volume de 

lÕ�chantillon en deux �tapes. La presse applique une charge sur deux enclumes, chacune 

dÕentre elles ayant la forme dÕun sommet de cube. Elles sont orient�es et align�es de telle 

mani�re quÕelles adaptent un objet cubique avec une haute pr�cision (figure 2.2). Par ce biais, 

une charge uniaxiale passe alors � travers les 6 faces des deux enclumes de la presse dans 

lÕassemblage cubique situ� entre elles. Celui-ci est compos� de 8 cubes en carbure de 

tungst�ne c�ment� (cubes WC) poss�dant chacun un angle tronqu�. Au centre de ces 8 cubes 

WC, un octa�dre est install�. Dans nos exp�riences, la troncature triangulaire, ayant la forme 

dÕune face de lÕocta�dre, a un c�t� de 11 mm de longueur (figure 2.3). Les cubes en carbure 

de tungst�ne c�ment� transf�rent la charge dans les 8 faces de lÕocta�dre (20mm) fabriqu� en 

oxyde de magn�sium et contenant lÕ�chantillon cylindrique  (figure 2.3). La pression, 

initialement unidirectionnelle est donc r�partie � travers les 6 surfaces des enclumes de la 

presse sur lÕassemblage contenant les 8 cubes formant le ÔgrandÕ cube, puis dans lÕocta�dre de 

mani�re continue. Le mat�riau des 8 cubes est le carbure de tungst�ne fritt� avec du cobalt. Ce 
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choix de mat�riau assure la rigidit� n�cessaire de lÕensemble, tout en lui conservant une 

certaine plasticit�, et r�duit aussi la fragilit� de lÕensemble. 

LÕavantage de cette g�om�trie 6-8 est donc de fournir une compression homog�ne et presque 

hydrostatique sur un �chantillon de taille macroscopique et pour ces raisons des pressions 

jusquÕ� 25 GPa sont atteignables. De plus, cette g�om�trie est bien plus stable, m�me quand 

lÕ�chantillon est chauff� � 3000 K, compar�e � celle de la presse t�tra�drique, et permet de 

g�n�rer des conditions P-T reproductibles dans les exp�riences suivantes, � la condition que 

toutes les parties utilis�es pour construire lÕassemblage gardent les m�mes tailles. 

 
Figure 2.2: Photographie de gauche : une vue g�n�rale de la presse multi-enclumes, LMV, 
Clermont-Ferrand. La fl�che indique le sens de la pression. (b) : sch�ma des deux enclumes 
de la presse [Ito, 2007]. Photographie de droite : la m�me presse, ouverte, on peut voir 
comment la partie basse de la presse a �t� con�ue pour recevoir le ÔgrandÕ cube. 
 

2.1.2 Pr�paration de lÕassemblage pour une synth�se HP-HT  

2.1.2.1 Pr�paration du second �tage de lÕenclume 

 

Comme nous lÕavons d�j� mentionn� ci-dessus, lÕ�chantillon ayant une forme cylindrique sera 

plac� dans la partie centrale de lÕocta�dre en c�ramique MgO, lui-m�me compress� entre les 8 

cubes WC tronqu�s. Cette g�om�trie permet une transmission homog�ne de la pression � 

lÕint�rieur de lÕ�chantillon. Outre lÕ�chantillon, lÕocta�dre contient un micro four semi 

conducteur en chromite LaCrO3, permettant de chauffer lÕensemble de lÕocta�dre. 

LÕ�chantillon est isol� du micro four par un cylindre en MgO. Les autres �l�ments de 
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lÕassemblage sont (de bas en haut dans la figure 2.3) : une �lectrode en molybd�ne, un isolant 

en MgO, puis (apr�s lÕ�chantillon) une partie isolante contenant le thermocouple et enfin une 

seconde pastille en Mo, laissant passer le thermocouple. Avant de les installer, toutes les 

parties en c�ramique ont �t� s�ch�es par chauffage � 1000¡C pendant 3h. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 2.3 : Coupe transversale de lÕocta�dre repr�sentant les �l�ments contenus � lÕint�rieur 
de celui-ci. Sur les deux photos : les cubes en carbure de tungst�ne, isol�s les uns des autres, 
en marron lÕisolant est du t�flon, en jaune lÕisolant est du carton. A gauche les troncatures 
sont visibles, � droite lÕocta�dre, repr�sent� en coupe au dessus, a �t� install�. 
 
La construction finale de lÕassemblage est telle que lÕunique contact entre les fils du 

thermocouple est fait � c�t� de lÕ�chantillon (elle exclue tout contact �lectrique apr�s, voir 

figure 2.3) et que la destruction des fils du thermocouple lorsquÕils sortent de lÕocta�dre en 

passant entre les cubes WC (pour �tre ensuite r�cup�r� entre les sommets cubiques de la 

presse MA) est emp�ch�e (tout du moins �vit�e au maximum). Sur chaque troncature 

correspondant avec une face de lÕocta�dre, on pose des joints en pyrophillite (milieu 

transmetteur isolant) qui permettent � la fois dÕ�viter un contact direct entre les cubes WC 

durs (ce qui pourrait causer leur d�faillance lors de la charge) et de remplir lÕespace entre les 

cubes pendant lÕapplication de la charge sur lÕassemblage. Ceci assure aussi lÕisolation 
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�lectrique de chaque cube par rapport � ses voisins, isolation renforc�e par lÕutilisation 

dÕisolant sur les faces internes des cubes WC et de plaque dÕ�poxy pour les faces ext�rieures 

des cubes WC (voir photos de la figure 2.3). Comme nous le voyons sur le sch�ma et les 

photos pr�sent�s dans la figure 2.3, le four en chromite dans lÕocta�dre (en jaune sur le 

sch�ma) est isol� �lectriquement du reste de lÕassemblage notamment de la capsule m�tallique 

de lÕ�chantillon et des fils du thermocouple. Les deux pastilles de molybd�ne assurent le 

passage du courant �lectrique dans le four. A lÕext�rieur de ce ÔgrandÕ cube form� des 8 cubes 

WC, on fixe 6 plaques dÕ�poxy qui lÕisolent des enclumes de la presse. Sur deux des plaques 

dÕ�poxy, au niveau des deux cubes WC dont les troncatures correspondent aux pastilles Mo 

en contact avec le four, on installe des �lectrodes en cuivre, � lÕoppos� lÕune de lÕautre. Le 

courant �lectrique circule dÕune �lectrode de cuivre � lÕautre, en passant par deux cubes WC 

oppos�s qui font face aux pastilles de molybd�ne. Ceci permet de faire circuler un courant 

�lectrique dans le four en chromite et donc de chauffer lÕ�chantillon � hautes pressions.  

 
Figure 2.4 : Photographie de lÕassemblage cubique, pr�t � �tre install� dans la presse MA. Sur 
la gauche de la face sup�rieure, on voit lÕ�lectrode de cuivre et � droite, sortant de lÕint�rieur 
de lÕassemblage, on distingue le fil W26Re du thermocouple, rep�r� par le num�ro 26 inscrit 
sur la face sup�rieure. 
 

2.1.2.2 Pr�paration de lÕ�chantillon  

 

Dans nos exp�riences, le mat�riau de d�part, la poudre nanocristalline (n-Zr3N4+x, n-Hf3N4+x), 

est compact� dans une capsule en platine dÕune longueur de 4 mm et de diam�tre 1 mm. La 

capsule est ferm�e en soudant pour le bas et en pliant les bords, apr�s lÕavoir rempli, pour le 

haut. La capsule en platine, qui ne r�agit pas avec lÕ�chantillon, est utilis�e pour limiter 

lÕapport dÕoxyg�ne, provenant des mat�riaux alentour, dans lÕ�chantillon. En effet, lÕisolant 

MgO et le four entourant la capsule contiennent de lÕoxyg�ne et lorsque lÕassemblage est 

chauff� (voir la figure 2.3), la diffusion de lÕoxyg�ne de ces parties de lÕassemblage vers la 

capsule et son int�rieur est favoris�e par la temp�rature. CÕest pourquoi dans nos exp�riences, 
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le syst�me nÕest pas chauff� pendant de longues p�riodes (pour nos exp�riences, 20 minutes 

de chauffage) dans le but dÕ�viter, ou au moins de r�duire, lÕoxydation et une possible 

formation de compos�s contaminants. Il a par exemple �t� report�, dans des exp�riences de 

synth�se similaires, que lÕoxyg�ne se substitue � lÕazote dans les compos�s � base de 

zirconium (existence de la phase c-Zr3(N1-yOy)4), mais forme une seconde phase oxyde dans 

le cas des compos�s � base dÕhafnium (phase Hf(NyO1-y)2).  

  

2.1.2.3 Thermocouple  

 

Le thermocouple utilis� dans nos travaux est constitu� de deux fils : W26Re et W5Re, soit des 

alliages de tungst�ne avec 26% et 5% de rh�nium, respectivement. DÕapr�s Asamato et al., ce 

thermocouple est non seulement adapt� � de hautes temp�ratures, jusquÕ� 3000¡C (la 

temp�rature de fusion �tant au dessus de ce point), mais est de plus stable m�caniquement 

[Asamoto, 1967] : ce r�sultat est corrobor� par un changement de moins de 2% des valeurs de 

la diff�rence de potentiel entre les deux fils mesur�es � tr�s hautes temp�rature pendant plus 

de 15 heures. Cependant, ils doivent �tre prot�g� de lÕoxyg�ne et de lÕeau � hautes 

temp�ratures. Connaissant les caract�ristiques du thermocouple � pression atmosph�rique, on 

peut calculer la temp�rature du syst�me. Durant cette th�se, nous nÕavons pas pris en compte 

la d�pendance en pression de la force �lectromotrice qui est pourtant connue pour �tre 

significative [Bundy, 1961 ; Nishihara, 2006].  

 

2.1.3 D�roulement de la synth�se HP-HT 

 

2.1.3.1 Synth�se 

 

Comme pr�cis� dans le chapitre 1, les hautes pressions permettent de synth�tiser de nouveaux 

mat�riaux c�ramiques, le plus souvent denses. A hautes pressions, les hautes temp�ratures 

aident � la synth�se des nitrures covalents puisquÕelles permettent de d�passer les barri�res 

cin�tiques et dÕacc�l�rer les transitions de phases ou les r�actions chimiques � des vitesses 

plus importantes. CÕest pourquoi nous avons besoin � la fois de hautes pressions et de hautes 

temp�ratures. De plus, le fait dÕutiliser une poudre nanocristalline comme mat�riau de d�part 

diminue les valeurs de pression et temp�rature lors la synth�se HP-HT. LÕassemblage avec 

lÕ�chantillon est install� dans la presse MA et on connecte le thermocouple pour mesurer la 
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temp�rature dans le syst�me, en v�rifiant que ces fils sont isol�s �lectriquement de la presse. 

Cette presse hydraulique permet de g�n�rer une charge maximale de 1500 tonnes. Pour 

chaque taille de troncatures des cubes WC, la calibration peut �tre �tablit en utilisant des 

transitions de phases connues [Walter, 1995 ; Ito, 2007] ce qui permet dÕobtenir lÕ�quivalence 

entre la pression de lÕhuile dans le v�rin et la pression voulue dans lÕ�chantillon. Une telle 

calibration donne pour chaque appareil un �talonnage unique, d�pendant notamment de la 

g�om�trie du v�rin de la presse. Ici, les 120 bars de pression dans le v�rin demand�s 

correspondent � la pression de 5 GPa voulue dans lÕ�chantillon, pour une troncature des cubes 

WC de 11mm.  
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Figure 2.5 : Profil dÕune exp�rience de synth�se HP-HT : la pression dans le v�rin de la presse 
appliqu�e en fonction du temps. Le point noir indique la p�riode de temps o� lÕ�chantillon a 
�t� chauff� � une temp�rature de 1500¡C. 
 
Le profil de pression dans le v�rin suivi durant lÕexp�rience est donn� par la figure 2.5. Il est 

le m�me pour les deux synth�ses pr�sent�es dans la partie 3.3 de cette th�se. La pression de 

5 GPa dans lÕ�chantillon (soit 120 bars de pression dans le v�rin) est maintenue pendant 3 

heures durant lesquelles on monte lÕ�chantillon � 1500¡C en 15 minutes (100¡C par minute 

environ). La temp�rature est maintenue pendant 20 minutes avant que le chauffage ne soit 

arr�t�. La diffusion dans les solides est plus lente � hautes pressions. LÕ�chantillon est ensuite 

ramen� � une pression normale en 12 heures. Ce temps est n�cessaire pour permettre de 

relaxer les contraintes dans les cubes en carbure de tungst�ne lentement et ainsi dÕ�viter de les 

casser.  

 

2.1.3.2 R�cup�ration de lÕ�chantillon 

 

 Lorsque la synth�se est termin�e, on sort lÕocta�dre MgO contenant lÕ�chantillon de 

lÕassemblage des cubes en carbure de tungst�ne. Pour ce faire, on d�fait lÕassemblage avec 
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pr�caution et se prot�geant les yeux car les cubes WC peuvent se fendre en produisant de 

petits d�bris, volant dans toutes les directions. On casse ensuite lÕocta�dre MgO avec 

pr�caution pour obtenir la capsule intacte.  

   

 
Figure 2.6 : Les capsules des exp�riences 148 et 149 contenant les produits de la synth�se 
r�alis�e � partir des poudres n-Zr3N4+x et n-Hf3N4+x, respectivement (chapitre 3.3), apr�s la 
synth�se, vu du dessus. La croix est lÕempreinte laiss�e par la jonction du thermocouple. 
 
Dans ce travail, les capsules r�cup�r�es apr�s la synth�se ont �t� mont�es dans un support 

cylindrique en molybd�ne ou en �poxy, avant polissage m�canique. Chaque support a ses 

avantages : le molybd�ne donne un support rigide � lÕ�chantillon, qui ne contribue pas aux 

mesures par nanoindentation. CÕest aussi un support conducteur, qui permet de ne pas d�poser 

une couche de carbone sur lÕ�chantillon pour r�aliser des observations de lÕ�chantillon par 

MEB, au contraire de lÕ�poxy. Cependant, pour des techniques sp�cifiques comme par 

exemple lÕEPMA (chapitre 2.2.4), il est n�cessaire dÕavoir un support dÕune taille et dÕune 

forme particuli�re ce qui peut �tre obtenu en utilisant des moules sp�ciaux que lÕon remplit 

avec de lÕ�poxy.  

 

2.2 Analyse et caract�risation des �chantillons 

 

Les �chantillons r�cup�r�s ont �t� analys�s par des techniques de caract�risations diverses qui 

permettent dÕobtenir des informations sur la structure cristalline, la composition chimique, la 

porosit� et la texture. La diffraction par rayons X nous permet de d�terminer la structure 

cristalline du produit synth�tis�. La diffusion Raman peut contribuer � la d�termination de la 

structure cristalline du mat�riau. Le microscope �lectronique � balayage (MEB) permet 

dÕ�tudier la texture, la surface du mat�riau et la porosit� avec une tr�s haute r�solution. Le 

MEB a aussi �t� utilis� pour examiner les empreintes des indentations apr�s les mesures. La 
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composition chimique est d�termin�e quantitativement par microsonde de Castaing. 
  

2.2.1 Diffraction des rayons X 

 
2.2.1.1 Dispositif exp�rimental 

 

La diffraction des rayons X (DRX) a �t� utilis�e pour d�terminer la structure cristalline de 

nouveaux compos�s obtenus dans ce travail. Le faisceau de rayons X utilis� dans nos mesures 

provient dÕun synchrotron. Le rayonnement synchrotron est produit dans des anneaux de 

stockage o� les particules charg�es (�lectrons ou positrons) circulent � des vitesses 

relativistes. Deux �l�ments essentiels sont pr�sents dans ces anneaux : des aimants de 

courbure et des ondulateurs. Les premiers produisent un champ magn�tique qui courbe la 

trajectoire des particules, assurant ainsi la production dÕun spectre continu de rayons X. Les 

seconds, ins�r�s entre les aimants de courbure, donnent une trajectoire sinuso�dale aux 

�lectrons. LÕoscillation des �lectrons augmente lÕintensit� du rayonnement �mis. Pour 

Petra III (synchrotron dÕHambourg, DESY), la source utilis�e durant cette th�se, lÕ�nergie des 

particules est de 6.84 GeV. Autour de ces anneaux, sont install�es de mani�re tangentielle des 

lignes de lumi�res. Nous avons utilis� la ligne 2.b (ligne longue sur la figure 2.8) situ�e 

derri�re lÕondulateur U23. Un ensemble de syst�mes de fentes, de miroirs et de cristaux 

monochromateurs permet de r�duire la taille du faisceau, de s�lectionner lÕ�nergie des 

photons et enfin de focaliser le faisceau pour quÕil mesure finalement  2!8 "m2. 

 
Figure 2.7 : Sch�ma de principe de la ligne de lumi�re 2 (a et b) de Petra III, provenant du site 
internet du synchrotron DESY (photon-science.desy.de/facilities/petra_iii) 
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La ligne de lumi�re 2.b, d�di�e aux exp�riences en conditions extr�mes, est ici utilis�e � la 

longueur dÕonde != 0.2893 �, � 10-4 � pr�s. La courte longueur dÕonde et lÕintensit� 

importante de cette ligne de lumi�re nous sont utiles car ils permettent de mesurer la DRX de 

nitrures contenant de lÕhafnium qui est un �l�ment chimique fortement absorbeur. 

Les morceaux dÕ�chantillons examin�s, dÕune taille inf�rieure � 50 "m, sont obtenus en 

cassant la surface de lÕ�chantillon. Ils sont plac�s dans un trou de diam�tre 100 "m dans une 

feuille m�tallique dÕ�paisseur 40-50 "m. Cela permet dÕassurer � la fois le bon alignement de 

lÕ�chantillon avec le faisceau de rayons X et la distance entre lÕ�chantillon et le d�tecteur plan 

� deux dimensions (PerkinElmer XRD 1621, taille des pixels : 200!200 "m2, 2048!2048 

pixels). Les mesures ont �t� r�alis�es pendant 20 � 60 secondes avec un balayage de 

lÕ�chantillon par rapport au faisceau et des oscillations de 5¡ maximum par rapport � lÕaxe 

vertical du montage pour augmenter la statistique. Le d�tecteur enregistre un clich� de 

diffraction du mat�riau qui est un ensemble de cercles concentriques dÕintensit� diff�rente 

d�fini par la structure cristalline de lÕ�chantillon. La distance choisie entre le d�tecteur et 

lÕ�chantillon (50 cm) est optimale pour obtenir un nombre de c�nes de diffraction suffisants 

pour d�terminer la structure cristalline.  

 

2.2.1.2 Analyse des diffractogrammes obtenus 

 

Les motifs de cercles de DRX obtenus par le d�tecteur sont int�gr�s en un diffractogramme � 

1D de type I(2") en utilisant le programme Fit 2D [Hammersley, 1996, 1997 et 1994]. La 

calibration des distances entre lÕ�chantillon et le d�tecteur est faite au d�but des mesures en 

utilisant CeO2 comme standard. Le diffractogramme de CeO2 nous permet dÕaffiner la valeur 

de la distance entre lÕ�chantillon et le d�tecteur, de corriger la valeur de lÕangle d'inclinaison 

(ÔtiltÕ), qui est lÕangle entre le faisceau et le plan du d�tecteur, la rotation du d�tecteur, soit 

lÕorientation de lÕaxe principale de la d�formation elliptique par rapport � la verticale, et ainsi 

dÕobtenir les coordonn�es (x,y) du centre du faisceau de rayons X sur le d�tecteur. Dans ce 

programme, les intensit�s sont aussi corrig�es pour la g�om�trie standardis�e appliqu�e dans 

les diffractom�tres de laboratoire. Les diffractogrammes DRX obtenus sont ensuite analys�s 

pour conna�tre la structure cristalline des mat�riaux. LÕaffinement de cette structure cristalline 

est r�alis� par la m�thode de Rietveld avec le programme Maud (voir partie 3.3).  
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2.2.2 Spectroscopie Raman 

 

La spectroscopie Raman  permet une analyse rapide et non destructive du mat�riau synth�tis�. 

Si le mat�riau est actif par la spectroscopie Raman, on peut alors comparer son spectre avec 

ceux de mat�riaux d�j� connus et v�rifier lÕexistence dÕune nouvelle phase. Elle est aussi 

utilis�e pour comprendre les propri�t�s de vibration des mol�cules et des cristaux. Cette 

technique est bas�e sur la dispersion in�lastique de la lumi�re. Lors de lÕinteraction entre la 

mati�re et la lumi�re, il y a un �change dÕ�nergie entre le photon incident et la mati�re, ce qui 

cr�� (d�calage Stockes) ou annihile (d�calage anti-Stockes) un phonon optique dans le cristal 

ou les mol�cules. Le d�calage de fr�quences observ� est caract�ristique de la structure de 

lÕ�chantillon �tudi� et de sa composition chimique, ind�pendant de la longueur dÕonde 

incidente. Une �tude plus pouss�e de la r�ponse dÕun monocristal du compos�, en le 

soumettant notamment � diff�rentes polarisations de la lumi�re, combin�e avec une analyse 

bas�e sur la th�orie des groupes permet dÕidentifier les vibrations mises en jeu lors de la 

mesure. 

Durant cette th�se, un laser He-Ne de longueur d'onde 632.9 nm a �t� utilis� pour exciter les 

phonons optiques au sein de nos diff�rents �chantillons. Les raies des spectres Raman sont 

mesur�es par lÕintensit� (en unit� arbitraire) de la r�ponse en fonction du d�calage dit Raman 

en cm-1 (par rapport � la raie dite �lastique de fr�quence �gale � celle du laser He-Ne). La 

collecte du signal diffus� par les �chantillons a �t� r�alis�e � l'aide d'un spectrom�tre Jobin 

Yvon HR800 �quip� dÕun d�tecteur CCD muni d'un refroidissement de type Pelletier. La 

r�solution spectrale du spectrom�tre est d'environ 1 cm-1. LÕobjectif utilis� est un objectif 

100x LWD, ce qui permet dÕexaminer des �chantillons avec une r�solution lat�rale de lÕordre 

du microm�tre. 

2.2.3 Microscope �lectronique � balayage (MEB) 

 

La microscopie �lectronique � balayage est employ�e dans ce travail pour observer la surface, 

la texture et la porosit� de lÕ�chantillon avec une haute r�solution. Deux appareils du LSPM 

ont �t� utilis�s : le MEB S440 (LEO, 1995), dont la r�solution lat�rale, pour le filament en 

tungst�ne utilis�, s'�tend jusque quelques 10 � 15 nm et le MEB FEG SUPRA 40VP (Zeiss, 

2007), dont la r�solution peut atteindre les 2 nm (lors de lÕutilisation � une tension de 3kV). 

Pour les mesures de taille des empreintes et des fissures dÕindentation Vickers et de 

nanoindentation, l'utilisation du MEB qui poss�de une meilleure r�solution a �t� pr�f�r�e. 
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LÕacc�l�ration du faisceau dÕ�lectrons permet, lorsque ceux-ci touchent la surface de 

lÕ�chantillon, dÕexciter les �lectrons de la surface de lÕ�chantillon. La production par 

lÕ�chantillon dÕ�lectrons secondaires, dÕ�nergie faible, rend possible lÕobtention dÕune image 

de la surface. Si diff�rents �l�ments ou diff�rents compos�s chimiques sont pr�sents sur un 

�chantillon, ceux-ci appara�tront avec une luminosit� diff�rente sur lÕimage MEB. Cette 

diff�rence de luminosit� entre diff�rentes zones de lÕ�chantillon peut donc constituer une 

preuve de lÕexistence de diff�rents compos�s chimiques dans lÕ�chantillon. Cette preuve doit 

cependant �tre corrobor�e par dÕautres exp�riences parce que cette diff�rence de luminosit� 

nÕest pas toujours caus�e par des compositions chimiques diff�rentes. En effet, lÕimage prise 

par MEB de la figure 2.9 apparait avec des grains de tailles et de luminosit�s diff�rentes, mais 

une analyse chimique faite sur diff�rents grains de ce mat�riau montre quÕil nÕexiste quÕune 

seule phase, #-TaN dont les grains ont une orientation cristalline diff�rente. R�aliser une �tude 

EBSD de lÕ�chantillon serait donc superflu. Pour les chercheurs travaillant tr�s r�guli�rement 

avec le MEB, cette observation peut para�tre triviale, mais ceci nÕest pas forc�ment �vident 

pour des chercheurs utilisant cette technique de mani�re plus ponctuelle, comme les chimistes 

par exemple.  

 
Figure 2.8 : Image MEB de la surface #-TaN, ayant une structure cristalline hexagonale, o� la 
diff�rence de luminosit� entre les grains indiquent que les cristaux sont orient�s suivant des 
plans (h,k,l) diff�rents, il nÕy a quÕune seule phase existante dans cet �chantillon. 
 

2.2.4 Microsonde de Castaing (EPMA) 

 

La microsonde de Castaing, ou microsonde �lectronique (electron probe microanalysis, 

EPMA), permet de conna�tre la composition chimique quantitative dÕun �chantillon en 

utilisant lÕ�mission caract�ristique du spectre fluorescent de rayons X. Ce syst�me est souvent 

coupl� � un MEB permettant ainsi de r�aliser une image de la surface de lÕ�chantillon et de 

choisir la position sur lÕ�chantillon pour lÕanalyse. Lorsque le faisceau dÕ�lectrons focalis� 
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(~1 "m de diam�tre) touche la surface de lÕ�chantillon, il excite les atomes composant 

lÕ�chantillon. Lors de la d�sexcitation de lÕatome, il y a �mission dÕun photon, dont la 

longueur dÕonde, caract�ristique de lÕatome �metteur, appartient au domaine des rayons X. 

Ceux-ci sont s�par�s et analys�s par dispersion des longueurs dÕonde sur plusieurs cristaux 

monochromateurs (Wavelength Dispersive Spectroscopy). Chaque spectrom�tre (cristal 

monochromateur et d�tecteur) est sp�cialis�, ne mesurant quÕun domaine dÕondes restreint. 

LÕappareil en compte g�n�ralement 4 diff�rents, permettant de mesurer lÕensemble du 

domaine spectral des rayons X. Le spectre obtenu pr�sente donc des pics dÕintensit� 

diff�rente, aux longueurs dÕonde caract�ristiques des �l�ments pr�sents dans lÕ�chantillon. 

LÕintensit� dÕun pic d�pend de la quantit� de lÕ�l�ment pr�sente dans lÕ�chantillon. 

Cependant, dÕautres facteurs sont � prendre en compte, comme par exemple, lÕexistence 

dÕ�lectrons r�trodiffus�s, lÕabsorption dÕune partie du rayonnement ou le fait que lÕ�mission 

de rayons X peut exciter dÕautres �l�ments, notamment les plus l�gers, entra�nant de la 

fluorescence et modifiant aussi le volume mesur�. De plus, pour les �l�ments les plus l�gers 

(Z<5), la d�tection est difficile et la pr�cision de la mesure beaucoup moins bonne. Pour 

�talonner lÕappareil, on utilise donc des mat�riaux standards avec une composition chimique 

connue et les m�mes �l�ments chimiques que ceux du mat�riau �tudi�. Les mat�riaux utilis�s 

comme calibres pour les mesures dans cette th�se sont le nitrure de bore et les oxydes des 

m�taux, ZrO2 et HfO2.  En comparant les intensit�s des raies dÕ�mission caract�ristiques de 

lÕ�chantillon et des standards utilis�s, on obtient la composition chimique de lÕ�chantillon, 

dÕabord le pourcentage massique, puis apr�s normalisation le pourcentage atomique de 

chaque �l�ment. Ceci nous donne le crit�re pour savoir si la qualit� de la mesure est bonne. En 

effet, si la somme des pourcentages massiques de tous les �l�ments chimiques pr�sents dans 

lÕ�chantillon d�vie fortement de la valeur 100 wt.%, la mesure est consid�r�e comme 

mauvaise. Dans le pr�sent travail, les mesures dont la d�viation est sup�rieure � 2 wt.% ne 

sont pas consid�r�es comme acceptable.  

2.3 Traitement de la surface et porosit� 

 

Pour les mesures des propri�t�s m�caniques r�alis�es dans cette th�se (LU et indentations, 

voir les chapitres 3.2.3, 3.3.5 et 3.3.6), il est important dÕavoir une surface dÕ�chantillon de 

bonne voire de haute qualit� (ASTM E3-80) : Il faut donc que la surface soit lisse, sans 

rugosit�, sans traces de rayures lorsquÕon observe lÕ�chantillon � lÕ�chelle de moins de 10 nm 
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et sans contamination (oxydation, restes de produit de polissage). Cet �tat de surface sÕobtient 

par polissage, notamment m�canique. 

   

2.3.1 Polissage m�canique 

 

Le polissage m�canique utilis� pour les �chantillons pr�sent�s dans cette th�se est r�alis� � 

partir de papier abrasif, i.e. de papier avec des particules abrasives qui vont permettre 

dÕenlever la surface de lÕ�chantillon (figure 2.9). Les papiers utilis�s sont en carbure de 

silicium, SiC et vont de 180 (gros grains) � 2400 (grain plus fins) grains par pouces au carr�. 

Le polissage se termine avec de la p�te de diamant, ayant une taille des grains de diamant de 3 

"m, 1 "m et finalement $ "m. LÕ�chantillon est ensuite nettoy� dans un bain � ultrasons. La 

surface obtenue est finalement observ�e par microscopie optique pour voir les �ventuelles 

traces de rayures avant dÕ�tre utilis�e.   

 
Figure 2.9 : Image MEB de lÕ�chantillon 148 (voir 3.3). Nous voyons ici de nombreuses 
traces de polissage m�canique induites par lÕutilisation dÕun papier abrasif SiC � gros grains. 

2.3.2 Traitement par faisceau dÕions Ar+ 

 

Le polissage m�canique peut provoquer des changements plastiques � la surface de 

lÕ�chantillon. Pour �tudier la surface dans son �tat originel, nous avons utilis� un traitement 

par faisceau dÕions Ar+. Ce traitement permet dÕ�liminer la couche superficielle (< 1 "m) et 

�ventuellement modifi�e par le polissage m�canique de la surface de lÕ�chantillon (chapitre 

3.2.3). Nous pouvons ainsi observer les pores que le polissage m�canique ferment d� � la 

propri�t� de Ç self-healing È observ�e pour certains mat�riaux (se r�f�rer aux parties 1.1.4.2 et 

3.2.2 par exemple). Apr�s avoir poli m�caniquement lÕ�chantillon � l'aide de la plus petite 
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valeur de la taille des grains de diamant ($ "m) de la p�te diamant�e, le traitement par 

faisceau dÕions Ar+ peut �tre effectu� � l'aide d'un appareil de d�capage ionique et de 

m�tallisation (PECS, GATAN 2003). Dans notre cas, lÕ�chantillon est plac� � un angle de 60-

70¡ par rapport au plan perpendiculaire au faisceau dÕions Ar+. Le faisceau dÕions Ar+ est 

envoy�, avec une �nergie typique de 4 keV, sur lÕ�chantillon qui subit une rotation pour 

obtenir un polissage le plus isotrope possible. Pour nos �chantillons, la dur�e du traitement est 

de 15 minutes environ.  

 

2.3.3 Porosit� et son influence sur les propri�t�s �lastiques 

 

Nous verrons dans la partie 2.4 que la connaissance de la porosit� du mat�riau peut avoir une 

importance cruciale, principalement pour les mesures LU et de nanoindentations. A cet �gard, 

le produit dÕune synth�se HP-HT peut �tre poreux pour plusieurs raisons. En effet, les grains 

des poudres utilis�es dans les synth�ses sont d�j� des mat�riaux durs (difficilement 

d�formables plastiquement). En cons�quence, chauffer lÕassemblage permettrait de diminuer 

ou dÕ�liminer la porosit� de lÕ�chantillon car les grains pourraient alors se d�former 

plastiquement. Pour ce faire, il est n�cessaire de chauffer durant un temps long, ce qui 

favorise lÕoxydation que nous voulons �viter. DÕapr�s la conjecture de Kelvin, la compacit� 

maximale du mat�riau de d�part (poudre), dans la capsule en platine, lorsque celle-ci est 

remplie et ferm�e, est de 74%. Lors de la compression uniforme dans la presse MA, il  nÕy a 

pas de compactage, ni de larges d�formations plastiques. La porosit� existante reste. Avant la 

synth�se, lÕazote est en exc�s dans le syst�me. Une partie de cet azote se retrouve donc sous 

forme fluide pendant la synth�se. La diminution du volume, due � la transition de phase (voir 

le principe de Le Chatelier pr�sent� dans la partie 1.2.2), peut, elle aussi, laisser des espaces 

entre ces grains, contenant le plus probablement lÕexc�s dÕazote sous forme fluide. Apr�s la 

d�compression, le fluide sÕ�chappe, formant des pores dans le mat�riau synth�tis�. 

Notre �tude de la porosit� comprend deux points : i) conna�tre le volume total occup� par les 

pores, p, (volume fraction porosity, VFP) ainsi que ii) la distribution de la porosit� d�crite par 

la fonction dÕautocorr�lation de distribution des pores (Pores Autocorrelation Function, PAF). 

La PAF permet de d�crire la g�om�trie des pores de mani�re statistique (forme et distribution 

dans le mat�riau). Pour calculer les VFP et PAF, on utilise les images MEB de la surface des 

�chantillons qui permettent l'observation de la porosit� et de la texture de lÕ�chantillon. 
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LÕutilisation de plusieurs images prisent � diff�rents endroits de lÕ�chantillon assure une 

meilleure statistique pour les deux grandeurs. 

 

2.3.3.1 Volume total occup� par les pores 

 

Pour calculer la VFP, nous utilisons un traitement dÕimages (imageJ ou Adobe Photoshop). 

LÕimage est d'abord transform�e en une image binaire (pixels noir ou blanc), comme nous le 

montrons dans la figure 2.10. Les pores apparaissant en noir et la mati�re en blanc. Le logiciel 

utilis� donne alors le pourcentage de pixels noir dans lÕimage, ce qui �quivaut � la valeur de la 

porosit�.   

 

   
Figure 2.10 : A gauche, lÕimage MEB de la surface du nouveau nitrure de zirconium 
(�chantillon 148), � droite, la m�me image en noir et blanc, utilis�e pour la mesure de la 
porosit�. LÕhistogramme indique une valeur de 12% de noir, ce qui signifie que  p=0.12. 
 

La fraction du volume occup� par les pores est calcul�e en effectuant le rapport du volume 

occup� par les pores sur le volume total de lÕ�chantillon. Le r�sultat, appel� p, est compris 

entre 0 (pas de pores) et 1, soit 0 # p <1. Ce r�sultat peut aussi �tre exprim� en pourcentage. 

La d�finition est plus souvent donn� comme suit : 

ech

m

ech

m

ech

m

L

L

S

S

V

V
p !=!=!= 111                        (2.1) 

V indique le volume, S la surface et L la longueur. LÕindice ech indique la grandeur totale 

pour lÕ�chantillon. LÕindice m indique la grandeur pour le mat�riau de lÕ�chantillon solide 

(absence de pores). LÕ�galit� entre les formules utilisant 3 grandeurs diff�rentes indique que 

la porosit� est r�partie de mani�re isotrope dans lÕ�chantillon Que lÕon cherche la valeur de p 

en utilisant le volume de lÕ�chantillon, lÕaire de la surface de lÕ�chantillon ou en tra�ant des 

lignes sur cette surface, la m�me valeur est obtenue. Dans le cadre de cette th�se, la m�thode 
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de calcul pr�sent�e ci-dessus utilise les images de la surface de lÕ�chantillon r�alis�es par 

MEB o� les pores apparaissent comme des zones noires. Lorsque la r�partition de la porosit� 

est plus complexe et/ou le contraste entre la porosit� et la mati�re de lÕ�chantillon est 

insuffisant, l'image est imprim�e et p est d�termin� manuellement. Pour ce faire, nous tra�ons 

une ligne sur lÕimage que nous mesurons. Nous mesurons aussi la longueur de lÕensemble des 

pores travers�s par cette ligne et obtenons ainsi p. Cette op�ration est r�p�t�e plusieurs fois 

avec des lignes trac�es diff�remment pour obtenir une moyenne. 

 
   
2.3.3.2 Fonction dÕautocorr�lation de la distribution des pores  

 

La fonction dÕautocorr�lation de la distribution des pores d�crit la g�om�trie de la r�partition 

de la porosit� dans lÕ�chantillon. Si la distribution des pores est isotrope (sym�trie sph�rique), 

nous pouvons appliquer lÕapproche Hashin-Shtrikman [Hashin, 1960 et 1961] pr�sent�e dans 

la partie suivante du pr�sent chapitre pour calculer les modules �lastiques dÕun mat�riau 

dense. Nous utilisons pour d�terminer la PAF un programme labview d�velopp� par 

S. Nikitin. Ce programme utilise une image binaire en noir et blanc comme celle de la figure 

2.10 � droite, obtenue � partir dÕune image MEB (figure 2.10, � gauche), pour analyser la 

porosit�. Le principe est de partir dÕun point de lÕimage, de d�terminer sÕil sÕagit du mat�riau 

ou dÕun pore. Si cÕest un pore, une carte binaire est �tablie avec 1 pour les pores et 0 pour le 

mat�riau. La position est ensuite d�cal�e dÕun pixel et la cartographie est ex�cut�e � nouveau 

si cette position correspond � un pore. Toutes les cartes obtenues sont additionn�es et nous 

obtenons finalement une fonction de distribution moyenne en 2D (figure 2.11). 

 

 
Figure 2.11 : R�sultat du calcul de PAF pour lÕimage de la figure 2.10 o� la couleur est 
utilis�e pour repr�senter lÕ�chelle de la probabilit� de trouver un pore. Nous observons que 
leur r�partition est isotrope.  
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2.3.3.3 Modules �lastiques des mat�riaux denses � partir des mesures pour des mat�riaux 

poreux en utilisant la PAF 

 

Les propri�t�s �lastiques dÕun solide isotrope (par exemple un mat�riau polycristallin sans 

texture) sont compl�tement d�crites par un couple de deux modules �lastiques ind�pendants 

(voir partie 1) : soit le couple module dÕYoung (E)  et coefficient de Poisson ($) ; soit le 

couple coefficient dÕ�lasticit� isostatique (B) et module de cisaillement (G). Les deux couples 

sont reli�s lÕun � lÕautre par les formules suivantes, d�j� pr�sent�es dans le chapitre 1.3.1 : 

  et    (2.2) 

Ind�pendamment de lÕ�tat du mat�riau (par exemple poreux ou non), les relations entre les 

modules sont les m�mes. Mais, les valeurs des modules �lastiques obtenues pour un mat�riau 

poreux (Gp, Ep et Bp) sont plus petites (pour le coefficient de Poisson, $p, voir la partie 2.4.2.3) 

et d�pendent de la masse volumique du mat�riau poreux,  avec p la valeur de 

la porosit�. 

Si la porosit� est sph�rique et isotrope (voir ci-dessus), nous pouvons appliquer lÕapproche  

dÕHashin-Shtrikman pour calculer les modules �lastiques pour un mat�riau dense (indice 0) � 

partir des valeurs obtenues pour lÕ�chantillon poreux en utilisant les formules suivantes  :  

 et   (2.3) 

LÕapproche dÕHashin-Shtrikman [Hashin, 1960 et 1961] est bas�e sur le principe variationnel 

appliqu� � la th�orie lin�aire de lÕ�lasticit� pour des mat�riaux isotropes et quasi homog�nes. 

On suppose les deux mat�riaux sph�riques, lÕun �tant inclut dans lÕautre. Suivant le sens de 

lÕinclusion, on obtient une valeur haute et une valeur basse des modules �lastiques de la 

construction. Lorsque lÕun des deux mat�riaux est le vide (pr�sence de pores), la valeur basse 

tend vers 0. LÕunique  valeur obtenue est donc la borne sup�rieure pour le mat�riau poreux 

�tudi�. Il faut cependant noter que cette approche est limit�e � des mat�riaux ayant une 

porosit� inf�rieure � 40% et que des solutions non lin�aires ont aussi �t� propos�es 

[Ramakrishnan, 1993 ; Arnold, 1996 ; Roberts, 2000 ; Pabst, 2006].  
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2.4. Propri�t�s m�caniques 

 

Durant cette th�se, nous avons examin� les propri�t�s m�caniques de nitrure de m�taux de 

transition, tels que %-Ta2N3 et les nouveaux compos�s de zirconium et dÕhafnium  synth�tis�s 

par nos soins. Nous avons en particulier d�termin� les modules �lastiques pour des 

�chantillons polycristallins isotropes et mesur� leur duret� et leur t�nacit�. 

Il existe plusieurs m�thodes exp�rimentales pour mesurer les modules �lastiques. Le module 

dÕ�lasticit� isostatique B, se mesure directement par la variation du volume lors de la 

compression. Un exemple sp�cifique est la mesure de lÕ�quation dÕ�tat V(P) en utilisant la 

DRX (chapitre 1). Par mesures des vitesses du son en utilisant des ultrasons ou encore la 

spectroscopie Brillouin, nous pouvons obtenir B et G. Durant ce travail, nous avons utilis� une 

m�thode particuli�re de mesures ultrasoniques sur la surface de lÕ�chantillon o� les ondes 

sonores sont excit�es et leurs arriv�es d�tect�es par lÕutilisation de lasers (voir 2.4.3). Nous 

avons aussi obtenu le module dÕYoung r�duit Er par mesure de nanoindentation (voir 2.4.1) et 

ainsi calculer les autres modules �lastiques en utilisant B0  provenant de nos mesures ou de la 

litt�rature. La duret� H et la t�nacit� K du mat�riau sont obtenues par nanoindentation (voir 

2.4.1) et indentation de Vickers (voir 2.4.2). Nous avons examin� ces diff�rentes propri�t�s en 

fonction de lÕ�tat de lÕ�chantillon (porosit�) et de sa surface, mais sur des mat�riaux ne 

contenant quÕune phase. En effet, la duret�, la t�nacit�, les modules �lastiques et la vitesse de 

propagation des ondes acoustiques sont d�pendants du mat�riau et de son �tat. Si plusieurs 

phases diff�rentes coexistent dans lÕ�chantillon, chacune contribue � sa r�ponse et, en 

cons�quence � la grandeur physique mesur�e. Pour d�duire la valeur de la grandeur physique 

qui nous int�resse, il faut donc conna�tre les proportions de chaque phase dans le mat�riau et 

les propri�t�s dÕau moins un des mat�riaux. Dans notre cas, la seconde phase pr�sente dans les 

�chantillons est la porosit� et, nous lÕavons vu dans la partie 2.3.3.3, cÕest un cas particulier de 

seconde phase. 

  

2.4.1 Nanoindentation   

 

La nanoindenation est une m�thode d�velopp�e r�cemment (ann�es 80, [Pethica, 1983 ; 

Oliver, 1992]) qui permet de mesurer la duret� et le module de Young r�duit (voir 2.4.1.2) sur 

des �chantillons de petites tailles. Elle consiste � appliquer une charge sur la surface dÕun 



  Chapitre 2 
  

63 

mat�riau � lÕaide dÕune pointe en diamant, ici de type Berkovich, et dÕ�tudier la r�ponse du 

mat�riau, la d�formation �lastique et plastique que cette charge entra�ne. La g�om�trie de la 

pointe Berkovich qui est une pyramide � 3 faces, pr�sente plusieurs avantages : une bonne 

qualit� lors de la production industriel et surtout une forme minimisant lÕinfluence de la 

friction. Ceci assure la production de plasticit� m�me � de faibles charges. LÕutilisation dÕune 

pointe Berkovich permet de r�aliser des indentations � lÕ�chelle des nanom�tres (i.e. une 

profondeur de p�n�tration inf�rieure ou �gale � 2000 nm). LÕaire de la surface projet�e de 

lÕempreinte varie alors de quelques nm2 aux "m2. G�n�ralement, si cette empreinte est 

significativement plus grande que la taille des cristaux de lÕ�chantillon polycristallin, on dit 

alors que la valeur moyenne de la duret� est ind�pendante de la taille de ces cristaux. 

Finalement, lÕaire de la surface projet�e de lÕempreinte obtenue par une pointe Berkovich est 

�gale � lÕaire de la surface projet�e de lÕempreinte obtenue par une pointe de Vickers. Pour la 

m�me profondeur de p�n�tration, nous pouvons donc comparer les deux mesures Hn et Hv. 

 

2.4.1.1 Principe de mesure par nanoindentation 

 

La nanoindentation mesure donc lÕ�volution de la profondeur de p�n�tration (h) dÕun 

indenteur (dans notre cas, une pointe Berkovich) dans un �chantillon en fonction de la charge 

appliqu�e � celui-ci. Une courbe typique est pr�sent�e dans la figure 2.12, a. Elle comporte 

deux parties : dans la premi�re, la charge est augment�e et la d�formation de lÕ�chantillon est 

�lastique puis aussi plastique. Dans la seconde, la charge est diminu�e et le d�placement est 

uniquement �lastique. Initialement, dans la m�thode d�velopp�e par Oliver-Pharr, la 

nanoduret� Hn et le module dÕYoung r�duit Er sont d�riv�s de la seconde partie de la courbe. 

Plus tard, une deuxi�me m�thode, dite Contact Stiffness Method (CSM), a apport� comme 

am�lioration de suivre lÕ�volution, durant la charge, des grandeurs mesur�es en fonction de h.  
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Figure 2.12 : (a) Courbe typique de la charge appliqu�e P en fonction de h, la profondeur de 
p�n�tration dans la surface de lÕ�chantillon, pour une mesure par nanoindentation. S 
correspond � la raideur du contact, hmax est  la profondeur maximale atteinte � la charge 
maximale Pmax. (b) Mod�le de la d�formation �lastique et plastique. [Li et Bhushan, 2002 ; 
dÕapr�s Oliver et Pharr, 1992]. 
 

2.4.1.2  Calcul des modules �lastiques 

 

Les mesures de nanoindentation permettent donc dÕobtenir la duret� Hn dont la valeur 

mesur�e est caract�ristique du mat�riau �tudi� et  le module de Young r�duit Er, qui est une 

valeur exp�rimentale d�pendant � la fois du mat�riau de la pointe utilis�e (en lÕoccurrence le 

diamant, indice d dans la formule 2.4) et du mat�riau mesur� (indice p, car nos �chantillons 

sont poreux). Le module dÕYoung r�duit (formule 2.4) est obtenu en r�solvant les �quations 

dÕ�quilibre entre deux sph�res ayant un contact ponctuel purement �lastique, non adh�sif 

(Hertz, 1881). Le diamant a un coefficient de Poisson de 0.07 et un module de Young de 1141 

GPa. 

    (2.4) 

Pour obtenir le module de Young du mat�riau, il faut donc conna�tre au moins un autre 

module �lastique par dÕautres exp�riences, par exemple, la valeur de B0 peut �tre connu par 

EoS ou par LU (voir 2.4.3). En rempla�ant dans lÕexpression de Er (2.4), (Ep, &p) par leurs 

expressions (2.2) en fonction de (Gp, Bp), puis ces deux inconnues par les formules de 

lÕapproche Hashin-Shtrikman (2.3) nous obtenons une �quation � une inconnue G0. La 

r�solution de lÕ�quation nous permet dÕobtenir les autres modules �lastiques, � la fois pour le 

mat�riau poreux et pour le mat�riau dense. 
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2.4.1.3 M�thode Oliver-Pharr 

 

La tangente � la portion initiale de la courbe de d�charge partant du sommet est utilis�e pour 

d�terminer Er  et Hn. En particulier, Er  est d�termin� � partir du coefficient directeur de la 

tangente :                                

        S = (dP/dh)hmax                                             (2.5) 

et Hn  � partir de lÕintersection de cette tangente avec lÕaxe des abscisses, hc. S correspond � la 

raideur du contact entre le mat�riau et lÕindenteur et reli� au module dÕYoung r�duit par la 

formule.  

                 (2.6) 

% est un facteur g�om�trique sans unit�, d�pendant uniquement de lÕindenteur et de sa 

g�om�trie. Pour une pointe de type Berkovich, %=1.034. A repr�sente la surface en contact 

projet�e � une charge (P) donn�e, ici Pmax.  

La duret� est donn�e par l'expression :                                              (2.7) 

Pour d�terminer Hn et Er , il faut donc mesurer A et S. Oliver et Pharr [Oliver & Pharr, 1992] 

ont d�termin� que la courbe de d�charge peut �tre d�crite par la formule : 

            (2.8) 

o� B et m sont des param�tres empiriques et hf  est la valeur finale de p�n�tration apr�s la 

d�charge. En rempla�ant dans lÕ�quation 2.5, P par la formule 2.8, nous 

obtenons . 

La surface de contact A est d�pendante de hc, d�finie par lÕ�quation suivante, bas�e sur les 

travaux de Sneddon [Sneddon, 1965] et dÕOliver-Pharr [Oliver & Pharr, 1992],  

     (2.9) 

avec & = 0.75 pour une pointe Berkovich et repr�sente la valeur de h effective i.e. la valeur � 

laquelle on a enlev� le d�placement �lastique du mat�riau (voir figure 2.12. b). Plus 

pr�cis�ment, il a �t� d�termin� empiriquement que  et pour une pointe Berkovich 

id�ale k = 24.5. LÕutilisation dÕun mat�riau standard, pour la calibration, permet dÕajuster k � 

la forme particuli�re de la pointe Berkovich utilis�e, notamment en fonction de son usure. Un 

des mat�riaux les plus commun�ment utilis�s pour la calibration est la silice vitreuse (voir ci-

dessous). !
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2.4.1.4 M�thode CSM 

 

La m�thode CSM utilise la partie de la courbe faite lors de la charge (figure 2.13). Cette 

m�thode, plus moderne, signifie quÕen plus de lÕapplication dÕune charge en continue sur la 

surface de lÕ�chantillon, on ajoute � lÕindenteur une vibration, une force harmonique de basse 

fr�quence de type Pos¥exp(iwt)  avec Pos l'amplitude de la force et w la fr�quence d'oscillation. 

Durant cette th�se et dans la plupart des cas, la fr�quence utilis�e est 45 kHz. Cette force 

harmonique permet de mesurer S � tout moment de la mesure et non plus uniquement � la 

charge maximale au moment de la d�charge (figure 2.13). La r�ponse en d�placement de 

lÕindenteur 

                                                    (2.10) 

et la phase  entre les signaux de la force et du d�placement sont mesur�s en continu pendant 

lÕaugmentation de la charge. Un mod�le dynamique [Oliver et Pharr, 1992 ; Li et Bhushan, 

2002] a �t� d�velopp� pour repr�senter le comportement de lÕensemble de lÕindenteur et  

permettre de calculer la grandeur S � partir du signal de d�placement ou � partir de tan( ) et 

dÕobtenir Hn (formule 2.7) et Er (formule 2.6) en fonction de h. Cette m�thode est plus 

sensible � lÕ�tat de surface du mat�riau et aux inhomog�n�it�s de celle-ci (e.g. porosit�), 

notamment aux petites charges et il peut y avoir une dispersion plus significative des valeurs. 

Les valeurs obtenues par la m�thode Oliver-Pharr et par la m�thode CSM devraient �tre les 

m�mes pour les charges maximales, cependant exp�rimentalement, on rel�ve que les valeurs 

obtenus par CSM sont l�g�rement sup�rieures (5-10%) � celle obtenues par O-P.  

 
Figure 2.13 : Sch�ma de principe montrant lÕeffet de la force harmonique sur la courbe 
typique de mesure de nanoindentation [Oliver et Pharr, 1992 ; Li et Bhushan, 2002]. 
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2.4.1.5 Dispositif exp�rimental  

 

LÕappareil utilis� pour les mesures de nanoindentations est le XP Nanoindentor (MTS, Oak 

Ridge TN USA) avec une pointe Berkovich. La mesure se fait � partir du moment o� il y a 

contact entre la pointe et la surface du mat�riau. On enregistre la courbe de la profondeur de 

p�n�tration dans le mat�riau en fonction de la charge appliqu�e (voir les figures 3.2 ou 3.9 par 

exemple). Les tests peuvent �tre r�alis�s avec diff�rentes profondeurs de p�n�tration dans 

lÕ�chantillon. La force maximale appliqu�e � lÕ�chantillon peut atteindre 730 mN, ce qui 

correspond � une profondeur de p�n�tration autour de 2000 nm pour les mat�riaux �tudi�s 

durant cette th�se. Les tests sont r�alis�s � une vitesse de d�formation constante de 0.05 s-1 sur 

une surface polie m�caniquement et lisse, non ou peu rugueuse. Il est possible que 

lÕapplication dÕune force sur lÕ�chantillon g�n�re des fissures dans le mat�riau. Pour �viter 

que ces fissures ne perturbent les autres tests, les diff�rentes mesures sont espac�es dÕune 

distance de 70 "m entre deux centres dÕempreinte, soit plus de 30 fois la profondeur de 

p�n�tration. Si lÕempreinte de nanoindentation est r�alis�e trop proche dÕune autre empreinte, 

dÕune fissure ou dÕun d�faut du mat�riau, cela influe sur les r�sultats. LÕ�tude des images 

MEB des empreintes permet de v�rifier la forme de lÕempreinte, la porosit� du mat�riau � cet 

endroit et de la pr�sence ou non de facteurs autres influant sur ce r�sultat. Une s�rie de tests 

est aussi r�alis�e sur la silice (E=72 GPa, $=0.18) afin de calibrer la pointe. Les calibrations 

ont �t� r�alis�es pour des profondeurs de p�n�trations de 1000 nm et 2000 nm. 

 

2.4.1.6 T�nacit� KIc du mat�riau par la nanoindentation 

 

Bien que lÕutilisation de la nanoindentation pour mesurer la t�nacit� soit controvers�e dans la 

litt�rature, il existe diff�rentes �quations qui ont �t� adapt�es et modifi�es si n�cessaire � 

partir de mod�les d�velopp�s pour les fissures produites lors dÕindentations de Vickers. Dans 

la plupart des cas, elles ont �t� adapt�es sans aucune analyse du type de fissures obtenues 

apr�s la nanoindentation (voir figure 2.15). Habituellement, seuls les param�tres empiriques 

des �quations d�velopp�es pour lÕindentation de Vickers sont modifi�s dans le but dÕobtenir 

un bon accord entre les deux m�thodes. Nous utilisons deux formules, avec E le module de 

Young, H la duret� du mat�riau, P est la charge maximale � laquelle E et H ont �t� obtenu, l 

est la longueur des fissures et a la longueur de la diagonale (voir figure 2.14), enfin c est 

d�fini par 2c=2a+2l :  
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     (2.11) 

    (2.12) 

La premi�re, 2.11, est lÕ�quation dite de Lawn avec =0.026 [Lawn, 1979 et 1980]. La 

seconde, 2.12, est lÕ�quation de Laugier [Laugier, 1985] avec = 0.022. Dans les deux cas, 

et  sont des facteurs g�om�triques adapt�s � une pointe Berkovich par [Cuadrado, 

2012]. DÕapr�s Cuadrado et al., dÕun point de vue ph�nom�nologique, lÕ�quation de Laugier 

est plus adapt�e � la morphologie des fissures dues � une nanoindentation qui ont tendance � 

�tre de type Palmqvist [Palmqvist, 1957]. 

Comme nous lÕavons vu dans nos exp�riences (figure 2.14), toutes les empreintes de 

nanoindentations ne peuvent pas servir au calcul de la t�nacit�. Sur lÕimage de gauche, 

lÕempreinte est claire, les fissures partent bien des coins de lÕempreinte et la propagation est 

presque rectiligne. Sur lÕempreinte de droite, on voit que dans le coin en bas � droite de 

lÕempreinte triangulaire, il y a une rupture : le mat�riau sÕest soulev�. La mesure de l est 

possible, mais il nÕexiste pas de mod�le th�orique pour ce type de fissure. De plus, m�me si la 

charge est la m�me, nous nÕobservons pas toujours les fissures, ce qui sugg�re une 

reproductibilit� limit�e de la d�termination de cette valeur. CÕest la raison pour laquelle la 

valeur de la t�nacit� obtenue par nanoindentation ne poss�de qu'un caract�re qualitatif et peut 

�ventuellement �tre utile pour les rev�tements ou les couches minces si l'on cherche � les 

comparer.  

Au contraire, lÕindentation de Vickers � de grandes charges assure la pr�sence de fissures � 

chaque test et est la valeur retenue pour la t�nacit�. CÕest pourquoi nous lÕutilisons pour 

comparer quantitativement les diff�rents mat�riaux examin�s durant cette th�se (des fissures 

ont toujours �t� observ�es).  
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Figure 2.14 : Images MEB de deux indentations produites dans lÕexp�rience sur Ta2N3 (voir 
3.2), avec une charge de 790mN. Sur lÕimage de gauche, les valeurs g�om�triques, utilis� 
pour le calcul de la duret� et de a t�nacit�, sont d�finies : a est la longueur de la diagonale de 
lÕempreinte, l est celle de la fissure et c=a+l. LÕindentation de gauche peut �tre utilis�e pour 
calculer KIc, parce que les fissures sont radiales, celle de droite non parce quÕil existe une 
fissure m�diane, indiqu�e par la fl�che, pour laquelle la th�orie nÕa pas �t� d�velopp�. 
 

2.4.2 Indentation de Vickers  

 

2.4.2.1 Mesures 

 

La mesure de la duret� Vickers Hv est bas�e sur le m�me principe que les autres m�thodes de 

mesure de la duret� (Brinell, Knoop ou nanoindentation) : On applique une force sur le 

mat�riau avec un indenteur, ici,  une pointe pyramidale � base carr�e et ayant un angle entre la 

face et la hauteur de la pyramide, '=68¡. Comme pour le cas de la m�thode Oliver-Pharr en 

nanoindentation, on d�termine la duret� par la valeur de la force appliqu�e P sur la surface 

compl�te de lÕempreinte carr�e laiss�e sur le mat�riau soit   

( ) 22

8544.1

sin2 ><
=

!><
=

vv

v

d

P

d

P
H                       (2.13) 

avec dv la moyenne des diagonales de lÕempreinte. 

 

LÕavantage de lÕindentation de Vickers, par rapport � la m�thode par nanoindentation, est que 

la valeur de la duret� est une moyenne de la mesure des 2 diagonales et que la m�thode est 

moins sensible aux imperfections du mat�riau, notamment aux plus grandes charges. Il est 

cependant connu que la duret� diminue lorsque la porosit� augmente. Contrairement aux 

modules �lastiques, cette diminution nÕest pas mod�lisable avec une loi lin�aire (voir 2.3.3.3)  

Une loi exponentielle a �t� propos�e pour d�crire cette d�pendance : 

)exp(0 bpHH !=              (2.14) 

a 

l 

c 
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o� H et H0 sont les duret�s du mat�riau poreux et dense respectivement, p la porosit� et b une 

constante du mat�riau [McColm, 1990 ; Rice, 1998]. LÕanalyse dÕun grand nombre de 

donn�es sur la duret� de mat�riaux c�ramiques a montr� que le facteur empirique b varie de 3 

� 7 [Rice, 1998 ; Adachi, 2006 ; Cho, 1999 ; Luo, 1999]. 

 Les appareils dÕindentation utilis�s dans cette th�se ont permis dÕobtenir une large gamme de 

valeurs de la charge appliqu�e, de 98 mN � 20 N. Nous avons limit� nos mesures � 10 N � 

cause de la taille de nos �chantillons et pour �viter de trop grandes fissures. N�anmoins, la 

gamme de charges choisie �tait assez large pour observer un possible effet de la taille 

dÕindentation, i.e. la diminution de la valeur de la duret� mesur�e est du � une augmentation 

de la charge appliqu�e et donc de la taille de lÕindentation. Puisque la formation de fissures a 

aussi lieu lors des tests de duret� Hv, nous pouvons aussi d�terminer la t�nacit� et les valeurs 

obtenues sont plus fiables car les donn�es sont moins sensibles aux imperfections 

microscopiques de lÕ�chantillon.  

 

2.4.2.2 Effet de la taille de lÕindentation 

 

Il a souvent �t� report� dans la litt�rature que la valeur de Hv diminue lorsque la taille de 

lÕindentation (et la charge appliqu�e) augmente. Ce ph�nom�ne est connu sous le nom dÕeffet 

de la taille de lÕindentation et est plus marqu� aux petites charges quÕaux grandes. Pour 

expliquer cet effet, on suppose que la taille de lÕindentation mesur�e est toujours plus petite 

que la taille quÕelle aurait si toute la charge �tait utilis�e pour cr�er une d�formation plastique 

irr�versible, ici lÕempreinte laiss�e sur la surface de lÕ�chantillon. En effet, comme pour la 

nanoindentation, la d�formation est dans un premier temps uniquement �lastique, avant dÕ�tre 

�lastique et plastique. LÕ�quation bilan de lÕ�nergie est utilis�e pour d�crire la relation entre la 

charge, la longueur de la diagonale de lÕempreinte: 

3

3

2

21 vvvv
dadadadP ++=               (2.15) 

La partie d�pendante de la charge P provient du travail ext�rieur produit par lÕindenteur. 

LÕautre partie de lÕ�quation est associ�e � diff�rents facteurs reli�s au mat�riau ou � 

lÕindentation. a1 peut �tre reli� � la r�sistance du mat�riau test� [Hays & Kendall, 1973] ou au 

stress r�siduel � la surface de lÕ�chantillon [Gong, 1999], a2 � la formation de nouvelles 

surfaces et de micro fissures pendant lÕindentation [Bernhardt, 1941 ; Fr�hlich, 1977] ou � la 

d�formation �lastique du mat�riau indent� et � la friction entre lÕindenteur et la surface du 

mat�riau indent� [Li, 1993]. La constante a3 correspond � la d�formation plastique du volume. 
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Il a �t� propos� dÕutiliser cette constante pour mesurer une valeur de ÔÔtrue hardnessÕÕ, 

ind�pendante de la charge appliqu�e [Fr�hlich, 1977 ; Hirao, 1987 ; Li, 1993 ; Quinn, 1997]. 

En assumant que !"
v
d  et en utilisant la formule 2.15, il a �t� trouv�  

Hv
true = 1.8544 a3                                      (2.16) 

 

2.4.2.3 T�nacit� KIc-if  

 

Nous avons dit que les tests de la duret� de Vickers laisse une empreinte carr�e sur la surface 

de lÕ�chantillon, ainsi que parfois des fissures. LÕ�tude des fissures g�n�r�es par cette 

empreinte, si leur forme correspond � un des mod�les d�velopp�s, permet de mesurer la 

t�nacit� du mat�riau. On utilise de pr�f�rence les empreintes obtenues  � de plus grandes 

charges (5N, 10N ou plus pour les �chantillons plus important ou plus dur) pour limiter lÕeffet 

de la taille de lÕindentation. Il a �t� r�pertori� plusieurs types de fissures, comme montr� sur la 

figure 2.15. Dans notre cas, nous nous int�ressons uniquement aux fissures qui se d�veloppent 

en partant des coins de lÕempreinte, soit les fissures dites half-penny et celles dites de 

Palmqvist (radiales). La raison principale de ce choix est que ce sont les deux types de 

fissures les plus observ�es sur les empreintes de nanoindentation et les indentations de 

Vickers. De plus, la th�orie nÕexiste que pour ces types de fissures, qui sont reproductibles 

exp�rimentalement (voir 2.4.1.6). Les fissures de type Palmqvist (radiales) ou half-penny ne 

se diff�rencient que difficilement sur une image MEB, en partie car elles sont vues du dessus. 

Des crit�res exp�rimentaux ont �t� d�velopp�s pour d�terminer le type de fissure (Palmqvist 

ou  half-penny) comme pr�sent� dans la partie 3.2.5 de cette th�se.  

 
Figure 2.15 : Les diff�rentes sortes de fissures observ�s apr�s une indentation, dÕapr�s Cook 
et Pharr [Cook, 1990]. Sections isom�triques des morphologies id�ales des fissures observ�es 
apr�s indentation.  
 



  Chapitre 2 
  

72 

   
Figure 2.16 : Images MEB dÕindentations de Vickers sur %-Ta2N3 ayant pour charge 245 mN 
� gauche et 9.8 N � droite. Des fissures se forment sur les cot�s de lÕempreinte de gauche et ne 
sont pas utilisables pour mesurer KIc-if. Les fissures partant des coins de lÕempreinte de droite 
sont utilisables. 
  

Nous utilisons la formule de [Shetty,1985) pour d�river la t�nacit� du mat�riau. LÕ�quation de 

Shetty (2.17), utilis�e dans cette th�se, est, comme lÕ�quation de Niihara (2.18), adapt�e aux 

fissures de types Palmqvist et aux mat�riaux c�ramiques durs [Shetty, 1985 ; Niihara, 1982]. 

Pour appliquer cette formule (2.17), nous avons besoin de l, la longueur moyenne des fissures 

qui se forment en partant des coins de lÕempreinte, comme celles form�es pour lÕempreinte de 

droite de la figure 2.16. Elle utilise aussi la charge appliqu�e P par lÕindenteur � la surface de 

lÕ�chantillon lors de la mesure et la valeur de la duret� Hv en r�sultant. % est un facteur 

g�om�trique, d�pendant de lÕangle entre la face et la hauteur de la pyramide de lÕindenteur (ici 

'=68¡) et du coefficient de Poisson du mat�riau indent�, 

soit ( )( ) !"

#
$%

& '(= 3
1

2
213/1 Tan)*)+ . 

LÕ�quation de Shetty : 

lPHK vifIc 4!="                                   (2.17) 

pr�sente lÕavantage de ne d�pendre que dÕun seul module �lastique du mat�riau �tudi�, le 

coefficient de Poisson, dont la valeur est suppos�e �tre moins d�pendante de la porosit� que 

celles des autres modules. Des �tudes ont en effet montr� que, pour des mat�riaux c�ramiques 

dont le coefficient de Poisson est compris entre 0.20 et 0.30, la valeur de celui-ci ne change 

pas ou quasi pas avec une augmentation de la porosit� (p<0.4) [Ramakrishnan, 1993 ; Arnold, 

1996 ; Roberts, 2000]. Pour nos mat�riaux, la quasi ind�pendance du coefficient de Poisson � 

la variation de porosit� a �t� observ�e. Il existe dÕautres expressions de la t�nacit� qui sont 

significativement d�pendantes de la porosit�. Par exemple, la formule de la t�nacit� 

d�velopp�e par Niihara et al. d�pend de la longueur moyenne de la diagonale de lÕempreinte, 
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de la longueur moyenne des fissures, de la duret� de Vickers et du module dÕYoung du 

mat�riau �tudi� [Niihara, 1982] :  

5.06.04.0
009.0 ldHEK vvific =!                   (2.18) 

 

2.4.3 Exp�rimentation par ultrasons excit�s par laser 

2.4.3.1 Rappels sur les ondes sonores   

 

Deux types dÕondes sonores existent : soit longitudinale o� la propagation de lÕonde est dans 

le m�me sens que la d�formation du milieu, soit transversale (ou onde de cisaillement) o� la 

propagation de lÕonde est perpendiculaire � la d�formation. Elles peuvent exister en surface 

ou se d�placer dans le milieu du mat�riau solide. LÕonde de Rayleigh, du nom de son 

d�couvreur, est une onde de surface � la fois longitudinale et transversale. Comme toutes les 

ondes de surface, elle a une vitesse plus lente que les ondes qui se propagent dans le milieu. 

Les ondes se propageant � lÕint�rieur du milieu, longitudinales et transversales, se d�placent 

plus rapidement mais, comme elles se d�placent aussi dans la profondeur du mat�riau, elles 

perdent plus rapidement leur amplitude, lorsque la distance avec lÕorigine du signal augmente, 

que les ondes de surfaces. En utilisant les modules �lastiques et la masse volumique du 

mat�riau, les �quations suivantes d�finissent les vitesses des ondes transversales et 

longitudinales, CT et CL respectivement :   
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La vitesse de lÕonde de Rayleigh  peut �tre d�finie � partir de lÕexpression : 

2
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   (2.21) 

Nous voyons ici que CL et CT sont sup�rieurs � CR, ce qui correspond bien au fait que les 

ondes de surface sont moins rapides que les ondes se propageant dans tout le mat�riau. 
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 2.4.3.2 Principe de lÕexp�rience  

 

Dans la technique dÕultrasons excit�s par laser utilis� durant ce travail, les ondes sont excit�es 

par le chauffage local de la surface de lÕ�chantillon avec un pulse-laser focalis�. Cette 

excitation provoque une Ç expansion È qui g�n�re le plus probablement des paquets dÕondes 

de tout type qui commencent � se propager � partir de la source dans toutes les directions. 

Parmi ces paquets dÕondes, ceux poss�dant une composante compression entra�nent un 

changement de la forme de la surface que nous pouvons d�tecter � partir de la d�flexion dÕun 

second faisceau laser-d�tecteur, focalis� � une certaine distance de la source (figure 2.18). 

Une des m�thodes particuli�res pour d�tecter la d�flexion est dÕutiliser la m�thode Ç knife 

edge È (i.e. lame de couteau) o� une part de lÕintensit� r�fl�chie du laser-sonde est bloqu�e 

[Monchalin, 1986].  

Lors de lÕarriv�e de lÕonde acoustique, la partie de lÕintensit� du laser qui nÕest pas bloqu�e 

change et est mesur�e par une diode (figure 2.18). La synchronisation du pulse-laser avec le 

trigger de lÕoscilloscope qui mesure le signal de la diode permet dÕ�tablir la fen�tre de temps 

(~100 ns) dans laquelle lÕarriv�e du signal est d�tect�e, pour pouvoir mesurer le temps �coul� 

entre le d�part des ondes et leurs arriv�es � lÕendroit de la d�tection (figures 2.18 et 2.19).  Un 

changement contr�l� de la distance entre les deux points et la mesure du changement du 

temps de propagation conduit directement � la valeur de la vitesse du son. En principe, le 

maximum de densit� dÕ�nergie du laser-pulse (utilis� pour g�n�rer les pulses sonores) est 

limit� par lÕablation du mat�riau. Pour augmenter la basse amplitude de lÕonde longitudinale, 

nous utilisons une source en ligne. Cette g�om�trie de la source de son assure une 

augmentation de lÕamplitude des ondes par rapport � une source-point avec la m�me densit� 

dÕ�nergie dans la zone illumin�e. LÕexistence de traces dÕablation sur la surface de 

lÕ�chantillon (figure 2.17), restant apr�s la cr�ation des pulses avec le faisceau laser focalis� 

en une ligne indique que cette limite a �t� atteinte pour nos �chantillons : il nÕest pas possible 

dÕaugmenter plus encore lÕamplitude des ondes longitudinales. Nous observons sur les images 

de la figure 2.17 que les traces dÕablation du mat�riau sont bien �quidistantes et correspondent 

au pas de 5.35 "m fait entre deux mesures.  
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Figure 2.17 : Images MEB � gauche la trace de lÕexp�rience LU sur Zr7N9, � droite sur Hf7N9. 
 
 

 

2.4.3.3 Dispositif exp�rimental 

 

Les mesures des ultrasons excit�s et d�tect�s par lasers (LU) ont �t� r�alis�es par N. Chigarev 

� lÕuniversit� du Mans. Elles sont r�alis�es sur des �chantillons massifs dont la surface a �t� 

polie m�caniquement. LÕensemble du syst�me de mesures est install� dans une configuration 

source-ligne/receveur-point. On g�n�re des pulses acoustiques sur la surface de lÕ�chantillon 

avec un laser Nd:YAG-laser (Teem Photonics, != 1064 nm, dur�e du pulse 0.75 ns) dont le 

faisceau est focalis� par une lentille cylindrique pr�sente devant un objectif en une ligne de 

dimension 5!100 "m et dont lÕintensit� maximale est limit�e par lÕablation. On mesure le 

temps mis � parcourir la distance par ce pulse par d�tection par un laser continu vert (avec une 

longueur dÕonde de 532 nm) focalis� en un point de 5 "m. Un syst�me de position calibr� 

permet de changer la distance par pas de 5.35 "m.   

                                                
Figure 2.18 : Sch�ma de principe de lÕexp�rience LU. A gauche, le pulse par le laser-pompe, � 
droite le laser-sonde qui recueille les signaux acoustiques. 
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La porosit� du mat�riau peut entra�ner une dispersion des ondes acoustiques puisque celles-ci 

traversent alors deux milieux diff�rents : lÕun solide, lÕautre gazeux dans les pores. Cette 

dispersion est attendue si la longueur dÕonde de chaque onde acoustique est comparable � 

lÕ�chelle de la microstructure du mat�riau, ou de la m�me mani�re si la fr�quence du son est 

du m�me ordre de grandeur que la fr�quence caract�ristique de la microstructure. Par 

exemple, Zerr et al. obtiennent pour c-Zr3N4, (a>25 "m pour les deux ondes observ�es dans 

les mesures tandis que ni la taille des pores ni la distance entre deux pores nÕest sup�rieure � 

2 "m, soit )<2 "m [Zerr, 2010]. Comme (a / ) >10, la dispersion des ondes acoustiques par 

les pores est n�gligeable. Dans le cas de nos �chantillons, ce crit�re est aussi v�rifi�.  

 

 

2.4.3.4 Calcul des vitesses et des modules �lastiques 

 

Sur la figure 2.19, qui repr�sente les signaux collect�s � partir de la diode comme une 

fonction du temps, les ondes longitudinales (point) arrivent avant lÕonde de Rayleigh (R), 

mais ont une petite amplitude par rapport � celle-ci. LÕonde transversale nÕest pas visible dans 

notre cas. LÕonde de Rayleigh correspond en fait � lÕensemble des perturbations de la surface 

observ�es ensuite. Nous pouvons dÕailleurs observer que plus lÕarriv�e du signal est �loign� 

de la source, plus elles sÕ�largissent. Pour d�terminer le temps dÕarriv�e du signal, nous 

choisissons toujours le m�me point de r�f�rence : le haut du premier pic. 

Sur chaque courbe, on rel�ve le temps t auquel les ondes longitudinale et de Rayleigh 

apparaissent. Chaque courbe est collect�e � une distance d diff�rente du laser sonde car le 

laser Nd:YAG produisant les pulses est d�plac� de 5.35 "m � chaque pas. De ces mesures, on 

tire la distance d parcourue par lÕonde en fonction du temps de propagation de celle-ci. Le 

calcul du coefficient directeur (voir figure 3.34) de chaque droite permet lÕobtention de  CL et 

CR, vitesses des ondes longitudinale et de Rayleigh respectivement puisque nous obtenons 

bien une relation lin�aire entre le temps dÕarriv�e et le changement de la distance entre 

lÕorigine du signal acoustique et son arriv�e.  
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Figure 2.19 : A gauche, signaux photoacoustiques enregistr� � la surface de lÕ�chantillon 
Zr7N9 d�tect�s de 16.05 "m (signal du haut) � 69.55 "m (signal en bas). A droite, le d�tail de 
la troisi�me mesure. R d�signe lÕonde de Rayleigh, le point noir lÕonde longitudinale, pour 
lÕanalyse, voir la partie 3.3.5.1.   
 
LÕonde transversale nÕest pas d�tectable par le dispositif exp�rimental, mais sa vitesse CT est 

calcul�e en r�solvant lÕ�quation 2.21 qui a deux solutions. Comme dit plus haut, cette vitesse 

CT doit �tre comprise entre les valeurs des vitesses CL et CR  et cÕest le cas des deux solutions. 

Nous avons un crit�re de plus, �tablit par Landau [Landau, 1959] qui �nonce que 2
TL
CC > , 

nous permettant dÕobtenir une solution unique pour CT.  

G est obtenu directement si la masse volumique ( du mat�riau �tudi� est connu, en utilisant 

lÕ�quation 2.19. Puis, en combinant les formules 2.19 et 2.20, on obtient une �quation � une 

inconnue dont la r�solution, 
( ) !

!
"

#
$
$
%

&

'
'=

1

1
1

2

1

2

TL
CC

( , donne le coefficient de Poisson. 

Avec ces deux modules �lastiques, G et $, il suffit dÕutiliser les formules (2.2) pour obtenir les 

deux autres modules �lastiques E et B. 
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Chapitre 3 R�sultats exp�rimentaux 

Dans ce chapitre, nous pr�sentons les r�sultats exp�rimentaux sur les mat�riaux �tudi�s.  

 

3.1 c-Zr3N4 

 

Comme nous lÕavons vu dans le chapitre 1, les propri�t�s m�caniques de la phase cubique 

HP-HT de Zr3N4 ont �t� largement �tudi�es. Des �tudes de lÕ�quation dÕ�tat donnent une 

valeur du module dÕ�lasticit� isostatique B0 dÕenviron 250 GPa pour le compos� binaire [Zerr, 

2003] et de 219(13) GPa [Dzivenko, 2007] pour la phase ternaire c-Zr2.86(N0.88O0.12)4 (voir le 

tableau 3.1). Les mesures ultrasoniques par excitation et d�tection par lasers (LU) permettent 

dÕobtenir Bp ainsi que le module de cisaillement Gp, mais la porosit� de lÕ�chantillon influence 

les valeurs obtenues pour les vitesses de propagation des ondes (voir chapitre 2.4.3). Sur un 

mat�riau poreux, ces valeurs sont apparemment plus petites que sur le mat�riau dense. Il faut 

donc mesurer pr�cis�ment cette porosit� et sa distribution pour obtenir les valeurs des 

modules �lastiques pour le mat�riau dense. Dans ce cadre, Zerr et al. [Zerr, 2010] ont obtenu 

dÕapr�s les donn�es provenant des mesures LU, pour un �chantillon de c-Zr2.86(N0.88O0.12)4  

avec une porosit� de 0.23(3) et en appliquant une d�pendance th�orique sur les modules 

�lastiques de la porosit� (voir chapitre 2.4.3 et formule 2.3), B0 = 217(20) GPa et G0 = 163 

GPa ou de mani�re �quivalente E0 = 394(24) GPa et !0 = 0.20(4). Si la mesure de B0 est bien 

en accord avec celle des r�sultats pr�c�dents [Dzivenko, 2007] pour un mat�riau 

polycristallin, la valeur de E0 obtenue par les mesures LU et lÕanalyse de la porosit� est plus 

de 30% sup�rieure � celle mesur�e par [Dzivenko, 2007], E0 = 252 GPa,  par nanoindentation. 

Ceci peut �tre expliqu� par le fait quÕil nÕy a pas eu dÕanalyse de la porosit� dans le travail de 

[Dzivenko, 2007] et les calculs des modules �lastiques ont donc �t� effectu�s sans en tenir 

compte. En cons�quence, avant le pr�sent travail, il nÕy a pas dÕagr�ment entre les donn�es de 

la nanoindentation et celles fournies par mesure ultrasonique par excitation et d�tection lasers. 

Nous utilisons dans cette premi�re partie une �tude par nanoindentation pour valider que la 

m�thode LU et la nanoindentation, comme mesures des valeurs des modules �lastiques du 

mat�riau, donnent des valeurs similaires de G0, E0 et !0 pour un solide polycristallin ou 

amorphe. La valeur de G0 poss�de un int�r�t particulier parce quÕelle permet dÕ�valuer la 

duret� dÕun mat�riau, comme nous lÕavons d�j� discut� dans le chapitre 1.3.3.  
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3.1.1 Description de lÕ�chantillon 

 

LÕ�chantillon que nous avons utilis� est c-Zr2.86(N0.88O0.12)4, synth�tis� � haute pression et 

temp�rature et examin� par nanoindentation par [Dzivenko, 2007]. Cette synth�se a �t� 

r�alis�e � partir de la poudre nanocristalline n-Zr3N4+x, � une pression de 12 GPa et une 

temp�rature de 1873 K maintenu pendant 20 minutes, dans une presse multi-enclumes. 

LÕ�chantillon est un morceau dÕenviron 1 mm provenant du r�sultat de cette synth�se et 

directement enrob� dans de lÕ�poxy dÕune �paisseur dÕenviron 5mm et dÕun diam�tre de 

10mm. Avant les mesures de nanoindentations, lÕ�chantillon a �t� poli jusquÕ� lÕutilisation de 

la p�te diamant " #m, suivant la proc�dure d�crite dans la partie 2.3.2.  
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Figure 3.1 : Le graphique de gauche repr�sente les spectres Raman de c-Zr2.86(N0.88O0.12) 
obtenus � diff�rentes places sur la surface de lÕ�chantillon. Les pics observ�s appartiennent 
tous � la phase cubique HP-HT. A droite, le graphique pr�sent� par [Dzivenko, 2007] : (a) 
lÕ�chantillon c-Zr2.86(N0.88O0.12)4  utilis� dans lÕarticle [Dzivenko, 2007], (b) c-Zr3N4 [Zerr, 
2003], provenant de la synth�se du m�tal zirconium dans un exc�s dÕazote dans une cellule � 
enclumes de diamant chauff�e par laser. Le d�calage des pics entre le graphique (a) et (b) est 
attribu� � la substitution de lÕazote par lÕoxyg�ne dans la structure cristalline du mat�riau 
cubique c-Zr3N4. Toutes les mesures pr�sent�es dans ces graphiques ont �t� faites aux 
conditions normales de temp�rature et pression (CNTP). 
 
Avant dÕutiliser cet �chantillon, nous avons v�rifi� lÕuniformit� de la composition en 

effectuant une analyse par spectroscopie Raman. Les spectres Raman ont �t� mesur�s � 

diff�rents endroits de la surface de lÕ�chantillon en utilisant un laser He-Ne ($0=633 nm) et un 

spectrom�tre, d�crit dans la partie 2.2.2. En comparant avec le travail de Dzivenko et al. 

(figure 3.1, � droite) [Dzivenko, 2007], nous observons une diff�rence de moins de 6 cm-1 

pour les pics de nos spectres Raman ainsi quÕun tr�s faible pic � 668 cm-1. La diff�rence de 

longueur dÕonde des lasers utilis�s, 514.5 nm dans lÕarticle de [Dzivenko, 2007] et 633 nm 

dans notre cas, ainsi que leurs puissances ont pu jouer un r�le dans la position des pics sur les 
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spectres Raman. Cela peut notamment expliquer le fait que le pic � 668 cm-1 nÕest pas 

clairement visible dans notre cas. N�anmoins, nous pouvons dire que la phase cubique c-

Zr2.86(N0.88O0.12)4 est bien pr�sente et est lÕunique phase ayant une r�ponse � la diffusion 

Raman existante dans cet �chantillon.  

Nous avons un ÒsecondÓ �chantillon de c-Zr2.86(N0.88O0.12)4 qui provient de la m�me synth�se 

[Dzivenko, 2007], mais a �t� mont� dans un support dÕacier dur et rigide. LÕ�chantillon a �t� 

poli en utilisant le papier abrasif puis la p�te de diamant jusquÕ� la taille de grains de " #m et 

nettoy� dans un bain ultrasonique avant dÕ�tre examin� par la nanoindentation. Il doit �tre 

mentionn� que ce second �chantillon a dÕabord �t� utilis� par [Yablonskikh, 2013]. La 

composition report�e par [Yablonskikh, 2013], mesur�e par diffraction de rayons X sur 

lÕ�chantillon poli, est identique � celle annonc�e par [Dzivenko, 2007]. 

3.1.2 Mesures de nanoindentation sur c- Zr3N4   

 

Deux s�ries de vingt nanoindentations ont �t� faites, sur la surface polie de lÕ�chantillon  

c-Zr2.86(N0.88O0.12)4, enrob� dans lÕ�poxy : La premi�re a �t� effectu�e avec une profondeur de 

p�n�tration demand�e dans lÕ�chantillon de 250 nm et la seconde de 2000 nm. La premi�re 

s�rie visait � obtenir des r�sultats de mesures de Hn et Er � des charges appliqu�es similaires � 

celle de [Dzivenko, 2007], soit une force de 23 mN pour une profondeur de p�n�tration de 

260 nm. Les mesures de cette th�se � 250 nm pr�sentent une large dispersion, mais les 

r�sultats pour Er et Hn sont r�partis de fa�on homog�ne entre 2 extr�mes correspondant 

respectivement � une force appliqu�e maximale de 14 et de 18 mN. La seconde s�rie de 

mesures a �t� faite pour pouvoir comparer les r�sultats de lÕ�chantillon c-Zr2.86(N0.88O0.12)4  

avec ceux des autres �chantillons pr�sent�s durant cette th�se et parce que nous obtenons des 

mesures plus sures, dues � une plus grande taille de lÕempreinte de nanoindentation. Ceci 

permet dÕobtenir des donn�es moins influenc�es par de possibles inhomog�n�it�s dans la 

distribution de la porosit�. La m�thode de mesure de la duret� utilis�e est � la fois la moyenne 

obtenue � partir de la d�pendance de la profondeur de p�n�tration dans les mesures CSM et la 

m�thode Oliver-Pharr. Dans le cas des indentations de 250 nm, le r�sultat obtenu par la 

m�thode CSM a une plus grande incertitude que celui obtenu par la m�thode Oliver-Pharr. La 

calibration est r�alis�e avec le r�sultat obtenu sur la silice avec une charge maximale de 

730 mN. Pour les d�tails sur ces deux m�thodes, voir le chapitre 2.4.1. 

Nous �tudions dÕabord lÕ�chantillon enrob� dans lÕ�poxy. La duret� moyenne de lÕ�chantillon 

est Hn = 19(4) GPa pour la mesure par la m�thode Oliver-Pharr (min 12.5, max 25.5 GPa)  et 



 84 Chapitre 3 
  

Hn = 21(6) (min 12.5, max 28.5 GPa) par la m�thode CSM. Le module de Young r�duit 

moyen est Er = 231(26) GPa pour la m�thode Oliver-Pharr (min 190, max 270 GPa) et Er = 

250(50) GPa (min 189, max 269 GPa) pour la m�thode CSM.  

En cons�quence, les valeurs moyennes obtenues pour le module de Young r�duit sont 

similaires � la valeur de Er = 224 GPa obtenue par [Dzivenko, 2007]. La dispersion des 

r�sultats dans nos exp�riences sÕexplique notamment par le fait que les mesures de 

nanoindentations sont sensibles � la porosit� et � lÕ�tat de la surface. En effet, les mesures de 

Hn et Er sont faites en fonction de la surface de lÕempreinte en contact projet�e � la charge 

donn�e. SÕil y a la pr�sence dÕun pore, cette surface est surestim�e par rapport � sa valeur pour 

un mat�riau dense, entra�nant une erreur sur les valeurs de Er et Hn qui sont calcul�es par les 

formules 2.6 et 2.7 (voir chapitre 2.4.1). La variation locale de la distribution des pores peut 

influer de mani�re significative la dispersion des r�sultats. On peut moyenner cette variation 

de la porosit� sur lÕ�chantillon et mod�liser ainsi son influence sur les mesures en utilisant 

lÕapproche dÕHashin-Shtrikman (formule 2.3) pour les modules �lastiques et la formule 

empirique, )exp(0 bpHH != , pour la duret� (se r�f�rer aux chapitres 1.3, 2.3.3.3, et 2.4.). Le 

manque dÕinformation sur la porosit� de lÕ�chantillon dans lÕarticle de [Dzivenko, 2007] ne 

permet pas une comparaison plus d�taill�e des r�sultats obtenus par les mesures de 

nanoindentations.   
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Figure 3.2 : Les courbes moyennes de nanoindentations r�alis�es sur c- 
Zr2.86(N0.88O0.12)4 enrob� dans lÕ�poxy, pour de faibles profondeurs (250 nm). A : la duret� et 
B : le module de Young r�duit, en fonction de la profondeur de p�n�tration � partir de la 
m�thode CSM.  
 

Pour les tests r�alis�s avec une profondeur de 2000 nm, toujours sur lÕ�chantillon enrob� dans 

lÕ�poxy, la valeur maximale de la force appliqu�e est 730 mN et nous obtenons une 

ad�quation entre les diff�rents tests. Les valeurs moyennes obtenues par la m�thode CSM, 

entre 1400 et 1800 nm, sont Hn = 14.1(1.3) GPa et Er = 161(7) GPa. Celles-ci diff�rent de 
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25% environ de la valeur obtenue par [Dzivenko, 2007] de 18.6 GPa et pour Er dÕun peu plus 

de 30% de la valeur donn�e de 238(15) GPa. Si nous calculons une valeur de Er � partir des 

donn�es provenant des exp�riences LU de [Zerr, 2010], nous obtenons 209 GPa. Dans ce cas, 

notre valeur de Er ne diff�re plus que de 20%, ce qui reste cependant important. 

On voit que la courbe du module de Young r�duit, de m�me que celle de la nanoduret�, 

montr�es dans la figure 3.3, A et B, diminuent de mani�re importante et nÔatteignent pas une 

valeur ÔÔplancherÕÕ cÕest-�-dire que les valeurs mesur�es changent encore avec la charge 

appliqu�e, la profondeur de p�n�tration dans lÕ�chantillon, contrairement � ce qui est attendu 

pour ce genre de courbe (voir chapitre 2.4). Par rapport aux valeurs attendues de 209 GPa 

[Zerr, 2010], ou de 238 GPa [Dzivenko, 2007], nos valeurs du module de Young sont 

inf�rieures. Il en est de m�me pour nos valeurs de la duret� du mat�riau.  
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Figure 3.3 : Les courbes moyennes de nanoindentations  r�alis�es sur c-Zr2.86(N0.88O0.12)4  
enrob� dans lÕ�poxy avec une profondeur de 2000 nm. A : la duret� et B : le module de 
Young r�duit, en fonction de la profondeur de p�n�tration.  
 
Pour obtenir des donn�es moins d�pendantes de la profondeur de p�n�tration, nous r�alisons 

les exp�riences de nanoindentations avec le second �chantillon, mont� sur un support dÕacier 

rigide. Dans ce cas, 7 tests r�alis�s �taient exploitables. Les courbes moyennes obtenues de 

Er(h) et Hn(h) montrent des valeurs d�croissantes pour des profondeurs dÕindentation au 

dessus de 400 nm. Ces courbes se sont cependant r�v�l�es plus plates, moins d�pendantes de 

la profondeur de p�n�tration, apr�s les 400 premiers nanom�tres de profondeur de p�n�tration 

o� la diminution des valeurs mesur�es de Er et Hn reste importante (figure 3.4). Nous 

attribuons cette observation � un effet de taille de lÕindentation qui dispara�t avec la 

profondeur comme montr� sur la figure 3.4. CÕest pourquoi la moyenne CSM est calcul�e 

pour des profondeurs entre 1400 et 1700 nm et nous obtenons Hn = 15.3(9) GPa et Er = 

198(36) GPa. Par la m�thode Oliver-Pharr, nous obtenons Hn = 14.5(9) GPa et Er = 190(30) 

GPa, qui sont des valeurs similaires � celles obtenues par les donn�es CSM.  
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Figure 3.4 : Les courbes moyennes pour c-Zr2.88(N0.88O0.12)4 de la duret� (A) et le module de 
Young r�duit (B), en fonction de la profondeur de p�n�tration, � partir de la m�thode CSM.  
 
La seule possibilit� pour expliquer les diff�rences entre nos deux �chantillons dans la forme 

des courbes de Er(h) et Hn(h) aux plus grandes profondeurs est que le support de lÕ�chantillon 

joue un r�le dans les r�sultats. Parce que lÕ�poxy est un mat�riau relativement mou, il pourrait 

contribuer au changement total de la profondeur dÕindentation aux plus grandes charges, ce 

qui pourrait expliquer le fait que pour le premier �chantillon les courbes continuent de 

d�cro�tre. A contrario, le support en acier rigide du second cas ne se d�forme pas 

significativement, m�me � la charge maximale. CÕest la raison pour laquelle la valeur du 

module r�duit obtenue pour le second �chantillon est celle que  nous utiliserons par la suite 

pour les calculs des modules pour le mat�riau dense. 

 

3.1.3 Calcul des modules �lastiques  

 

Nous allons donc maintenant calculer les modules �lastiques de c-

Zr2.86(N0.88O0.12)4 polycristallin, dÕabord pour lÕ�chantillon poreux (Ep, !p, Gp, Bp), puis pour 

lÕ�chantillon dense (E0, !0, G0) en appliquant la m�thode d�crite dans le chapitre 2.3.3. Nous 

prenons la valeur de la porosit� mesur�e pr�c�demment par [Zerr, 2010] de p = 0.23, parce 

que cette valeur de la porosit� est une valeur moyenne, et notre valeur moyenne du module de 

Young r�duit, soit Er = 190(30) GPa. Pour appliquer lÕapproche dÕHashin-Shtrikman, nous 

nous servons de la conclusion de [Zerr, 2010] : la PAF, pour lÕ�chantillon poreux c-

Zr2.86(N0.88O0.12)4, est sph�rique et isotrope. Enfin, nous utilisons la valeur de B0 obtenue par 

[Dzivenko, 2007], ladite mesure �tant ind�pendante de la porosit�. Les valeurs des modules 

�lastiques calcul�s sont pr�sent�es dans le tableau 3.1. Bien que les incertitudes sur nos 

r�sultats de 15% de la valeur mesur�e ne soient pas n�gligeables, nous sommes en ad�quation 
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avec les r�sultats LU [Zerr, 2010]. Nous avons un moins bon accord si nous comparons nos 

r�sultats pour Er avec les r�sultats de [Dzivenko, 2007]. Comme, dans ce travail, les auteurs 

ne tiennent pas compte de la contribution du support �poxy dans la valeur totale de la 

profondeur de lÕindentation (et par cons�quence dans les valeurs mesur�es de Er et Hn comme 

pr�sent� dans la figure 3.3) la valeur de Er dans le travail de [Dzivenko, 2007] est quelque peu 

arbitraire. De fait, la raisonnable concordance des valeurs de Er de [Dzivenko, 2007] avec 

celles provenant des exp�riences LU appara�t �tre accidentelle. Ces observations montrent que 

lÕeffet du support de lÕ�chantillon et le choix du mat�riau du support jouent un r�le significatif 

dans la mesure des modules �lastiques par la nanoindentation.  

 
 
Tableau 3.1 : Valeurs des modules dÕ�lasticit� poreux et denses pour c-Zr2.86(N0.88O0.12)4. Les 
valeurs pour le mat�riau dense sont calcul�es � partir des valeurs pour le mat�riau poreux. 
Toutes nos valeurs sont compar�es avec les donn�es existantes obtenues avec diff�rentes 
m�thodes exp�rimentales.  

 [Dzivenko, 2007] 
EoS + nanoindentation 

[Zerr, 2010] 
 LU 

Ce travail, 
nanoindentation 
+ porosit� 

Er (GPa) 224(16) (m�thode O-P) 209a 190(30) 
B0 (GPa) 219(13) 217(20) 219b  
Ep (GPa) 
!p 
Gp (GPa) 
Bp (GPa) 

- 
- 
- 
- 

245(10) 
0.20(3) 
102(5) 
136(13) 

215(42) 
0.23(4) 
88(20) 
133(8) 

E0(GPa) 
!0  
G0 (GPa) 

252 (limite basse) 
0.31 (limite haute) 
96(13) 

394(24) 
0.20(4) 
163(9) 

344(68) 
0.24(5) 
139(32) 

a Calcul� dÕapr�s les donn�es de lÕarticle ; b valeur mesur�e par [Dzivenko, 2007] 
 

3.1.4 Conclusion 

 

Nous avons v�rifi� que lÕutilisation de la nanoindentation afin de mesurer les valeurs des 

modules dÕ�lasticit� dÕun mat�riau fournit des r�sultats fiables � condition que lÕ�chantillon 

soit fix� ou enrob� dans un mat�riau de support rigide. A partir de la valeur du module de 

Young r�duit Er obtenue pour le mat�riau poreux et en utilisant la valeur de B0 mesur�e 

ind�pendamment par LU ou EoS, nous avons donc acc�s aux autres modules �lastiques dÕun 

mat�riau polycristallin, � la condition que la distribution de la porosit� soit isotrope et sa 

valeur connue. Cette utilisation de la nanoindentation pour d�terminer les modules �lastiques 

du mat�riau est donc appliqu�e pour mesurer les modules �lastiques de %-Ta2N3 et des 
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nouveaux nitrures synth�tis�s durant cette th�se et pr�sent�s dans la deuxi�me et la troisi�me 

partie de ce chapitre respectivement. Cette m�thode peut �tre �tendue de mani�re plus 

g�n�rale � tous les solides, notamment lorsque les m�thodes de synth�se ne permettent 

dÕobtenir que de petits �chantillons et en petite quantit�. II est �videmment pr�f�rable 

dÕutiliser les deux m�thodes (LU et nanoindentation) simultan�ment pour recouper et valider 

les valeurs des modules mesur�es.  

 

3.2 !-Ta2N3  

 

Dans cette partie, nous �tudierons les propri�t�s m�caniques de %-Ta2N3. Ses propri�t�s nÕont 

peu ou pas �t� �tudi�es, alors quÕil est attendu que ce mat�riau synth�tis� � hautes pressions et 

hautes temp�ratures ait une grande duret� ainsi quÕune grande t�nacit�. De plus, ce mat�riau 

pr�sente, comme nous le verrons par la suite, des propri�t�s similaires aux nouveaux nitrures 

de zirconium et dÕhafnium que nous synth�tisons, caract�risons et examinons dans le pr�sent 

travail de th�se (voir partie 3.3). Notamment, nous nous int�ressons � la propri�t� de Ç self-

healing È  qui a �t� reconnu pr�c�demment par les travaux de [Zerr, 2012] : le mat�riau 

initialement poreux sÕautor�pare lors dÕun polissage m�canique et une couche plus dense du 

mat�riau appara�t � sa surface. La profondeur de cette couche a �t� estim�e pr�c�demment � 

partir de la dispersion de la vitesse des ondes sonores se propageant � la surface de 

lÕ�chantillon ce qui est une observation indirecte, au contraire de notre mesure, faite � partir 

de la diff�rence de r�ponse des �tats de la surface de lÕ�chantillon lors de mesures de 

nanoindentation. Nous cherchons � voir si lÕ�tat de surface influe sur les mesures de Hn, Er et 

Kic r�alis�es par nanoindentation. Nous avons pour cela �tudi� trois �tats diff�rents de la 

surface et compar� les r�sultats obtenus dans chaque cas. A partir de ces mesures de 

nanoindentation, nous obtenons les premiers r�sultats de mesures de nanoduret� et du module 

de Young r�duit en fonction de la profondeur de p�n�tration. La  mesure de Er permettra de 

calculer les modules �lastiques et de comparer nos r�sultats avec les r�sultats d�j� obtenus par 

mesures LU. De plus, nous examinons lÕeffet de la taille de lÕindentation sur la duret� de 

Vickers de %-Ta2N3. Enfin, comme %-Ta2N3 pr�sente une forme particuli�re de cristaux, en 

aiguille, similaire � celle de &-Si3N4, il est attendu que la t�nacit� de %-Ta2N3 soit aussi grande 

que celle de  &-Si3N4. Nous mesurons donc la t�nacit� de %-Ta2N3 et la comparons � celle de 

mat�riaux similaires (&-Si3N4, &-SiC et leurs compos�s), consid�r�s comme des mat�riaux 

structuraux avanc�s.
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3.2.1 Provenance de lÕ�chantillon, structure et composition 

LÕ�chantillon %-Ta2N3 utilis� dans cette partie a �t� synth�tis� dans une presse multi-enclumes 

� hautes pressions et temp�ratures, d�crite dans le chapitre 2. Cette synth�se a �t� r�alis�e � 

une pression de 11 GPa et une temp�rature de 1773 K, avec le mat�riau de d�part, Ta3N5, 

plac� dans une capsule en platine. La composition chimique exacte du produit est 

Ta1.94(N0.95O0.05)3. La structure cristalline est orthorhombique de type U2S3. Plus de d�tails sur 

ce mat�riau et les nitrures � base de tantale  peuvent �tre trouv� dans le chapitre 1 de la 

pr�sente th�se ou dans la litt�rature [Zerr, 2009 ; Friedrich, 2010]. LÕ�chantillon obtenu, dans 

la capsule Pt, fait 1.2 mm de diam�tre et environ 1.5 mm dÕ�paisseur. Il a �t� serti dans une 

pastille de molybd�ne (figure 3.5), pour apporter un support rigide dont on a besoin pour des 

mesures de nanoindentations fiables (voir la partie pr�c�dente) et pour faciliter lÕutilisation de 

lÕ�chantillon pour dÕautres exp�riences. Notamment, le molybd�ne est un mat�riau conducteur 

qui permet donc la transmission des �lectrons lors de la prise dÕimages par MEB (voir le 

chapitre 2.2.3). La surface de lÕ�chantillon a �t� pr�par�e de 3 mani�res diff�rentes : Apr�s 

avoir �t� poli m�caniquement avec de la p�te diamant�e, lÕ�chantillon a �t� expos� deux ans � 

lÕair libre pour observer sa stabilit� chimique face � lÕhydrolyse et � lÕoxydation. Il a alors �t� 

poli m�caniquement une seconde fois jusquÕ� finalement utiliser une p�te diamant�e avec une 

taille des grains de " #m (voir le chapitre 2.3.2) et examin� apr�s moins de 3 jours 

dÕexposition � lÕair libre. La surface a ensuite �t� trait�e par faisceau dÕion Ar+ (voir le 

chapitre 2.3.3) pour �ter la couche du mat�riau modifi�e par le polissage m�canique. 

 
Figure 3.5 : Image MEB de lÕensemble de lÕ�chantillon %-Ta2N3, juste apr�s le traitement 
ionique. 
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3.2.2 Confirmation de la propri�t� de Òself-healingÓ par image MEB 

 
Comme nous lÕavons dit dans le chapitre 1, %-Ta2N3 poss�de une propri�t� de Ç self-healing È. 

Les pores plus petits ou de taille similaire � la taille des grains de la p�te diamant�e utilis�e 

dans la derni�re �tape du polissage m�canique se referment, laissant appara�tre une porosit� 

de moins de 5% (p < 0.05), uniquement du aux Ç gros È pores. LÕutilisation du traitement par 

un faisceau dÕions Ar+ permet dÕenlever la couche sup�rieure de lÕ�chantillon et de r�v�ler ces 

petits pores, de taille inf�rieure � 250 nm (figure 3.6). Nous avons donc confirm� lÕeffet de 

Ç self-healing È par nous-m�me. Le terme Ç self-healing È est utilis� pour d�signer 

lÕapparition, apr�s polissage m�canique, dÕune couche sup�rieure densifi�e (voir  la partie 

1.1.4.2). La mesure pr�cise de la fraction de volume occup� par les pores (VFP) pour 

lÕ�chantillon trait� par faisceau dÕions Ar+ donne une valeur de p = 0.14(4). La fonction 

dÕautocorr�lation de la distribution des pores (PAF) a �t� calcul�e de la mani�re d�crite dans 

le chapitre 2.3.3.2 et nous avons bien trouv� une distribution de la porosit� sph�rique et 

isotrope (figure 3.7). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 3.6 : Images MEB de lÕ�chantillon %-Ta2N3. Les images A et B, o� la surface est 
trait�e par le faisceau dÕions Ar+ et polie m�caniquement respectivement, ont �t� prises avec 
un petit grandissement de 10k ce qui ne permet pas de reconna�tre les plus petits pores <100 
nm. Elles montrent aussi des nanoindentations sur les surfaces. C et D montrent ces deux 
m�mes surfaces, trait�e par le faisceau dÕions Ar+ et polie m�caniquement respectivement, � 
un plus grand grandissement de 40k. Dans lÕimage C, nous reconnaissons maintenant les 
pores les plus petits, jusquÕ� une taille de 10 nm. 
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Figure 3.7 : Repr�sentation de la fonction dÕautocorr�lation des pores pour %-Ta2N3 (� droite) 
obtenue � partir de lÕimage binaire o� les pores apparaissent en noir et la mati�re de 
lÕ�chantillon en blanc (� gauche). On observe une l�g�re d�formation elliptique qui est locale. 
 

3.2.3 Nanoindentation : Mesure de Er et Hn  

 

La nanoindentation a �t� utilis�e pour mesurer la duret� Hn et le module de Young r�duit Er de 

lÕ�chantillon %-Ta2N3 poreux, dans le cas de 3 �tats de surface diff�rents :  

-la surface, apr�s polissage, m�canique, a �t� laiss�e � lÕair libre pendant 2 ans et donc est 

potentiellement oxyd�e ou hydrolys�e, 

-la surface apr�s polissage m�canique a �t� expos�e pendant 2-3 jours � lÕair et nÕest 

probablement pas oxyd�e ou hydrolys�e � un niveau d�tectable, mais est cependant densifi�e 

par le polissage m�canique dans sa couche sup�rieure,  

-la surface trait�e par le faisceau Ar+ o� le mat�riau est dans un �tat non modifi�. 

 

 
Figure 3.8 : Images MEB dÕempreintes de nanoindentations, r�alis�es � une charge de 790 
mN. A gauche, la surface est polie m�caniquement ; � droite, la surface est trait�e par le 
faisceau dÕions Ar+. Aux coins des empreintes, nous voyons la formation de fissures qui sont 
utilis�es pour estimer de la t�nacit� (voir la partie 3.2.4). 
 
Pour chaque type de surface, une s�rie dÕun maximum de 20 tests a �t� r�alis�e en demandant 

une p�n�tration maximale de la pointe dans lÕ�chantillon, soit 2000 nm, correspondant � une 

charge appliqu�e de 730 mN (figure 3.8).  

2 #m 2 #m 
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La figure 3.9 montre les courbes moyennes de la r�ponse du mat�riau pour une charge 

appliqu�e finale de 730 mN. Les courbes sont tr�s proches les unes des autres ce qui sugg�re 

que le mat�riau a le m�me comportement m�canique quelque soit lÕ�tat de sa surface. 
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Figure 3.9 : Courbes moyennes de la force appliqu�e en fonction du d�placement dans la 
surface de lÕ�chantillon %-Ta2N3 pour les 3 �tats de surface : La ligne solide noir repr�sente la 
surface trait�e par faisceau dÕions Ar+, la ligne de tirets rouges la surface polie 
m�caniquement et la ligne de points bleus la surface polie m�caniquement et expos�e 2 ans � 
lÕair. 

 

Pour mesurer Er et Hn, la partie ÒchargeÓ des courbes du graphique 3.9 est utilis�e en fonction 

de la profondeur de p�n�tration (h) par la m�thode CSM (figure 3.10). La partie ÔÔd�chargeÕÕ 

des courbes sert pour la mesure par la m�thode Oliver-Pharr. Les explications d�taill�es de 

ces deux m�thodes se trouvent dans le chapitre 2.4.1.  
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Figure 3.10 : Module �lastique r�duit Er (A) et duret� Hn (B) en fonction de h pour %-
Ta2N3, obtenu en utilisant la m�thode CSM, pour chacun des 3 �tats de surface. Les 
couleurs correspondent aux m�mes �tats de surfaces que pour la figure 3.4. Chaque 
courbe est une moyenne r�alis�e sur une vingtaine dÕessais.   
 
DÕapr�s les graphiques des figures 3.9 et 3.10, il nÕy a pas de diff�rence dans la r�ponse 

du mat�riau apr�s une longue et une courte exposition � lÕair, ce qui sugg�re quÕil nÕy a 

pas dÕoxydation ou dÕhydrolyse � un niveau reconnaissable apr�s une longue exposition 

� lÕair. Le mat�riau est donc chimiquement stable dans le temps aux conditions 
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normales de temp�rature et de pression. Nous voyons que lÕ�tat de la surface apr�s le 

polissage m�canique nÕa une influence que sur les 400 premiers nanom�tres de  

profondeur du mat�riau. LorsquÕil est poli, le mat�riau poss�de une couche sup�rieure 

plus dense et, de ce fait, plus rigide et plus dure que le mat�riau poreux pr�sent en 

dessous.  

Pour Er  et Hn, les valeurs obtenues sont pr�sent�es dans le tableau 3.2. Pour la m�thode 

CSM, nous avons pris pour chaque s�rie la moyenne des valeurs entre 800 et 1600 nm 

de profondeur de p�n�tration sur les courbes pr�sent�es respectivement dans les figures 

3.10A et 3.10B. Nous avons utilis� ces valeurs pour comparer avec les valeurs 

provenant de la m�thode Oliver-Pharr (O-P). Ceci peut �tre fait car les valeurs de Er et 

Hn changent mod�r�ment en fonction de la charge pour une profondeur sup�rieure � 

800nm et sont donc exploitables. Les valeurs pour Er et Hn obtenues par CSM sont 

sup�rieures � celles obtenues par la m�thode O-P, comme cela a d�j� �t� observ� dans la 

litt�rature [Dzivenko, 2007]. Cependant, nous observons quÕaux incertitudes de mesures 

pr�s, les r�sultats obtenus par chacune des deux m�thodes sont coh�rents. 

 
Tableau 3.2 : Les r�sultats obtenus pour la duret� et le module de Young r�duit en 
fonction du type de surface de %-Ta2N3 � des grandes profondeurs de p�n�tration.
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

Les valeurs pr�sent�es dans ce tableau sont utilis�es pour calculer les autres modules 

�lastiques et la t�nacit� du mat�riau (voir partie 3.2.4). Pour obtenir les modules �lastiques 

pour lÕ�chantillon poreux et lÕ�chantillon dense (Bp, Gp, !p, Ep et G0, E0, !0 respectivement), 

nous avons appliqu� la m�thode d�crite dans le chapitre 2.3.3. Comme pr�c�demment 

rapport� ci-dessus, la porosit� de cet �chantillon est 0.14(4) et lÕisotropie de la fonction 

dÕautocorr�lation de la distribution des pores a �galement �t� v�rifi�e. Ceci nous permet 

dÕutiliser les �quations 2.2 et 2.3, obtenues en suivant lÕapproche dÕHashin-Shtrikman, pour 

calculer tous les autres modules �lastiques (tableau 3.3). Nous utilisons deux valeurs de B0 

obtenues par deux m�thodes exp�rimentales diff�rentes : B0 = 281(15) GPa et B0 = 319(6) 

Type de surface Hn (GPa) Er (GPa) 

Trait�e par faisceau dÕions 
Ar+ 

18.3(5) CSM 

17.5(5) O-P 

238(6) CSM 

222(6) O-P 

Polie m�caniquement 18.6(6) CSM 

17.5(5) O-P

237(6) CSM 

221(6) O-P

Polie m�caniquement, 

2 ans dÕexposition � lÕair 

18.1(5) CSM 

17.1(4) O-P 

234(5) CSM 

222(3) O-P 
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GPa. Le premier r�sultat est obtenu par mesure LU [Zerr, 2012] et est d�pendant du calcul de 

la porosit� du mat�riau effectu� durant cette �tude. Le second est obtenu par la mesure 

exp�rimentale par rayons X de lÕ�quation dÕ�tat P(V) (mesure EoS, chapitre 1.3.2) [Friedrich, 

2010]. Le second r�sultat pour B0 est donc ind�pendant de la porosit�, mais impose un suivi 

minutieux des pics de diffraction de rayons X qui est compliqu� par la structure cristalline du 

mat�riau. A partir de Er et B0 mesur�s exp�rimentalement, nous calculons dÕabord Bp, Gp, !p et 

Ep pour le mat�riau poreux, puis G0, E0 et !0 pour le mat�riau dense (voir partie 2.4). Nous 

utilisons les valeurs de Er obtenu par chaque m�thode, CSM et O-P, pour lÕ�chantillon trait� 

par le faisceau dÕions Ar+ pour lequel la surface ne poss�de pas de couche plus dense. Ceci 

nous assure de la validit� de lÕapproche, d�velopp�e pour un mat�riau uniforme. 

 
Tableau 3.3 : Valeurs des modules �lastiques, obtenus apr�s calcul pour les deux valeurs de B0 
exp�rimentales rapport�es plus t�t et pour les valeurs de Er obtenus exp�rimentalement dans 
ce travail. 

 B0=281 GPa a B0=319 GPa b 

Er   (GPa)  238(6) c      222(6) d     238(6) c    222(6) d 

Ep  (GPa)                              

!p 

Bp (GPa) 

Gp (GPa) 

278(10) 

0.27(4) 

200(28) 

110(9)     

253(10)      

0.29(4)                    

197(28)                                                                                                                      

98(9)                                       

275(10) 

0.29(4) 

221(28) 

106(9) 

248(10) 

0.31(4) 

216(28)     

95(9)   

E0 (GPa) 

!0 

G0 (GPa) 

369(46) 

0.28(4) 

144(22) 

336(46) 

0.30(4) 

129(22) 

364(46) 

0.31(4) 

139(22) 

329(46) 

0.33(4) 

124(22) 
a valeur des mesures LU [Zerr, 2012], b valeur des mesures EoS [Friedrich, 
2010], c valeur moyenne � partir de la deuxi�me partie de la courbe mesur�e par 
la m�thode CSM, d valeur moyenne par la m�thode Oliver-Pharr  

 

Dans le cas de Er = 222(6) GPa, les valeurs obtenues pour les modules �lastiques du mat�riau 

poreux et du mat�riau dense sont en accord avec celles obtenus par la m�thode LU [Zerr, 

2012] (voir tableau 1.6), dans la limite des incertitudes exp�rimentales. Lorsque nous lisons le 

tableau 3.3, nous voyons que les r�sultats sont plus sensibles � la diff�rence de Er quÕ� la 

diff�rence entre les deux valeurs de B0 : pour une m�me valeur de Er, les valeurs obtenues 

pour les modules �lastiques calcul�s avec les deux diff�rents B0 sont identiques aux 

incertitudes de mesures pr�s. Par rapport aux calculs th�oriques de G0 (voir chapitre 1.1.4.2), 

notre valeur exp�rimentale (124-144 GPa) est proche de celle obtenue par lÕapproche GGA 

pour %-Ta2N3 (103-134 GPa) [Jiang, 2009 ; Du, 2011 ; Orisakwe, 2012 ; Zhang, 2013], mais 

en dessous de celle de compos�s contenant de lÕoxyg�ne tel Ta16N22O2 [Jiang, 2009] ou des 
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lacunes tel Ta8N11 [Du, 2011] (chapitre 1.1.4.2, tableau 1.6). Notre valeur de G0 de %-Ta2N3, 

mat�riau dense, est proche de celle du nitrure de silicium de structure spinelle ('-Si3N4) [Zerr, 

2002] et on peut sÕattendre � ce que %-Ta2N3, mat�riau dense, ait une duret� similaire � celle 

de '-Si3N4 dÕau moins 29 GPa. LÕutilisation de G0 pour pr�dire la duret� du mat�riau est une 

m�thode reconnue, d�crite plus en d�tail dans la premi�re partie de cette th�se. Les valeurs de 

la duret� mesur�es par nanoindentation (Hn) ont tendance � surestimer la valeur de la duret� 

du mat�riau par rapport � celles mesur�es par indentation de Vickers (Hv), � cause de lÕeffet 

de taille des indentations. Pour le m�me �chantillon %-Ta2N3, des mesures pr�liminaires, 

r�alis�es par [Zerr, 2009] avec une plus grande charge de 4.9 N, reportent une valeur de la 

duret� de Vickers Hv de 16 GPa. Nos valeurs, mesur�es par nanoindentation (tableau 3.2), 

d�passent cette valeur et sont donc en accord avec la litt�rature � propos de lÕeffet de taille des 

indentations. Nous �tudions plus en d�tail Hv ainsi que lÕeffet de la taille de lÕindentation par 

la suite (section 3.2.5). Notre mesure de la nanoduret� est limit�e par la pr�sence des pores 

dans notre �chantillon de %-Ta2N3, mais nous pouvons estimer la duret� pour le mat�riau 

dense en appliquant lÕapproche d�velopp�e dans la litt�rature (chapitre 2.4.2.1) : Les pores 

font varier la valeur de la duret� de mani�re significative et la d�pendance peut �tre approch� 

par une formule empirique )exp(0 bpHH !=  o� H0 est la duret� du mat�riau dense, p la 

porosit� et b un facteur empirique allant de 3 � 7, suivant les mat�riaux. En choisissant b = 3, 

la valeur basse de la nanoduret� que nous obtenons pour %-Ta2N3, dense, est 28 GPa. Ceci 

confirme que %-Ta2N3 est un mat�riau comparable � '-Si3N4 qui a une duret� Hn comprise 

entre 29-37 GPa. La duret� de '-Si3N4, mesur�e par nanoindentation, d�pend en effet du 

pourcentage dÕoxyg�ne pr�sent dans le mat�riau polycristallin. Si cette valeur est inf�rieure � 

4 wt%, Zerr et al. obtiennent une duret� de 37 GPa. Lorsque la quantit� dÕoxyg�ne dans 

lÕ�chantillon augmente, la duret� de celui-ci diminue [Zerr, 2002]. Cependant, la charge 

appliqu�e aux �chantillons utilis�s dans le travail de [Zerr, 2002] est bien plus basse que 

celles que nous utilisons et lÕeffet de la taille de lÕindentation nÕa �t� �tudi�.   

3.2.4 Nanoindentation : Mesure de KIc 

 

Pour les tests de nanoindentations sur %-Ta2N3, nous avons observ� la formation de fissures 

aux coins de lÕempreinte, visibles sur les images MEB de la figure 3.8. Les longueurs des 

fissures cr��es, l, en relation avec la longueur de la ÔÔdiagonaleÕÕ de lÕempreinte,  a, (voir la 

figure 2.14) peuvent �tre utilis�es pour calculer la t�nacit�. Les autres valeurs n�cessaires sont 

la duret� et le module de Young du mat�riau �tudi�, la force appliqu�e � lÕ�chantillon utilis� 
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pour r�aliser les tests de nanoindentations. Le calcul n�cessite aussi un facteur g�om�trique 

d�pendant de la forme de lÕindenteur. LÕutilisation de la nanoindentation pour mesurer la 

t�nacit� nÕest pas la meilleur m�thode (chapitres 1.3.3, 2.4.1 et 2.4.2), mais permet une 

estimation de la t�nacit� des �chantillons disponibles en quantit� microscopique ou sous 

forme de couches minces. Pour des �chantillons macroscopiques, il est pr�f�rable, lorsque 

cela est possible dÕutiliser lÕindentation de Vickers (chapitre 3.2.5) ou dÕautres m�thodes 

(chapitre 1.1.3). Dans le cas pr�sent, nous utilisons les formules dites de Lawn et de Laugier, 

adapt�es � une g�om�trie de pointe Berkovich pour calculer la t�nacit� (chapitre 2.4.1) 

[Cuadrado, 2012 ; Schiffmann, 2011]. DÕapr�s [Cuadrado, 2012], lÕ�quation de Laugier est 

adapt�e aux fissures de type Palmqvist tandis que celle de Lawn est plus adapt�e aux fissures 

half-penny (chapitres 2.4.1 et 2.4.2).  

LÕ�tude des images MEB des empreintes � la fois sur la surface polie m�caniquement et sur la 

surface trait�e par faisceau dÕions Ar+ a permis la mesure des fissures cr��es. Les r�sultats 

pr�sent�s dans le tableau 3.4 montrent la moyenne des mesures. Une large diff�rence de 

r�sultats peut �tre reconnu entre les deux �quations : lÕ�quation de Laugier conduit � de plus 

grandes valeurs de la t�nacit� par rapport � celles obtenues avec lÕ�quation de Lawn. Nous 

avions d�j� observ� ceci sur un autre mat�riau PtAs2 [Tschauner, 2013]. Les mesures ont 

montr�es que, ind�pendamment de lÕ�quation appliqu�e, KIc est 10-20% plus grand lorsque la 

surface de lÕ�chantillon est densifi�e. En dÕautres mots, les fissures se propagent plus loin 

lorsque la surface est trait�e par le faisceau dÕions Ar+ (la couche densifi�e est absente) que 

lorsque la surface est polie m�caniquement. Ceci implique que la valeur de KIc pour le 

mat�riau dense devrait d�passer celle du mat�riau poreux de plus de 10-20%. En effet, la 

profondeur des tests de nanoindentations est de 1600 nm (Figure 3.10 a et b) soit plus de 4 

fois la profondeur estim�e pour la partie densifi�e/ r�par�e, inf�rieure � 400 nm. 

DÕapr�s le tableau 3.4, nous observons que, pour lÕ�quation de Lawn, nous obtenons une plus 

petite diff�rence entre les valeurs de KIc pour les diff�rents �tats de la surface. CÕest 

probablement parce que dans lÕ�quation de Laugier, nous utilisons a et l et pas uniquement c. 

Comme cela a �t� expliqu� dans la partie 2.4.1.6, a correspond � la longueur moyenne de la 

diagonale de lÕempreinte, l est la longueur moyenne des fissures et c est la somme des deux 

(se reporter notamment � la figure 2.14). Les valeurs de l mesur�es pour la surface polie 

m�caniquement sont donc plus petites, expliquant en partie la plus grande diff�rence de KIc 

entre les deux surfaces lorsquÕon utilise lÕ�quation de Laugier. Nos mesures montrent que %-

Ta2N3 associe une grande duret� � une grande t�nacit�, comparable � celle dÕautres mat�riaux 

tels que &-Si3N4 et SiC, consid�r�s comme des mat�riaux structuraux prometteurs [Krstic, 
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2012 ; Park, 2002 ; Hosemann, 2013]. Il faut cependant reconna�tre que les donn�es 

disponibles obtenues par nanoindentation pour &-Si3N4 et &-SiC sont limit�es et non 

coh�rentes, comme nous le voyons dans le tableau 3.4. De plus, les auteurs de ces articles 

nÕutilisent g�n�ralement quÕune seule m�thode dÕindentation. Par exemple, dans lÕarticle de 

[Park, 2002], la t�nacit� obtenue en utilisant un indenteur de Vickers est de 2.1 MPa!m1/2 (voir 

le tableau 3.5), mais celle obtenue avec un indenteur Berkovich est de 5.7 MPa!m1/2. La m�me 

�quation, celle de Lawn, est appliqu�e dans les deux cas, en adaptant les coefficients 

g�om�triques aux diff�rences de g�om�trie des indenteurs. Le r�sultat avec lÕindenteur de 

Vickers est 2 fois plus petit, mais il nÕest pas possible de conna�tre les raisons de cette 

diff�rence avec les informations de lÕarticle. Enfin, lÕinfluence de la qualit� du mat�riau 

produit dans ces travaux ne peut pas �tre �valu�. Ainsi, une variation de KIc entre 1.6-5.9 

MPa!m1/2 est report�e pour un unique �chantillon &-SiC par [Hosemann, 2013] d�montrant 

combien les caract�ristiques de g�om�trie, dÕorientation et de texture du mat�riau influent 

fortement sur cette propri�t� de t�nacit�. 

 
Tableau 3.4 : T�nacit� KIc de lÕ�chantillon poreux %-Ta2N3 avec p=0.14(4) � partir des 
tests de nanoindentation. Ces valeurs sont compar�es avec celles publi�es dans la 
litt�rature pour des mat�riaux de r�f�rences (&-Si3N4, &-SiC). 

Compos�s %-Ta2N3  
poreux p=0.14 

&-Si3N4 
 

&-SiC  
 

KIc (MPa!m1/2) 

�quation de Lawn 

3.2(7) a 

3.5(7) b 

1.8(7) d 5.7(1.5) c 

1.6-5.9 e 

KIc (MPa!m1/2) 

�quation de Laugier  

6.9(1.3) a 

8.5(1.3) b 

1.0 f 

 

3.5(4) g 

a cette th�se, apr�s avoir trait� la surface par faisceau dÕions Ar+; 

b cette th�se, apr�s avoir poli m�caniquement la surface; 

c 
&-SiC polycristallin obtenu par proc�d� CVD, des fissures de type radiale et m�diane ont �t� assum�es [Park, 

2002] ; 

d valeurs pour des films SiNx:H sans contrainte, obtenus via PECVD.  Les nanoindentations sont r�alis�s avec un 
indenteur coin-cube en diamant [King, 2010]; 

e �chantillon obtenu par d�position chimique en phase vapeur � lit fluidifi� (FB-CVD). Pour rendre la 
comparaison possible, les donn�es originales ont �t� recalcul� en utilisant le facteur g�om�trique (R=0.026 au 
lieu de 0.016 [Hosemann, 2013] ;  
f la plus haute valeur obtenue pour des films Si3N4 par d�p�t chimique en phase vapeur assist� par 
plasma [Huang, 2014] ;  
g lÕunique travail o� cette �quation est utilis�e pour un indenteur de Vickers [Zhang, 2012] ; 
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3.2.5 Indentation de Vickers : Mesures de HV et de KIc-if  

Une des m�thodes standardis�es pour mesurer la duret� est la mesure par indentation de 

Vickers. Cette m�thode est aussi plus fiable, compar�e aux tests par nanoindentation, pour 

mesurer KIc-if. Cette m�thode est aussi mieux document�e pour dÕautres mat�riaux tels que &-

Si3N4 et &-SiC, m�me si lÕutilisation de lÕindentation pour calculer la t�nacit� dÕun mat�riau 

est sujette � controverse dans la litt�rature [Morrell, 2006 ; Quinn, 2007]. Comme nous 

lÕavons d�j� mentionn� (chapitres 1.3.3, 2.4.1 et 2.4.2), pour des �chantillons de petites tailles 

(ici 1 mm de diam�tre) et obtenus en quantit� limit�e (synth�se HP-HT), lÕindentation de 

Vickers est une m�thode appropri�e � la mesure de la duret� et fiable dans le cas de t�nacit�.  

Nous avons effectu� de nombreuses indentations sur le mat�riau, pour des charges allant de 

0.098 N (10 g) � 9.8N (1kg) (figure 3.11). La longueur des diagonales a et des fissures l a �t� 

mesur�e gr�ce aux images MEB. Les formules utilis�es pour d�terminer la duret� de Vickers 

et la t�nacit�, la formule de [Shetty, 1985], sont pr�sent�es en 2.4.2 (�quations 2.13 et 2.16). 

 

 
Figure 3.11 : Image MEB dÕune indentation de Vickers sur la surface trait�e par faisceau 
dÕions Ar+ de %-Ta2N3 , produite avec une charge appliqu�e par lÕindenteur, F = 9.8 N.  
 
Sur la Figure 3.12, la moyenne des valeurs de Hv obtenues � une m�me charge est pr�sent�e. 

Il y a entre deux et quatre mesures r�alis�es par charge. Pour les petites charges, nous 

observons un degr� certain de dispersion des mesures de Hv. LÕeffet de taille dÕindentations 

nÕest que mod�r�ment observ�. La comparaison des r�sultats obtenus sur la surface polie 

m�caniquement de lÕ�chantillon montre le m�me degr� de dispersion que ceux r�alis�s sur la 

surface trait�e par faisceau dÕions Ar+. Au dessus de 4 N, la valeur de la duret� se stabilise et 

on obtient Hv = 16.0(2) GPa pour les deux types de surface. Cette valeur est utilis�e par la 

suite dans le calcul de KIc-if .  
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Figure 3.12 : Duret� de Vickers pour lÕ�chantillon %-Ta2N3 en fonction de la charge appliqu�e 
et de lÕ�tat de la surface.  
 

En assumant le mod�le de lÕ�quation du bilan dÕ�nergie pr�sent� dans la partie 2.4.2.2 et que 

<a> tend vers lÕinfini, nous pouvons calculer la valeur dite de la Ç vraie duret� È, Hv
true, qui 

est ind�pendante de la charge appliqu�e � lÕindentation. La d�pendance montr�e dans la figure 

3.13 o� la charge est repr�sent�e en fonction de la longueur des diagonales est utilis�e pour 

obtenir a3 = 8.277 mN/#m2, le coefficient a3 correspondant � la d�formation plastique 

ind�pendant de la charge (�quation 2.14). Comme nous lÕavons vu dans le chapitre 2, nous 

pouvons donc recalculer Hv
true = 1.8544)a3 soit 15.3(1.7) GPa. Cette valeur est ind�pendante 

de la charge et en accord avec les r�sultats pr�c�dents. 
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Figure 3.13 : Mesures de la longueur des diagonales des empreintes Vickers en fonction de la 
charge appliqu�e. Une �quation du 2nd degr� est utilis�e pour mod�liser le r�sultat, le 
coefficient du second degr� correspond � a3. 
 
Nous cherchons maintenant � estimer Hv pour %-Ta2N3 dense, sans porosit�. De la m�me 

mani�re que pr�c�demment, nous utilisons lÕexpression 
)(

0

bpeHH !
=  pour estimer la valeur 

de la duret� du mat�riau dense. En prenant b = 3 et Hv = 16 GPa, nous obtenons Hv0 = 24(3) 

GPa. Cette valeur de la duret� de Vickers est en accord avec la valeur obtenue pour 

lÕestimation de la duret� du mat�riau dense par la nanoindentation de 27.9 GPa car, comme 
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nous lÕavons dit, il existe pour %-Ta2N3 un effet mod�r� de la taille de lÕindentation. En 

choisissant un b moyen de 5, nous pr�voyons une duret� du mat�riau dense et polycristallin %-

Ta2N3 de 32(7) GPa. Ce choix de b et lÕestimation de Hv0 qui en d�coule, sont corrobor�s par 

lÕanalyse des donn�es disponibles pour *-TaN qui est le mat�riau le plus dur de la famille des 

mononitrures de m�taux de transition. Politis et Rejman [Politis, 1978] obtiennent entre 25 et 

30 GPa suivant la composition, pour des �chantillons denses *-MN (M= Ta, Nb). Yusa et al. 

[Yusa, 2014] mesurent pour un �chantillon *-TaN poreux (p = 0.05), une duret� de Hv = 20.9 

GPa. Si nous utilisons cette valeur de Hv et pour la d�pendance de la porosit� la constante b = 

5, nous obtenons pour *-TaN dense, Hv0 = 27 GPa, qui est bien dans le m�me ordre de 

grandeur que le r�sultat de Politis et Rejman [Politis, 1978]. Cette valeur estim�e de la duret� 

de %-Ta2N3 dense de 32(7) GPa est aussi similaire � celle de c-Zr3N4 (sup�rieur � 30 GPa) 

[Dzivenko, 2009] et du m�me ordre de grandeur que celle de '-Si3N4 (33-37 GPa) [Jiang, 

2001]. 

Les fissures se formant pendant les tests dÕindentation de Vickers ont �t� utilis�es pour 

obtenir la t�nacit� KIc-if de notre �chantillon de %-Ta2N3. Sur la figure 3.11, on voit 

lÕempreinte laiss�e par la pointe de lÕindenteur de Vickers sur le mat�riau produit avec une 

force appliqu�e de 9.8 N. Les fissures �manant des coins des empreintes dÕindentation sont 

visibles dans le mat�riau. Aux plus petites charges, la formation de fissures nÕa pas toujours 

eu lieu.  

Plusieurs formules sont d�velopp�es pour tirer la t�nacit� KIc-if des longueurs des fissures 

provenant des coins des empreintes. Elles d�pendent de la g�om�trie de lÕindenteur utilis� 

pour les indentations et de la g�om�trie des fissures sous la surface du mat�riau. Dans notre 

cas, il a fallu dÕabord d�terminer si la g�om�trie des fissures sous la surface est de type 

Palmqvist ou de type half-penny. Myazaki et al. [Miyazaki, 2010] ont trouv� que le rapport 

c/a > 2  indique des fissures de type half-penny, a �tant la longueur de la demi-diagonale, l la 

longueur de la fissure du bout de la pointe de lÕindentation � la fin de la fissure et c est d�finie 

par c = l+a. Lube et al. [Lube, 2001] donnent comme valeur c/a < 1.8 pour les fissures 

Palmqvist en pr�cisant quÕentre les valeurs 1.8 et 2.2 (1.8 < c/a < 2.2), la g�om�trie des 

fissures est incertaine. 

Dans le pr�sent travail, les longueurs des diagonales et des fissures mesur�es gr�ce aux 

images MEB montrent que le rapport c/a est toujours inf�rieur ou �gal � 1.5 lorsque la surface 

est trait�e par faisceau dÕions Ar+ et inf�rieur ou �gal � 2 lorsque la surface est polie 

m�caniquement. Les fissures observ�es dans notre �chantillon de %-Ta2N3 sont probablement 

de type Palmqvist. Pour le calcul de KIc-if , nous avons utilis� la formule adapt�e � ce type de 
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fissures qui est celle de Shetty (chapitre 2.4.3) parce quÕelle n�cessite, en dehors de la 

longueur des fissures, de la duret� et de la charge appliqu�e au mat�riau, de conna�tre 

uniquement le coefficient de Poisson du mat�riau �tudi�. Nous utilisons les r�sultats obtenus 

pour les charges de 5 N et 10 N pour calculer la moyenne de KIc-if, car la duret� ne change 

plus pour ces charges. Pour la surface trait�e par faisceau dÕions Ar+, nous obtenons KIc-if = 

4.7(2) MPa.m-1/2. Ce r�sultat est identique � celui de la surface m�caniquement polie de 4.5(2) 

MPa.m-1/2. Cette valeur correspond, de mani�re surprenante, � la moyenne entre les valeurs 

obtenus par les �quations de Laugier et de Lawn, provenant de la nanoindentation. Nous 

comparons nos valeurs pour %-Ta2N3 avec celle de la litt�rature (tableau  3.5) pour &-Si3N4 ou 

&-SiC, consid�r�s dans la litt�rature comme des mat�riaux r�sistants � la propagation des 

fissures. Ces mat�riaux ont la m�me forme de cristallites allong�e en aiguille (wiskers) que 

notre mat�riau et pour cette raison, une haute KIc-if. Nous voyons que notre mat�riau poss�de 

une t�nacit� similaire � celle des mat�riaux de r�f�rence. Nous nous attendons aussi � une 

valeur de la t�nacit� sup�rieure dans le cas de %-Ta2N3 dense. On peut sÕattendre � un tel 

r�sultat car nous pouvons extrapoler � partir de lÕobservation de la t�nacit� plus �lev�e pour le 

mat�riau partiellement densifi� reconnu dans lÕexamination par nanoindentation (section 3.3) 

 
Tableau 3.5 : T�nacit� KIc-if de lÕ�chantillon poreux %-Ta2N3 avec p = 0.14(4) � partir 
des tests de duret� de Vickers aux charges de 5 et 10 N. Ces valeurs sont compar�es 
avec celles publi�es dans la litt�rature pour des mat�riaux de r�f�rence (&-Si3N4, &-SiC, 
et leurs composites). 
Compos�s %-Ta2N3  

poreux p=0.14 
&-Si3N4 
Densifi�  

+-SiC  
Densifi� 

Si3N4/SiC 
mat�riaux 
composites 

KIc-if (MPa!m1/2) 

 

4.7(2) a 

4.5(2) b 

 

5.2 c1 

5.2-7.1 d1 

3-12 e 

6.6(4) f  

2.1 g 

2.9-4.5 h 

5.4-5.8 c2 

4.3-5.4 d2  

5.0-6.2 i 

a cette th�se, apr�s avoir trait� la surface par le faisceau dÕions Ar+ ; 

b cette th�se, apr�s avoir poli m�caniquement la surface ; 

c1 Si3N4 press� � chaud et fritt�  avec 5 wt.% de Y2O3 et c2 avec rajout de 8 wt.% de SiC [Balog, 2007] ; 

d1 Si3N4 press� � chaud et fritt� avec des oxydes de terre rare RE2O3 (RE = La, Nd, Y, Yb, Lu) et d2 avec rajout de 
5vol.% de SiC [Tatarko, 2011] ; 

e dispersion des valeurs rapport�es par lÕ�tat de l'art [Krstic, 2012] ; 

f 
&-SiC compl�tement dense avec 10 wt.% de Y2O3 + Al2O3 par frittage flash, des fissures de type radiale et 

m�diane ont �t� assum�es [Yi, 2013] ; 

g &-SiC polycristallin, obtenu par CVD, des fissures de type radiale et m�diane ont �t� assum�es [Park, 2002] ; 

h &-SiC press� � chaud et fritt�  avec 9 wt.% de Y2O3 +Al2O3 suivi par des recuits � diff�rentes temp�ratures, des 
fissures de type radiale et m�diane ont �t� assum�es [Kovalcikova, 2009] ; 

i Si3N4/SiC press� � chaud avec Y2O3 +Al2O3/ Y2O3 +Yb2O3, additifs fritt�s [Zemanova, 2002] ; 
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3.2.6 Conclusion 

Les propri�t�s m�caniques dÕun �chantillon monolithique de %-Ta2N3 ayant une porosit� de 

0.14 ont donc �t� �tudi�es et les valeurs pour le m�me mat�riau, mais dense, ont �t� obtenues 

ou estim�es. Elles permettent dÕaffirmer que %-Ta2N3 est un mat�riau rigide avec de grands 

modules dÕ�lasticit�, dur et tr�s tenace. Le module de cisaillement de %-Ta2N3 est estim� entre 

124 et 144 GPa. Comme limite basse attendue pour la valeur de la duret� de %-Ta2N3 dense, 

nous avons estim� Hv = 24 GPa. La t�nacit� est au moins de 4.6 MPa!m1/2. La propri�t� de 

self-healing qui densifie le mat�riau par polissage m�canique fait de celui-ci un mat�riau 

c�ramique unique et tr�s int�ressant. De nombreuses applications industrielles sont 

envisageables, notamment si des voies de synth�se de rev�tements adh�rents sont 

d�couvertes.  

 

3.3 Zr7N9 et Hf7N9 

 

Dans cette partie, nous rapportons la synth�se de nouveaux nitrures de zirconium et 

dÕhafnium encore non pr�sent�s dans la litt�rature, leur composition ainsi que leurs propri�t�s 

m�caniques. Nous consid�rons les diagrammes de phase Pression-Temp�rature des syst�mes 

Zr-N et Hf-N o� lÕazote est pr�sent en exc�s (e.g. N>>M, avec M=Zr ou Hf) et r�sumons les 

articles sur lÕexistence de compos�s dans chaque syst�me dans la figure 3.14. Les compos�s 

existant � P = 1 atm sont des mononitrures ayant une structure cubique de type NaCl, *-ZrN 

et *-HfN. A des pressions de 12 GPa et des temp�ratures de 1500¡C, des compos�s cubiques 

de type Th3P4, c-Zr3N4 et c-Hf3N4, ont �t� d�couverts par [Zerr, 2003], (voir le chapitre 1, 

notamment 1.1.3). Le diagramme de stabilit� th�orique, d�j� pr�sent� dans la figure 1.2 

[Kroll, 2003] et les informations exp�rimentales disponibles sur la temp�rature et la pression 

de  synth�se des compos�s de type Th3P4 sont compar�s dans la figure 3.14. Nous avons 

examin� la litt�rature � propos de la r�gion pression-temp�rature situ�e entre celles des deux 

compos�s c-M3N4, et trouv� quÕil y a peu dÕinformations sur lÕexistence de compos�s entre les 

pressions les plus basses report�es o� les compos�s cubiques (c-Zr3N4 et c-Hf3N4) sont form�s 

et les pressions sup�rieures � la pression atmosph�rique normale (voir le chapitre 1.1.3.2). 

Nous avons donc r�alis� des exp�riences de synth�se dans cette r�gion de pression et 

temp�rature et trouv� de nouveaux compos�s, des nouveaux nitrures de zirconium et 

dÕhafnium, que nous avons �tudi�. Nous avons donc d�termin� la structure cristalline et la 
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composition chimique et lÕ�tat dÕoxydation des cations m�talliques. En effet, les m�taux de 

transition, Zr et Hf, sont dans un �tat dÕoxydation +3 dans le cas des mononitrures (lÕ�tat 

dÕoxydation de lÕazote est -3), et on note que, pour respecter la neutralit� �lectrique, les 

compos�s cubiques form�s � hautes pressions ont leurs cations m�talliques (Zr et Hf) dans un 

�tat dÕoxydation +4 (voir 3.3.3.3). Finalement, nous avons mesur� les propri�t�s m�caniques 

de duret� et de t�nacit� ainsi que les modules �lastiques des nouveaux nitrures de zirconium et 

dÕhafnium. 
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Figure 3.14 : Diagrammes de phase th�oriques [Kroll, 2003 et 2004] des compos�s chimiques 
binaires � base des �l�ments Zr-N et Hf-N respectivement � gauche et � droite, en fonction de 
la pression et de la temp�rature, voir chapitre 1.1.3, notamment la figure 1.2. LÕ�toile indique 
les conditions des synth�ses de cette th�se.  

3.3.1 La synth�se des �chantillons � hautes pression et temp�rature 

Les �chantillons ont �t� synth�tis�s dans la presse multi-enclumes localis�e au laboratoire 

Magmas et Volcans de Clermont-Ferrand. La presse est d�crite dans le chapitre 2.1. Ils ont �t� 

synth�tis�s � une pression de 5 GPa et une temp�rature de 1400¡C (figure 3.14). Les 

pr�curseurs sont les poudres nanocristallines n-Zr3N4+x (exp�rience 148) et n-Hf3N4+x 

(exp�rience 149), synth�tis�es pr�c�demment par ammonolyse [Li, 2005]. Pour la 

composition chimique, le x>0 indique que la quantit� dÕazote est, par rapport � la quantit� 

th�orique attendue, sup�rieure. Les concentrations dÕautres �l�ments (O, C, H) sont infimes. 

La taille des cristaux de n-Zr3N4+x et de n-Hf3N4+x, estim�e � partir des mesures par diffraction 

de rayons X, est inf�rieure � 2 nm [Li, 2005]. CÕest seulement 4 fois sup�rieur � la taille de la 

maille primitive (type NaCl, d�form� en une sym�trie rhombo�drique). La taille des grains qui 

sont des agglom�rats de nanocristaux est dÕenviron 200 nm. La taille des cristallites, quant � 

elle, nÕa pas pu �tre mesur�e � partir des images MEB [Li, 2005]. 

Les poudres de n-Zr3N4+x et de n-Hf3N4+x ont chacune �t� compact�es dans des capsules de 

platine pour prot�ger lÕ�chantillon des mat�riaux riches en oxyg�ne pr�sent dans les pi�ces de 

lÕassemblage haute pression de la presse multi-enclumes (voir chapitre 2.1). Avant la 
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synth�se, ces capsules faisaient respectivement 3.2 mm (exp�rience 148) et 3.3 mm 

(exp�rience 149) de longueur, pour un diam�tre de 2 mm. Lorsque que la pression choisie est 

atteinte, le syst�me est port� � une temp�rature de 1400¡C pour 10 minutes (voir figure 2.6). 

Apr�s la synth�se, les deux capsules, r�cup�r�es aux CNTP, ont une hauteur dÕenviron 2 mm, 

de diam�tre <1.5 mm. Pour ouvrir la capsule et obtenir le produit de la synth�se, nous avons 

utilis� un papier abrasif (SiC) � gros grains pour polir m�caniquement jusquÕau moment o� la 

surface de lÕ�chantillon appara�t. L�, on diminue progressivement la taille des grains du papier 

abrasif, puis on utilise la p�te diamant�e jusquÕ� obtenir une surface lisse et plate (figure 

3.15).  

                
Figure 3.15 : Images MEB : � gauche, la surface du nouveau nitrure de zirconium (exp�rience 
148) apr�s ouverture de la capsule et polissage m�canique avec du papier abrasif SiC, � droite 
celle du nouveau nitrure dÕhafnium (exp�rience 149) polie � la p�te diamant�e jusquÕ� la plus 
petite taille de grains de " #m. La fl�che sur lÕimage de lÕ�chantillon 148 indique une zone o� 
lÕ�chantillon a �t� volontairement fractur� pour obtenir de la mati�re pour la caract�risation 
par diffraction de rayons X. A cet endroit, nous avons aussi pu examiner la forme des cristaux 
du nouveau nitrure de zirconium sur les images MEB collect�es � un grandissement plus 
important (voir partie 3.3.3.2).  
 

3.3.2 Affinement de la structure  

3.3.2.1 Analyse par diffraction de rayons X 

 

Les �chantillons des nitrures que nous avons synth�tis�s, ont �t� examin� par diffraction de 

rayons X (DRX) sur la source Petra III, ligne 2.b, du synchrotron dÕHambourg, DESY (voir 

chapitre 2.2.1). La longueur dÕonde utilis�e est $= 0.2893�. Les �chantillons mesur�s sont de 

petits morceaux enlev�s � lÕ�chantillon principal (figure 3.15) et plac�s � lÕint�rieur dÕune 

cellule � enclume de diamant, pour dans notre cas, permettre le bon alignement de 

lÕ�chantillon avec le faisceau de rayons X et le maintien de la distance �chantillon-d�tecteur. 

Ils ont une taille de moins de 50 #m. Des mesures DRX ont �t� faites pendant 20 � 60 

secondes avec un balayage de lÕ�chantillon par rapport au faisceau et des oscillations de 5¡ 
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maximum par rapport � lÕaxe vertical du montage pendant la mesure pour augmenter la 

statistique.  

 

 
Figure 3.16 : diagramme de diffraction des rayons X obtenu apr�s synth�se pour les 
�chantillons � base de zirconium et dÕhafnium (courbes n¡1). Pour le nouveau nitrure de 
zirconium, ce diagramme est compar� avec 2 : c-Zr3N4, 3 : ZrN et 4 : o-Zr3N4. Pour le 
nouveau nitrure dÕhafnium, avec 2 : c- Hf3N4 et 3 : HfN. 
 
En observant les diagrammes de diffraction de rayons X  de la figure 3.16, nous pouvons voir 

que les nouveaux nitrures de zirconium et dÕhafnium synth�tis�s dans ce travail sont 

analogues, supposant une structure cristalline similaire. De plus, ces diagrammes ne 

correspondent pas aux diagrammes pour les phases cubiques c-Zr3N4 et c-Hf3N4, ni aux 

phases *-ZrN, *-HfN et o-Zr3N4.  Nous avons �galement v�rifi� quÕils ne correspondaient pas 

� des oxynitrures dÕhafnium ou de zirconium, ni � des phases contenant du platine, utilis�e 

comme mat�riau pour la capsule. Ceux sont donc des compos�s non report�s dans la 

litt�rature mais juste mentionn�, dans le cas du syst�me Zr-N, dans un r�sum� de conf�rence 

[Dzivenko, 2010]. En nous basant sur ces r�sultats pr�liminaires de Dzivenko et al. 

[Dzivenko, 2010] qui sugg�rent une structure cristalline de type Ca3Tl4O9, nous avons pu 

confirmer pour lÕ�chantillon 148, une structure cristalline monoclinique (a,b,c et 

-='=90¡,&), requ�rant la composition chimique suivante : Zr7N9. LÕaffinement de la structure 

cristalline a �t� r�alis�e en utilisant le programme Maud [Lutterotti, 2007] et les r�sultats sont 

montr�s dans la figure 3.17. Les param�tres obtenus pour la structure sont r�sum�s dans le 

tableau 3.6. Le facteur dÕagitation thermique est gard� nul. Le taux dÕoccupation et le facteur 

de qualit� RBragg est donn�. Il nÕy a pas de seconde phase. La position des cations (Zr) est 

donn�e dans le tableau 3.7. La position des anions nÕest pas affin�e parce quÕils influent peu 

sur lÕintensit� et la position des pics puisque les atomes de zirconium contribuent beaucoup 

plus � la diffraction que les atomes dÕazote. Pour les atomes dÕazote, nous avons gard� les 

m�mes positions que celles des atomes dÕoxyg�ne dans la structure Ca3Tl4O9. Dans le cas 
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dÕune structure sym�trique (par exemple cubique ou rhombo�drique), la tentative de trouver 

les positions des anions pourrait r�ussir [Dzivenko, 2007], mais dans le cas dÕune structure 

monoclinique, le r�sultat ne sera pas fiable.  

 
Figure 3.17 : Diagramme de diffraction RX de Zr7N9, en noir les points exp�rimentaux, en 
rouge la courbe th�orique calcul�e par la m�thode de Rietveld avec le logiciel Maud. En 
dessous la ligne de diff�rence entre la structure observ�e exp�rimentalement et celle calcul�e 
(m�me �chelle dÕintensit�). 
 
Nos r�sultats sont en ad�quation avec ceux obtenus pr�c�demment par [Dzivenko, 2010] et 

publi�s seulement dans un r�sum� (voir figure 3.17 et tableau 3.6). Ils nÕont cependant pas 

report� les coordonn�es des atomes et proposent une composition chimique "-Zr3 0.11N4 

avec des lacunes qui, comme nous le verrons par la suite, nÕest pas v�rifi�e. 

 
Tableau 3.6 : Param�tres de maille et masse volumique des �chantillons Zr7N9 et Hf7N9, 
groupe dÕespace 12 (1) (C12/m1) et le facteur de qualit� RBragg.  

 Zr7N9 Hf7N9 
 
a (�) 
b (�) 
c (�) 
" (¡) 
Volume de la maille 
�l�mentaire (�3)  
 
# (g/cm3) 
RBragg (%) 

[Dzivenko, 2010] 
10.565(5) 
3.125(1) 
12.150(6) 
102.76(3) 
 
391.234 
 
6.49 
 

Cette th�se 
10.551(1) 
3.120(0.4) 
12.141(2) 
102.79(1) 
 
389.760 
 
6.515 
3.2 

Cette th�se 
10.400(2) 
3.094(2) 
12.226(2) 
102.43(3) 
 
384.183 
 
11.890 
10.4 
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Tableau 3.7 : Position des atomes de zirconium et dÕazote dans la maille �l�mentaire de Zr7N9  
Atome 
 

X Y Z Taux dÕoccupation 

Zr1 0 0 0 1.0 
Zr2 0.5652(8) 0 0.2788(6) 1.0 
Zr3 0.233(2) 0 0.823(1) 0.47 
Zr4 
 

0.147(1) 0 0.550(1) 1.0 

N1 0.198 0 0.390 1.0 
N2 0.127 0 0.159 1.0 
N3 0.0980 0 0.7200 1.0 
N4 0.3690 0 0.0440 1.0 
N5 0.5000 0 0.5000 1.0 

 
 

La structure du nouveau nitrure est d�crite par le groupe dÕespace C12/m1 (n¡12) et sa 

repr�sentation �clat�e utilisant le mod�le des sph�res dures est montr�e dans la figure 3.18. 

CÕest une structure cristalline centrosym�trique. Ceci confirme les observations r�alis�es par 

spectroscopie Raman (voir la partie 3.3.3.1). 

 
 

 
Figure 3.18 : La structure cristalline de Zr7N9, sur le mod�le de Ca3Tl4O9. 
 
Nous avons cherch� la structure cristalline du nouveau nitrure dÕhafnium, en suivant le m�me 

protocole exp�rimental que pour le nitrure de zirconium. Les compos�s binaires � base 

dÕhafnium ont tendance � poss�der la m�me structure cristalline mais avec des param�tres de 

maille et/ou un volume inf�rieur � ceux des compos�s � base de zirconium. Pour cette raison, 

la m�me structure cristalline monoclinique, avec des param�tres de maille similaires est donc 

attendue pour lÕ�chantillon 149. CÕest pourquoi la structure Ca3Tl4O9 a aussi �t� utilis�e 
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comme point de d�part pour affiner la structure du nouveau nitrure dÕhafnium et une solution 

stable a �t� trouv�e, pr�sent�e dans le tableau 3.6 et la figure 3.19. Il a �t� d�couvert que le 

nitrure dÕhafnium Hf7N9 poss�de un volume sp�cifique inf�rieur � celui du nitrure de 

zirconium. Seul le param�tre de maille c est sup�rieur dans le cas du nitrure dÕhafnium par 

rapport au nitrure de zirconium. 

Dans la figure 3.19, nous pr�sentons le meilleur accord obtenu entre le diagramme de 

diffraction de rayon X du nouveau nitrure dÕhafnium et la courbe calcul�e par la m�thode de 

Rietveld, sans tenir compte, comme pour le nitrure de zirconium, des anions, atomes dÕazote 

et dÕoxyg�ne. Chaque pic du diagramme de diffraction RX exp�rimental correspond � un pic 

calcul� par la m�thode de Rietveld, m�me sÕil existe des diff�rences dÕintensit� pour certains 

pics, ce qui r�sulte en un facteur de qualit� de Bragg, RBragg = 10.4%, plus important que celui 

du nitrure de zirconium (RBragg = 3.2%) (se r�f�rer au tableau 3.6). Le tableau 3.8 donne la 

position des atomes dÕhafnium dans la maille �l�mentaire montre de nouveau les similarit�s 

entre les �chantillons de zirconium et dÕhafnium.   

 
Figure 3.19 : Diagramme de diffraction RX de Hf7N9, en noir les points exp�rimentaux, en 
rouge la courbe calcul�e par la m�thode de Rietveld avec le logiciel Maud. En dessous la 
ligne de diff�rence entre la structure observ�e exp�rimentalement et celle calcul�e (m�me 
�chelle dÕintensit�). 
 
 
 
 
Tableau 3.8 : Position des atomes dÕhafnium dans la maille �l�mentaire de Hf7N9 
Atome X Y Z Taux 

dÕoccupation 
Hf 1 0 0 0 1.0 
Hf 2 0.562(1) 0 0.302(1) 1.0 
Hf 3 0.295(1) 0 0.862(1) 0.47 
Hf 4 0.155(1) 0 0.600(1) 1.0 
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3.3.2.2 V�rification de la structure par lÕutilisation du principe de Le Chatelier 

 

Nous pouvons v�rifier qualitativement notre solution de la structure cristalline obtenue pour 

nos nouveaux nitrures par la comparaison suivante des masses volumiques : Le rapport des 

masses volumiques pour des nitrures binaires bas�s sur Zr et Hf connus ayant la m�me 

structure cristalline et la m�me composition chimique est autour de 2. Par exemple, pour les 

mononitrures, on obtient #(HfN) ~1.83 #(ZrN). Une mesure plus pr�cise de ces rapports pour 

diff�rents mat�riaux est donn�e dans le tableau 3.9. La valeur obtenue pour le rapport des 

masses volumiques de  Zr7N9 et Hf7N9 obtenues par la m�thode de Rietveld est en accord avec 

les rapports des autres compos�s. Cependant, cette proc�dure nÕest bas�e que sur 

lÕobservation exp�rimentale et nÕest confirm�e par aucune loi physique et ne peut donc �tre 

consid�r�e que comme une indication. 

 
Tableau 3.9 : Comparaison des masses volumiques pour diff�rents couples de compos�s � 
base de Zr, Hf et N. 

Mat�riau  HfN / ZrN 
[Lengauer, 
2000 ; 
Christensen, 
1979] 

Hf7N9 / Zr7N9 
cette th�se 

c-Hf3N4 / c-Zr3N4   
[Zerr, 2003] 
 

# (g/cm3) 13.83 / 7.30   11.89/ 6.52 

 

13.06  /  7.16  

Rapport des 2 compos�s 1.829  1.825 
 

1.824 
 

 
Au contraire, la proc�dure bas�e sur le principe de Le Chatelier (chapitre 1.2.2) permet 

dÕestimer la masse volumique des mat�riaux denses de mani�re quantitative. Cette m�thode 

nous permettra de borner les valeurs des masses volumiques des nouveaux nitrures. 

Nous cherchons � estimer la valeur de la masse volumique de Zr7N9 � 5 GPa, la pression de 

synth�se. DÕapr�s le principe de Le Chatelier, cette valeur doit se trouver entre les valeurs 

pour les compos�s form�s aux  pressions inf�rieure et sup�rieure respectivement. Comme 

expliqu� dans le chapitre 1.2.2, nous comparons des syst�mes �quivalents, � savoir, les 

syst�mes (21!ZrN + 3.5!N2), o� ZrN est le compos� form� � basse pression, et (7!c-Zr3N4), o� 

c-Zr3N4 est le compos� form� � plus haute pression et pour notre compos� (3!Zr7N9 + 0.5!N2).  

En utilisant lÕ�quation du troisi�me ordre dÕ�quation dÕ�tat de Birch-Murnaghan, on obtient le 

volume V � nÕimporte quelle pression P, si le module dÕiso�lasticit� et sa d�riv�e premi�re en 

pression sont connus. LÕ�quation utilis�e est ici simplement rappel�e, pour de plus amples 

explications, on se reportera au premier chapitre.   
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avec V le volume � la pression dÕint�r�t (dans notre cas P=5 GPa) et V0 le volume � la 

pression atmosph�rique.  

DÕapr�s [Chen, 2004], nous avons pour ZrN, B0 = 248 GPa et B0Õ= 4 (fix�). Nous obtenons le 

rapport V/V0 = 0.98081 � 5 GPa. Cette valeur nous permettra de corriger la valeur du volume 

par unit� de formule de ZrN pour obtenir celle � 5 GPa. Nous trouvons, en utilisant la valeur 

de la masse molaire et de la masse volumique, un volume de 2.317!10-23 cm3/ZrN-unit� de 

formule � pression atmosph�rique. Soit une valeur de 2.27!10-23 cm3/ZrN-unit� de formule � 

5GPa. En appliquant la m�me m�thode pour c-Zr3N4, avec B0 = 219 GPa et B0Õ =  4.4, nous 

obtenons V/V0 = 0.97849 et enfin 7.48!10-23 cm3/c-Zr3N4-unit� de formule � 5 GPa. Pour 

lÕexc�s de diazote que contiennent les syst�mes, nous retenons quÕ� une pression de 5.75 GPa, 

le volume de N2 est de 28.413 �3/mol�cule, dÕapr�s les valeurs dÕOlijnyk [Olijnyk, 1990].  

En prenant en compte toutes les valeurs, nous avons trouv� que la diff�rence entre les deux 

syst�mes � 5 GPa, (21!ZrN + 3.5!N2) et 7!c-Zr3N4, est inf�rieure � 9.5%. DÕapr�s le principe 

de Le Chatelier, le volume du syst�me du nouveau nitrure de zirconium (3!Zr7N9 + 0.5!N2), � 

5 GPa est compris entre les volumes des deux autres syst�mes, soit dans cette diff�rence de 

9.5%. Ceci signifie que la valeur de la masse volumique, obtenue en affinant la structure 

cristalline de Zr7N9, # = 6.515 g/cm3, a une incertitude de mesure inf�rieure � 9.5%. Pour 

v�rifier cette affirmation, nous utilisons donc # = 6.515 g/cm3, la valeur de B0 obtenue par LU 

(voir 3.3.5) et pour B0Õ la valeur fixe de 4. En appliquant lÕ�quation, nous  obtenons V/V0 = 

0.9584, soit pour Zr7N9 un volume de 18.68!10-23 cm3/Zr7N9-unit� de formule � 5 GPa. La 

valeur (tableau 3.10) obtenue pour le syst�me (3!Zr7N9 + 0.5!N2 ) est situ�e entre les valeurs 

des deux autres syst�mes, ce qui signifie que la solution cristalline trouv�e ne contredit pas le 

principe de Le Chatelier et peut de fait �tre consid�r�e comme valid�e. Notre valeur du 

volume du syst�me � 5 GPa se trouve � moins de 1% du syst�me du mononitrure de 

zirconium, et � environ 9% du syst�me c-Zr3N4. Cependant, � hautes temp�ratures (o� la 

synth�se est r�alis�e), nous nous attendons � ce que la contribution de lÕazote dense au 

volume de lÕensemble du syst�me soit plus importante que celle des nitrures de zirconium. De 
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ceci r�sultera une augmentation de la diff�rence de volume entre les syst�mes (21!ZrN + 

3.5!N2) et (3!Zr7N9 + 0.5!N2) et agit ainsi en faveur du principe de Le Chatelier. 

 
  Tableau 3.10 : Comparaison des volumes � 5 GPa pour les 3 syst�mes Zr-N � temp�rature 
ambiante 

Syst�me  21!ZrN + 3.5!N2 3!Zr7N9 + 0.5!N2 7!c-Zr3N4  
V/V0 pour le nitrure 0.98081 0.9584 0.97849  

Volume dÕune unit� 
de formule du nitrure 
� P=1 atm (cm3) 

2.32.10-23 19.49.10-23 7.65.10-23 

Volume dÕune unit� 
de formule  du 
nitrure � P = 5 GPa 
(cm3) 

2.27.10-23 18.68.10-23 7.48.10-23 

Volume du syst�me � 
P=5 GPa (cm3)  

57.6.10-23 57.46.10-23 52.38.10-23 

 
Nous appliquons la m�me m�thode au syst�me Hf-N. Nous utilisons # = 11.89 g/cm3, avec la 

valeur de B0 obtenue par LU (voir 3.3.5) et de nouveau, B0Õ fix� � 4. Les r�sultats sont 

r�sum�s dans le tableau 3.11. Cette fois-ci, lÕ�cart entre les deux syst�mes, (21!HfN + 3.5!N2) 

et (7!c-Hf3N4), est de 10.5%. DÕapr�s le tableau 3.11, nous voyons que la masse volumique de 

Hf7N9 propos�e par lÕaffinement de Rietveld ne contredit pas le principe de Le Chatelier et on 

peut donc consid�rer que la structure cristalline est valid�e. Comme pour les syst�mes des 

nitrures de zirconium, la valeur du syst�me (3!Hf7N9 + 0.5!N2) est plus proche du syst�me du 

mononitrure dÕhafnium, � environ 1.5%. Mais, comme discut� avant, la diff�rence peut 

augmenter � hautes temp�ratures o� la synth�se est produite. 

 
Tableau 3.11 : Comparaison des volumes � 5 GPa pour les 3 syst�mes Hf-N � temp�rature 
ambiante 

Syst�me  21!HfN + 3.5!N2 3!Hf7N9 + 0.5!N2 7!c-Hf3N4  
V/V0 pour le nitrure  
 

0.98168 0.99578  0.97936 

Volume dÕune unit� de 
formule du nitrure � P = 1 atm 
(cm3) 

2.41.10-23 19.2.10-23 7.52.10-23 

Volume dÕune unit� de 
formule du nitrure � P = 5 GPa 
(cm3) 

2.37.10-23 19.13.10-23 7.37.10-23 

Volume du syst�me �  
P=5 GPa (cm3) 

59.71.10-23 58.83.10-23 51.59.10-23 
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3.3.2.3 Composition chimique, mesures pr�liminaires  

 

Nous avons r�alis� une analyse chimique par spectroscopie de rayons X avec nos coll�gues du 

d�partement de g�osciences de lÕuniversit� de Mainz. LÕ�chantillon est plac� dans une 

microsonde �lectronique (Electron Probe Microanalyser, EPMA) �quip�e avec un MEB. Dans 

notre cas, une trentaine de points est mesur�e, r�partie sur lÕensemble de la surface de chaque 

lÕ�chantillon. En utilisant les mesures faites sur les compos�s servant � la calibration, nous 

d�terminons � partir des diff�rentes intensit�s des �l�ments chimiques pr�sents dans nos 

compos�s, le pourcentage massique de chaque �l�ment. Les graphiques de la figure 3.20 

pr�sentent le pourcentage atomique de chaque �l�ment, calcul� � partir des valeurs des 

pourcentages en masse et normalis� pour toutes les mesures. Si la masse totale en pourcentage 

est sup�rieure � 102% ou inf�rieure � 98% (soit 100(2) %), les mesures sont consid�r�es 

comme mauvaises. Par exemple, pour le nouveau nitrure de zirconium, cÕest le cas pour les 

points 2, 5 et 25. Pour le point 2, la zone o� il a �t� fait est � la fois tr�s poreuse et sur le bord 

de lÕ�chantillon ce qui peut expliquer la variation de ces valeurs par rapport � la moyenne. De 

possibles sources de d�viations significatives sont en effet la porosit� de lÕ�chantillon 

combin�e avec la grande diff�rence dÕintensit� des atomes par absorption. 

 

 
Figure 3.20 : Graphiques repr�sentants le pourcentage atomique normalis� de chaque �l�ment 
contenu dans les nouveaux nitrures de zirconium (� gauche) et dÕhafnium (� droite).  
 
DÕapr�s les r�sultats de lÕanalyse montr�e dans la figure 3.20, lÕ�chantillon de nitrure de 

zirconium contient en moyenne 41.0(4) at.% de zirconium, 52.3(1.0) at.% dÕazote et 

6.7(8) at.% dÕoxyg�ne. Il y a donc une pr�sence de lÕoxyg�ne dans lÕ�chantillon ce qui 

sugg�re que lÕoxyg�ne se substitue � lÕazote pour les positions des anions. La composition 

chimique de lÕ�chantillon peut �tre �crite comme Zr6.25(N0.89O0.11)9. Les incertitudes sur les 

mesures sont  pour Zr : 6.25(0.25), pour N : 0.89(1) et enfin pour O : 0.11(1). Cette fa�on de 

!

0 5 10 15 20 25 30

5

10

15

20

25

30

35

40

45

50

55

60

 

%
 a

to
m

iq
u

e

N¡

 Zr

 N

 O

!

0 5 10 15 20 25 30

5

10

15

20

25

30

35

40

45

50

55

60

 

%
 a

to
m

iq
u

e

N¡

 Hf

 N

 O



 113 Chapitre 3 
  

d�crire la composition chimique est influenc�e par les r�sultats des mesures par diffraction de 

rayons X et la solution trouv�e pour la structure cristalline, d�crite ci-dessus.  

Pour la composition chimique id�ale M7N9, nous obtenons 6 atomes de zirconium ou 

dÕhafnium dans lÕ�tat dÕoxydation +4 et un dans lÕ�tat dÕoxydation +3 soit M4+
6M

3+N3-
9. En 

sÕint�ressant maintenant � notre formule chimique obtenue exp�rimentalement pour le 

nouveau nitrure de zirconium, nous obtenons deux solutions qui supposent toutes deux que la 

quantit� de zirconium est sous estim�e. Dans un cas, nous restons dans lÕincertitude des 

mesures, en supposant un unique �tat dÕoxydation du zirconium de +4 et lÕexistence de 

lacunes dans les cations: Zr6.5.0.5(N0.89O0.11)9, ce qui correspond au comportement de la phase 

cubique c-Zr3(NxO1-x)4 pr�sent�e par [Dzivenko, 2007]. Dans le second cas, il y a deux 

atomes de zirconium dans un �tat dÕoxydation +3 et la composition chimique est 

Zr5
4+Zr2

3+(N0.89O0.11)9.  

Pour le nouveau nitrure dÕhafnium, les points 9,10, 30 et 31 sont � exclure car le pourcentage 

de masse totale est sup�rieur � 102 wt.%. Nous observons pour les points 9,10 et 31 quÕil y a � 

la fois moins dÕazote et dÕhafnium et plus dÕoxyg�ne. Nous pouvons relier ces points � une 

zone sur lÕ�chantillon o� la porosit� est plus grande et qui appara�t plus sombre pour cette 

raison (figure 3.19). Ceci peut expliquer la diff�rence de valeurs pour ces points. En moyenne, 

nous avons 44.1(6) at.% dÕhafnium, 48.6(4) at.% dÕazote et 6.7(6) at.% dÕoxyg�ne. Il y a aussi 

0.3% de zirconium et 0.3% de tantale, ce qui semble �tre un artefact de mesure. Ceci peut 

sÕexpliquer de deux fa�ons. Premi�rement, la fa�on de r�aliser les mesures et le choix des 

standards ont certainement influenc� les r�sultats exp�rimentaux. Deuxi�mement, pour 

obtenir du zirconium ou de lÕhafnium, il faut les extraire du minerai. Or, ces deux �l�ments 

sont toujours pr�sents ensemble dans la nature et difficilement s�parables. Il nÕest donc pas 

exclu que les pr�curseurs ayant servi � synth�tiser nos �chantillons ne soient pas purs.  

La composition chimique de lÕ�chantillon est Hf7.18(N0.88O0.12)9. Les incertitudes sur les 

mesures sont  pour Hf : 7.18(0.20), pour N : 0.88(1) et enfin pour O : 0.12(1). Cependant, 

comme pour lÕ�chantillon de zirconium, nous pr�f�rons �crire M7N9 par rapport � la structure 

cristalline, soit 7 positions pour les cations. La formule devient Hf7(N0.86O0.12.0.02)9, ce qui 

requi�re lÕexistence de lacunes dans les anions. De plus, il semble quÕil y ait une substitution 

de lÕazote par lÕoxyg�ne. Ceci est diff�rent pour les compos�s � base dÕhafnium, car pour le 

compos� c-Hf3N4, en pr�sence dÕoxyg�ne, il nÕy a pas de substitution comme pour c-Zr3N4 

qui devient Zr3(N1-xOx)4, mais la pr�sence dÕune seconde phase, du type Hf-O-N, riche en 

oxyg�ne. 
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Comme nous lÕavons d�j�, dÕun point de vue de la balance des �tats dÕoxydation, nous 

obtenons pour le nitrure dÕhafnium la m�me solution que pour celui de zirconium, soit 

M4+
6M

3+N3-
9. Dans le cas du nitrure dÕhafnium, � partir de nos donn�es exp�rimentales, nous 

obtenons Hf4.92
4+Hf2.08

3+(N0.88O0.12)9, soit lÕexistence de 2.08 atomes dÕhafnium dans un �tat 

dÕoxydation +3. Si nous supposons quÕil nÕexiste pas dÕ�tat dÕoxydation +3 pour Hf, comme 

dans le cas de la phase cubique Hf3N4, nous devrions obtenir Hf6.48
4+
.0.52(N0.88O0.12)9, qui 

implique toujours une substitution de lÕazote par lÕoxyg�ne, et qui diff�re de la phase cubique 

c-Hf3N4. Une autre solution qui pourrait �tre envisag�e est lÕabsence de substitution de lÕazote 

par lÕoxyg�ne et, dans ce cas, nous obtenons Hf6
4+N8 et lÕexistence dÕune seconde phase de 

type HfO2. 

Le choix des standards utilis�s pour r�aliser les mesures peut avoir influenc� les r�sultats, 

notamment � cause du large contraste entre les intensit�s de Hf/Zr et de O/N par absorption. 

N�anmoins, dÕun point de vue qualitatif, nos r�sultats sont en agr�ment avec les r�sultats 

th�oriques attendus. Les compositions chimiques doivent �tre cependant confirm� 

ind�pendamment en r�alisant de nouvelles mesures EPMA plus d�taill�es par exemple.  

 

3.3.3 Caract�risation de lÕ�chantillon  

3.3.3.1 Analyse Raman   

 

Des analyses Raman de lÕ�chantillon ont �t� faites en utilisant un spectrom�tre muni dÕun 

laser He-Ne de longueur dÕonde 633 nm. Une description d�taill�e de cette technique est 

donn�e dans le chapitre 2, partie 2.2. Pour chaque �chantillon, nous observons un nombre 

important de pics qui ne peuvent pas �tre attribu� � des phases ou des compos�s Zr-N ou Hf-N 

d�j� connus (figure 3.21). Ainsi, les mononitrures ont deux bandes extr�mement faibles : une 

autour de 200 cm-1 et une vers 550 cm-1 [Chen, 2004] que nous nÕobservons pas en utilisant 

notre syst�me de spectroscopie Raman. Aucun des pics de Zr7N9 ne correspondent � c-Zr3N4 

(figure 3.21, graphique A). De m�me, aucun des pics de Hf7N9 ne correspondent � c-Hf3N4 

(figure 3.21, graphique B). Nous ne pouvons cependant pas exclure la formation de o-Zr3N4 et 

de son �quivalent o-Hf3N4 parce que leurs spectres Raman nÕont pas �t� rapport�s dans la 

litt�rature. 
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Figure 3.21 : Graphiques repr�sentants les spectres Raman A : du nouveau nitrure de 
zirconium, Zr7N9, et B : du nouveau nitrure dÕhafnium, Hf7N9, compar�s avec ceux de c-
Zr3N4 et de c-Hf3N4 respectivement, mesur�s pour cette th�se. 
 
 
LÕexamen par spectroscopie Raman sugg�re donc que nous avons obtenu deux nouveaux 

nitrures de ces m�taux de transition. Le nombre de pics nous indique quÕil y a de nombreux 

modes de vibrations dans chacun des deux nitrures, ce qui signifie une structure cristalline 

avec une sym�trie relativement basse. Cette observation corrobore lÕanalyse RX pr�sent�e ci-

dessus (chapitre 3.3.2). Pour r�aliser une �tude plus pouss�e des vibrations observ�es, il 

faudrait conna�tre la structure cristalline, faire une analyse des modes actifs Raman par la 

th�orie des groupes et mesurer les spectres sur un monocristal et la r�ponse en fonction de la 

variabilit� de la polarisabilit� du milieu. Le fait que les deux compos�s pr�sentent un spectre 

Raman est une bonne indication que les compos�s ont un centre de sym�trie. Enfin, la 

similarit� de la position des pics dans les spectres Raman des deux compos�s sugg�re des 

structures cristallines identiques. Nous observons un pic principal � environ 650 cm-1, un trio 

de pic entre 410 cm-1 et 550 cm-1 ainsi que des pics autour de 250 cm-1 qui ont une intensit� 

plus grande dans le cas de Zr7N9. Le nouveau nitrure de zirconium poss�de �galement un pic � 

327 cm-1 qui pourrait correspondre au pic � 306 cm-1 de Hf7N9 bien que ce  dernier soit 

dÕintensit� plus faible. 

    

En r�sum�, lÕensemble des donn�es (composition chimique, diagramme de diffraction RX et 

spectre Raman) justifie lÕexistence dÕune phase unique dans ces deux compos�s avec une 

substitution partielle de N par O. Comme nous lÕavons dit, il y a peu de preuves tangibles de 

lÕexistence dÕune seconde phase contaminant les nouveaux compos�s.  
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3.3.3.2  Observation de la porosit� et de lÕhabitus des cristaux  

 

Les premi�res images MEB de la surface polie m�caniquement du nouveau nitrure de 

zirconium nous ont permis de d�terminer que lÕ�chantillon poss�de une certaine porosit�, non 

r�partie de mani�re isotrope, comme nous le voyons sur lÕimage 3.22. La porosit� (valeur, 

distribution) est trait�e dans la partie 3.3.4. 

 

 
Figure 3.22 : Image MEB de la surface polie m�caniquement de Zr7N9, on observe une zone 
tr�s poreuse dans laquelle une indentation (charge 500mN) a �t� faite et une zone qui lÕest 
beaucoup moins . 
 
Dans la partie de lÕ�chantillon o� un fragment a �t� pr�lev� pour les mesures de diffraction 

RX, nous avons pu observer lÕhabitus des cristaux. Ils ont une forme allong�e avec un rapport 

dÕaspect �lev�, certains grains de la figure ont une forme rappelant la forme en whiskers des 

cristaux de %-Ta2N3 (chapitre 1.1.4.2 et figure 1.18). Ces grains ont une longueur  moyenne de 

500 nm. Le diam�tre est significativement plus petit, <50 %  de la longueur. Ceci sugg�re une 

sym�trie basse des cristaux, confirm� par ailleurs par la diffraction RX (voir ci-dessus, 3.2.2) 

qui montre que nous avons une structure monoclinique avec les longueurs des param�tres de 

maille a et c similaires et grandes devant b.  

 
Figure 3.23 : Image MEB dÕun d�tail de lÕ�chantillon Zr7N9 � lÕint�rieur de la surface 
fractur�e figur�e par une fl�che sur lÕimage de la figure 3.15.  
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LÕ�chantillon Hf7N9, poli m�caniquement, a aussi pr�sent� d�s le d�but des Ç zones È de 

diff�rentes luminosit�s (figures 3.15 � droite et 3.24). La diff�rence que nous observons dans 

les images MEB entre les zones ne peut pas �tre consid�r�e comme une preuve de lÕexistence 

de deux phases dans lÕ�chantillon. Les deux images de la figure 3.24, prises � deux diff�rentes 

places avec un petit agrandissement, montrent, comme pour lÕ�chantillon Zr7N9, que la 

porosit� nÕest pas la m�me en tout point de lÕ�chantillon. Sur la  figure 3.25, on peut voir que 

la porosit� nÕest effectivement pas r�partie de fa�on isotrope dans lÕ�chantillon, m�me � 

lÕ�chelle submicrom�trique.  

Nous avons observ�, pour Hf7N9, apr�s un polissage m�canique une zone plus poreuse avec la 

valeur de la fraction du volume poreux (VFP) p �gale � 0.09 et une zone lisse o� p = 0.015 

(figure 3.24, � gauche). LorsquÕon examine lÕ�chantillon a un plus grand agrandissement 

(figure 3.25), nous constatons que de petites parts de lÕ�chantillon sont presque compl�tement 

densifi�es et se retrouvent �parpill�es sur toute la surface de lÕ�chantillon, mais le plus 

souvent dans la partie lisse. 

 

    
Figure 3.24 : Images MEB de Hf7N9 proches dÕindentations de Vickers (diff�rentes charges : � 
gauche 2000mN, � droite 500 mN), on observe la fronti�re entre une zone poreuse et une zone 
moins poreuse dans lÕ�chantillon. 
 
 

   
Figure 3.25 : Images MEB de Hf7N9 prises avec un plus grand agrandissement : On peut 
constater diff�rentes porosit�s et, possiblement, phases dans le m�me �chantillon. Pour 
lÕimage de droite, la mesure de la VFP donne p = 0.12.  
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3.3.3.3 Observation de la propri�t� de Ç self-healing È 

 

Pendant la pr�paration par polissage m�canique et traitement par faisceau dÕions Ar+, nous 

observons que Zr7N9 pr�sentent un comportement Òself-healingÓ : nous avons reconnu 

quÕapr�s un polissage m�canique (figure 3.26 A et C), les petits pores � la surface, dÕune taille 

inf�rieure � 200 nm, se referment (figure 3.26 D). Le traitement par faisceau dÕions Ar+, d�crit 

dans la partie 2, permet de r�v�ler de tels pores sugg�rant ainsi que cette propri�t� de Òself-

healingÓ existe pour ce mat�riau comme confirm� pr�c�demment pour %-Ta2N3 (voir partie 

3.2.2).  

 

  

                                  
Figure 3.26 : Images MEB de lÕ�tat de la surface de lÕ�chantillon de zirconium, Zr7N9. Nous 
voyons une indentation qui a �t� faite apr�s polissage m�canique (A), puis la m�me 
indentation apr�s le traitement par faisceau dÕions Ar+ (B). C et D sont des agrandissements 
des zones figur�es par les rectangles dans A et B respectivement. Les images avec le plus 
grand agrandissement sont prises dans la m�me zone de lÕ�chantillon qui est tourn� entre A et 
B.  
 
Dans le cas du nitrure dÕhafnium, Hf7N9, la propri�t� de self-healing nÕest pas clairement 

observ�e. En effet, comme vu dans la figure 3.24, la porosit� varie spatialement dans 

lÕ�chantillon. Apr�s le traitement par faisceau dÕions Ar+, nous remarquons effectivement que 

les pores sont r�v�l�s sur toute la surface, mais nous manquons de pr�cisions pour affirmer 

que la porosit� a augment� sur toute la surface de lÕ�chantillon. Nous pouvons supposer un 

D 
 

C 

B 
 

A 
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certain degr� de self-healing du mat�riau, notamment parce que la figure 3.27 A est une image 

MEB prise dans une zone o� la porosit� �tait peu importante avant le traitement par faisceau 

dÕions Ar+ (zone similaire � celle montr�e dans la figure 3.27 B). 

 

      
Figure 3.27 : Images MEB de la surface de de Hf7N9. Pour lÕimage A, apr�s traitement par 
ions Ar+, une zone poreuse p = 0.12, lÕimage B la surface polie m�caniquement p = 0.045. 
 

3.3.4 D�termination de VFP et PAF 

 

Pour Zr7N9, sur la surface trait�e par le faisceau dÕions Ar+, nous observons des pores, les plus 

petits ayant une taille dÕau moins 10 nm (figure 3.28). Le calcul de la porosit� moyenne dans 

lÕ�chantillon donne une valeur p = 0.10(4) . Cette moyenne cache des zones � porosit� �lev�e, 

par exemple p = 0.16, et des zones o� la porosit� est plus faible, p = 0.08. On reconnait aussi 

que dans les zones plus poreuses, les pores sont plus gros que dans les zones moins poreuses. 

Apr�s le polissage m�canique la porosit� moyenne est plus faible, p = 0.055(5) (cÕest le 

comportement attendu dÕun mat�riau poss�dant la propri�t� de Ç self-healing È). 
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Figure 3.28 : Images MEB de la surface de Zr7N9 trait�e par faisceau dÕions Ar+. Ë gauche, 
une zone plus poreuse (p=0.14) quÕ� droite (p=0.075). LÕimage du bas est un grossissement 
de lÕimage situ�e en haut et � droite o� lÕon peut voir des nanopores et une diff�rence peu 
prononc�e dÕintensit� montre une zone plus dense.   
 
La porosit� de Hf7N9 (c.f. figure 3.22) ayant une surface m�caniquement polie est p = 0.12(3) 

pour la zone poreuse et p = 0.015 pour la zone plus dense. Apr�s le traitement par faisceau 

dÕions Ar+, nous obtenons p=0.16(4) comme valeur moyenne. Comme pour Zr7N9, la valeur 

de la porosit� de Hf7N9 correspond � une moyenne entre des zones � porosit� plus �lev�e (p 

=0.20) et des zones, comme lÕimage A de la figure 3.22 o� la porosit� est moins �lev�e (p = 

0.12). De nouveau, des pores jusquÕ� une taille dÕenviron 10 nm sont observ�s (figure 3.29). 

  

 
Figure 3.29 : Image MEB de lÕ�chantillon Hf7N9 o� des traces de nanoporosit�s sont visibles. 
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Les r�sultats ci-dessus montrent que la porosit� de cet �chantillon nÕest pas uniforme et 

change suivant la profondeur. Pour cette raison, nous essayons dÕestimer la porosit� moyenne 

� partir de la g�om�trie et de la masse totale du mat�riau pour des exp�riences futures et pour 

v�rifier la validit� de la structure cristalline obtenu. Nous mesurons la densit� de lÕ�chantillon  

du nouveau nitrure dÕhafnium (149) par une m�thode directe. 

 
Figure 3.30 : Sch�ma repr�sentant lÕ�chantillon Hf7N9 dans la capsule de platine, tel quÕil �tait 
pour la mesure directe.  
 
La masse totale de lÕ�chantillon plus le cylindre de platine (capsule) est mesur�e, soit 

72.8(1) mg. DÕapr�s la figure 3.30, on calcule les volumes soit pour la capsule Pt un volume 

de 2.33(8) mm3 et pour lÕ�chantillon de 1.87(12) mm3. La masse volumique du platine est 

21.45 g/cm3 et on d�duit la masse de la capsule en platine : 50.0(1.9) mg. La masse de 

lÕ�chantillon est 22.8(1.8) mg. Nous en d�duisons une masse volumique de 12.2(1.8) g/cm3 

pour lÕ�chantillon poreux. La densit� du mat�riau obtenu par les mesures DRX �tait de 11.89 

g/cm3 ce qui sugg�re que la porosit� moyenne de lÕ�chantillon ne peut pas de mani�re 

significative exc�der 0.13. Cependant, lÕincertitude du r�sultat, provenant de la mesure des 

dimensions, est tr�s importante, due au fait que la capsule se d�forme pendant la synth�se 

HP-HT. Ce r�sultat nous donne donc une valeur plus qualitative que quantitative.   

Dans les 2 �chantillons, Zr7N9 et Hf7N9, la porosit� nÕest donc pas uniforme. De la 

nanoporosit� est pr�sente, mais pas de mani�re syst�matique. Lorsque nous mesurons le 

module �lastique ou la duret�, il peut y avoir des �carts entre les mesures du notamment � une 

variation locale de la porosit� � la surface de lÕ�chantillon, et de ce fait conna�tre la porosit� � 

lÕendroit de la mesure peut �tre int�ressant. De la m�me mani�re, la distribution de la porosit� 

d�crite par la fonction dÕautocorr�lation des pores (PAF) doit �tre connu dans cette zone o� 

les mesures des propri�t�s m�caniques ont �t� r�alis�es. Notre �tude de la fonction 

dÕautocorr�lation de la distribution des pores, r�alis�s pour diff�rentes zones de Zr7N9 (figure 

3.31) montre une sym�trie quasi circulaire de la PAF, m�me si la valeur absolue de la porosit� 
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nÕest pas la m�me. Dans la figure 3.31, nous voyons certains r�sultats particuliers de lÕanalyse 

dans diff�rentes zones de lÕ�chantillon qui pr�sentent des distributions l�g�rement elliptiques, 

mais ceci est du � une incertitude locale et non � une distorsion syst�matique des pores. Nous 

pouvons alors utiliser lÕapproche de Hashin-Shtrikmann pour calculer les valeurs des modules 

�lastiques pour un mat�riau dense � partir des donn�es pour lÕ�chantillon de Zr7N9 poreux � 

nÕimporte quel endroit. Les d�tails de cette approche se trouvent dans la partie 2.4.  

 

Figure 3.31 : A et C : Images MEB de deux zones poreuses de Zr7N9, B et D : Repr�sentation 
de la fonction dÕautocorr�lation des pores respectivement pour A et C. On observe une l�g�re 
distorsion dans les images des analyses de la PAF qui nÕest cependant pas syst�matique. 
 
Nous avons utilis� la m�me proc�dure pour Hf7N9 et nous obtenons le m�me r�sultat, comme 

pr�sent� sur les images de la figure 3.32 ci-apr�s. La distribution isotrope de PAF observ�e 

pour lÕ�chantillon Hf7N9 sugg�re que nous pouvons donc utiliser lÕapproche de Hashin-

Shtrikman pour calculer les modules �lastiques du mat�riau dense � partir des valeurs pour le 

mat�riau poreux. 

 

 

  A B 

C D 



 123 Chapitre 3 
  

         

   
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 3.32 : A et C: Images MEB de deux zones poreuses de Hf7N9, B et D : Repr�sentation 
de la fonction dÕautocorr�lation des pores respectivement pour les images A et C. LÕimage D 
montre aussi lÕimage binaire utilis�e pour le calcul. On observe une l�g�re d�formation de la 
PAF. 
 

3.3.5 Propri�t�s �lastiques  

Nous allons maintenant �tudier les propri�t�s �lastiques de nos deux nouveaux nitrures de 

zirconium et dÕhafnium. Dans un premier temps, nous verrons les valeurs exp�rimentales 

obtenus pour le module dÕ�lasticit� isostatique Bp et le module de cisaillement Gp par 

exp�rience de mesures ultrasoniques par excitation et d�tection par lasers (LU), dans un 

second temps (3.3.5.2), le module r�duit de Young Er par la nanoindentation. Dans les deux 

cas, les valeurs sont obtenues par mesure sur mat�riau poreux (indice p). LÕ�tude de la 

porosit� permet de d�terminer les modules �lastiques pour un mat�riau dense (indice 0). 

 

3.3.5.1 Mesures LU 

 

La mesure par laser ultrasonique se fait sur une surface m�caniquement polie et propre. Les 

mat�riaux ont donc �t� poli � la pate diamant�e jusquÕ� la taille de grains " #m. LÕexplication 

sur les mesures LU des vitesses du son est pr�sent�e dans le chapitre 2.4.3. La puissance du 

laser utilis� pour exciter la surface a �t� augment� jusquÕ� laisser des ablations sur les 

B 

D 

C 

A 
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mat�riaux (figure 2.17). Cependant, m�me dans ce cas, lÕamplitude de lÕonde longitudinale est 

relativement faible (figure 3.33) et devient invisible lorsque la distance �metteur-r�cepteur est 

de  plus de 100 #m. 
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Figure 3.33 : Signaux photoacoustiques enregistr�s � la surface de lÕ�chantillon Zr7N9 (� 
gauche) et de Hf7N9 (� droite) et d�tect�s de 16.05 #m (signal du haut) � 69.55 #m (signal en 
bas). La distance entre la pompe et le laser-sonde augmente de 5.35 #m � chaque pas.  
R d�signe lÕonde de Rayleigh, le point noir lÕonde longitudinale.  
 
Des graphiques de la figure 3.33, on tire la distance d parcourue par lÕonde en fonction du 

temps de propagation de celle-ci (figure 3.34). Le premier signal � 16.05 #m nÕest pas utilis� 

car lÕonde de Rayleigh et lÕonde longitudinale se recouvrent. De cette d�pendance de la 

distance en fonction du temps, on obtient donc CL= 6.1(1) km.s-1 et CR= 3.39(2) km.s-1 pour 

Zr7N9 et CL= 4.65(5) km.s-1 et CR= 2.53(2) km.s-1 pour Hf7N9. En utilisant la formule 2.20 

donn�e au chapitre 2.4.3, on trouve deux solutions pour la vitesse de lÕonde transversale. 

La condition �tablie par Landau, T

L
c

c
>

2
, permet dÕobtenir la vitesse de lÕonde transversale, 

CT=3.72(4) km.s-1 et CT=2.76(4) km.s-1 pour les �chantillons poreux de Zr7N9 et Hf7N9, 

respectivement. Comme nous pouvons le voir, les valeurs des vitesses sont sup�rieures pour 

lÕ�chantillon de Zr7N9 par rapport � celui de Hf7N9, ce qui est, apparemment, d� � la plus 

masse volumique plus importante du dernier compos�. 
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Figure 3.34 : La distance d en fonction du temps de propagation des ondes, pour lÕ�chantillon 
de nitrure de zirconium (� gauche), et pour le nitrure dÕhafnium (� droite). Les cercles noirs 
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correspondent � lÕonde longitudinale, les carr�s rouges � lÕonde de Rayleigh. Les droites sont 
les r�gressions lin�aires reproduisant les donn�es exp�rimentales qui permettent de calculer 
CL et CR.  
 
Les formules d�crites dans le chapitre 2.2 permettent le calcul � partir des vitesses des ondes 

sonores de (Bp, Gp) et (Ep, !p) pour le mat�riau poreux (tableau 3.12). Ceci n�cessite la 

connaissance de la porosit� � lÕendroit o� lÕexp�rience de mesures LU a �t� faite car la 

porosit� uniforme observ�e pour %-Ta2N3 nÕest pas autant observ�e dans le cas de Zr7N9, (voir 

image MEB de droite de la figure 3.35). Pour Zr7N9, nous prenons pour ces calculs la valeur 

de p=0.055(5) mesur�e dans la zone des mesures LU apr�s le traitement par le faisceau dÕions 

Ar+ (figure 3.35). La porosit� mesur�e aux environs de la zone des mesures LU est similaire.  

Pour Hf7N9, la zone pr�cise des mesures LU nÕa pas �t� retrouv�e apr�s le traitement par le 

faisceau dÕions Ar+. On  utilisera la valeur de la porosit� de 0.16(4) parce que lÕexp�rience LU 

a �t� faite dans une zone plus poreuse de lÕ�chantillon avant traitement par le faisceau dÕions 

Ar+. Nous avons vu dans la partie 3.2.3 que les zones plus poreuses avant le traitement par le 

faisceau dÕions Ar+ le restaient apr�s. Cette valeur de p = 0.16 est en outre la valeur trouv�e 

dans la zone g�n�rale o� se situait lÕexp�rience LU.  

 

   
Figure 3.35 : Images MEB de la surface de Zr7N9, � lÕendroit o� les mesures LU ont �t� 
r�alis�es avant (� gauche) et apr�s traitement par faisceau dÕions Ar+ (� droite). M�me � un 
plus grand agrandissement, nous ne voyons pas de nanoporosit� dans cette zone de 
lÕ�chantillon. La propri�t� de self-healing est quand � elle observ�e.  
 
On utilise enfin la formule 2.4 pour calculer la valeur du module de Young r�duit, qui est la 

valeur que nous pouvons obtenir directement lors de la mesure par nanoindentation (voir 

3.3.6). Les valeurs obtenues pour Zr7N9 et Hf7N9 � partir des mesures LU sont pr�sent�es dans 

le tableau 3.12.  
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Tableau 3.12 : Valeurs des modules dÕ�lasticit� pour les mat�riaux poreux (� partir des 
mesures LU) et denses, ainsi que la valeur de la porosit� utilis�e dans les calculs des valeurs 
des modules pour les mat�riaux denses. 

 Zr7N9 Hf7N9 
#p (g.cm-3) 
p 
!p 

Ep (GPa) 
Bp (GPa) 
Gp (GPa) 
 
Er (GPa) 
 
!0 
E0 (GPa) 
B0 (GPa) 
G0 (GPa) 

6.16(3) 
0.055 
0.20(3) 
204(14) 
115(8)  
85(2) 
 
180(10) 
 
0.20(4) 
234(20) 
130(10) 
95(9) 

10.0(5) 
0.16 
0.23(2) 
186(16) 
115(14) 
76(5) 
 
168(9) 
 
0.23(4) 
258(20) 
161(10) 
105(10) 

 

A partir des r�sultats pour les �chantillons poreux, nous calculons maintenant les valeurs pour 

des mat�riaux denses, en utilisant la m�me m�thode que dans la partie 3.1.4 et les formules 

d�crites dans la partie 2. Les valeurs de la porosit� utilis�es ici sont celles mesur�es proche 

des zones o� les mesures LU ont �t� r�alis�es. Les r�sultats sont pr�sent�s dans le tableau 

3.12 o� nous pouvons voir que pour les mat�riaux denses, nous obtenons des valeurs des 

modules �lastiques sup�rieures pour Hf7N9. Lorsque nous prenons en compte les incertitudes 

de mesure, les modules �lastiques des deux mat�riaux denses sont similaires. 

 

3.3.5.2 Nanoindentation   

 

Les mesures par nanoindentation nous permettent une seconde mesure du module de Young 

r�duit, ind�pendante de la mesure LU. Pour mesurer le module de Young r�duit et la duret� 

par nanoindentation, trois s�ries de vingt tests chacune ont �t� r�alis�es avec diff�rentes 

charges maximales, une s�rie � une profondeur de 250 nm, une � 1000 nm et une � 2000 nm 

soit respectivement une force appliqu�e � lÕ�chantillon de 11, 150 et 500 mN pour Zr7N9  et de 

9.5, 147 et 600 mN pour Hf7N9  sur les surfaces polies m�caniquement. Les deux graphiques 

de la figure 3.36 montrent les courbes moyennes, obtenues en utilisant la m�thode CSM, pour 

chacun des deux �chantillons ainsi que les valeurs obtenues par la m�thode Oliver-Pharr aux 

trois diff�rentes profondeurs de p�n�tration. Pour chaque �chantillon, les r�sultats obtenus par 

CSM (moyenne entre 1400 et 1800 nm) et par la m�thode O-P pour la profondeur de 

p�n�tration de 2000nm  sont coh�rents, � lÕincertitude de mesure pr�s.  
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Figure 3.36 : Les courbes moyennes de Er en fonction de la profondeur de p�n�tration dans la 
surface m�caniquement polie pour les �chantillons Zr7N9 ( p = 0.05 ; porosit� de la surface) � 
gauche et Hf7N9  (p = 0.12 ; porosit� de la surface) � droite, pour une profondeur de 
p�n�tration de 2000 nm. Les points rouges indiquent les valeurs par la m�thode O-P obtenues 
pour les profondeurs maximales de 250 nm, 1000 nm et 2000 nm. 
 
Les r�sultats de la mesure du module de Young r�duit, pr�sent�s dans le tableau 3.13, sont les 

moyennes sur tous les tests r�alis�s dans chaque s�rie. La porosit� peut varier en fonction de 

lÕemplacement de lÕempreinte dÕune nanoindentation (voir figures 3.32 et 3.34). La 

comparaison des deux nitrures montrent des r�ponses diff�rentes � lÕapplication dÕune charge 

aux plus petites profondeurs : nous pouvons deviner un semblant dÕeffet de la taille 

dÕindentation pour Zr7N9. La valeur de Er diminue en effet avec lÕaugmentation de la 

profondeur de p�n�tration, ceci est particuli�rement visible avec les valeurs obtenues par la 

m�thode O-P. Au contraire, les valeurs obtenues par la m�thode O-P pour Hf7N9 sont presque 

constantes et inf�rieures � celles obtenues pour Zr7N9.  

 
Tableau 3.13 : Valeurs du module de Young r�duit en GPa pour Zr7N9 et Hf7N9 pour les deux 
m�thodes de mesure et pour chaque s�rie de nanoindentations, en bleu les mesures � 250nm, 
en rouge 1000nm et en noir 2000nm. Pour comparaison, les r�sultats obtenus par LU sont 
donn�s. 
Er (GPa) Zr7N9 Hf7N9 
M�thode CSM  180(14)  

(moyenne entre 1400 et 1800 nm)    
176(10)  
(moyenne entre 1400 et 1800 
nm)    

M�thode Oliver-Pharr 197(15)   190(7)     179(11)  
 

179(17)    173(10)    175(6)       

Par LU 180(10) 168(9) 
 
Ces valeurs de Er obtenues par la m�thode CSM sont en accord avec celles obtenues dÕapr�s 

les mesures des exp�riences LU. Nous pr�sentons ici une valeur moyenne de Er pour 

lÕensemble des tests sans tenir compte de la variation de porosit�, qui est significative plus 
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encore dans le cas de Hf7N9 (figure 3.39) que dans celui de Zr7N9 (figure 3.38).  De la m�me 

fa�on que pour les r�sultats obtenus pour Er pour les deux mat�riaux, les r�sultats obtenus 

pour la nanoduret� des �chantillons pr�sentent des diff�rences suivant la profondeur de 

p�n�tration dans le comportement, comme pr�sent� dans la figure 3.37.  

 

3.3.6 Duret� par nanoindentation  

Nous utilisons maintenant les mesures faites par nanoindentations pour �tudier les propri�t�s 

m�caniques des nouveaux nitrures de zirconium et dÕhafnium. Comme nous lÕavons dit, trois 

s�ries de mesures ont �t� r�alis�es  sur chaque �chantillon dans le but dÕobserver lÕeffet de la 

taille de lÕindentation sur lÕ�chantillon ainsi que le d�but de la formation des fissures. 

Ces trois s�ries ont aussi �t� r�alis�es pour pouvoir comparer avec les r�sultats sur c-Zr3N4 et 

%-Ta2N3. 

Le tableau 3.14 r�sume les valeurs de duret� obtenues pour chacune des charges et pour les 

deux �chantillons. Nous voyons que pour Zr7N9, soit un effet de taille de lÕindentation est 

observ�, soit la propri�t� de self-healing. LorsquÕon sÕint�resse au comportement de Zr7N9 

dans les 200 premiers nanom�tres, on constate en effet un comportement similaire � %-Ta2N3 

lorsque ce dernier est poli m�caniquement et quÕil a une couche sup�rieure densifi�e. 

Lorsque nous avons observ� le d�tail de lÕensemble des tests de Hf7N9, nous avons pu 

constater que pour les 200 premiers nanom�tres environ, la r�ponse du mat�riau � la force 

appliqu�e est tr�s diverse : soit on observe dÕabord une diminution de la valeur de la duret� 

avant que celle-ci augmente (comme cÕest le cas de la courbe moyenne � 2000 nm de la figure 

3.37) soit on observe une augmentation ou une courbe presque constante, ind�pendante de 

lÕaugmentation de la profondeur de p�n�tration. Pour Hf7N9, lÕeffet de taille de lÕindentation 

nÕest pas observ�. On observe quÕaux plus grandes charges, la duret� de Hf7N9 est l�g�rement 

sup�rieure � celle de Zr7N9, aux incertitudes de mesures pr�s. Les 2 mat�riaux, de 

composition chimique diff�rente, nÕont pas des r�ponses similaires � lÕapplication dÕune 

charge par un indenteur. Cette diff�rence de comportement pourrait sÕexpliquer par la plus 

grande porosit� de Hf7N9 (voir 3.3.4) et par la pr�sence non uniforme de celle-ci dans cet 

�chantillon.  

Le fait que lÕ�chantillon de Hf7N9 soit � la fois plus dur et plus poreux que celui de Zr7N9 peut 

�tre expliqu� par la duret� significativement plus grande de Hf7N9, si les �chantillons denses 

sont compar�s. Cette diff�rence dans les valeurs de duret� est en accord avec le fait que G0 est 
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sup�rieure dans le cas de lÕ�chantillon de nitrure dÕhafnium, car comme nous lÕavons d�j� dit, 

G0 est consid�r� comme un bon indicateur de la duret� dÕun mat�riau.  

0 500 1000 1500 2000

5.0

7.5

10.0

12.5

15.0

 

H
n
 (

G
P

a
)

profondeur de p�n�tration dans l'�chantillon (nm)

Zr
7
N

9

  
0 500 1000 1500 2000

5.0

7.5

10.0

12.5

15.0

 

 

H
n
 (

G
P

a
)

profondeur de p�n�tration dans l'�chantillon (nm)

Hf
7
N

9

 
Figure 3.37 : La duret� en fonction de la profondeur de p�n�tration dans les �chantillons polis 
m�caniquement de Zr7N9  (p = 0.05 ; porosit� de la surface), � droite et de Hf7N9 (p = 0.12 ; 
porosit� de la surface) � gauche pour les tests � 2000 nm. Les 2 courbes sont des courbes 
moyennes r�alis�es sur lÕensemble des 20 tests exploitables. Les points rouges correspondent 
aux valeurs obtenues par la m�thode O-P pour les profondeurs maximales de 250 nm, 1000 
nm et 2000 nm. 
  
Tableau 3.14 : Valeurs de la duret� en GPa, par mesures nanoindentations, en bleu les 
mesures � 250nm, en rouge � 1000nm et en noir � 2000nm. 
Hn (GPa) Zr7N9 Hf7N9 
M�thode CSM 8.0(8)   

 
9.1(7)      

M�thode Oliver-Pharr 9.8(1.2)     8.4(7)      7.6(7)   
 

8.0(1.9)      8.1(9)     8.6(5)       

 

           
Figure 3.38 : Images MEB dÕempreintes de nanoindentation sur Zr7N9, surface polie 
m�caniquement, � une force appliqu�e dÕenviron 500mN soit une profondeur de 2000 nm.  
 
Nous voyons sur les images de la figure 3.38 que la porosit� dans les zones dÕindentation 

nÕest pas compl�tement homog�ne pour Zr7N9. LÕimage de gauche a une duret� Hn = 7.9 GPa, 

celle de droite Hn = 6.8 GPa. Globalement, il semble que ce comportement se retrouve sur 

toutes les indentations, plus la zone dÕindentation est poreuse, plus la valeur de la duret� est 

5 !m5 !m 5 !m5 !m
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faible. Pour la majorit� des empreintes de nanoindentations, nous nÕavons pas observ� de 

fissures, et donc nous nÕavons pas estim� la t�nacit�.  

 

 
 
 
 
 
 
  
 
 
 
Figure 3.39 : Images MEB de nanoindentations sur Hf7N9, charge appliqu�e de 147 mN soit 
une profondeur de 1000 nm. Nous pouvons voir une diff�rence de porosit� entre les deux 
empreintes. 
 
La porosit� dans Hf7N9 varie de mani�re plus importante. LÕempreinte de nanoindentation 

montr�e dans la figure 3.39 � gauche est faite sur une surface apparemment plus poreuse que 

celle de droite. Pourtant, la mesure de la duret� est presque la m�me, Hn = 7.5 GPa (pour 

lÕempreinte situ�e sur lÕimage de gauche) et Hn= 7.4 GPa (empreinte situ� sur lÕimage de 

droite). La seule explication que nous avons pour le moment est que la porosit� varie 

fortement suivant la profondeur. CÕest pourquoi dans le tableau 3.14 nous montrons 

seulement la valeur moyenne, avec une erreur significative, obtenue pour un large nombre de 

donn�es dispers�es. Finalement, il est difficile dÕ�tablir une relation fiable entre la porosit� et 

la duret� dÕun mat�riau. La formation de fissures sur les empreintes de nanoindentation a pu 

�tre observ� pour Hf7N9, mais pas de mani�re syst�matique ou exploitable, i.e. soit elles ne 

partent pas des coins de lÕempreinte, soit elles sont tr�s petites, plus petites que celles de 

%-Ta2N3. CÕest la raison pour laquelle ces fissures nÕont pas �t� utilis�es pour d�terminer la 

t�nacit� du mat�riau.  

 

3.3.7 Duret� et t�nacit� par indentation de Vickers 

 

Nous avons effectu� des mesures dÕindentations de Vickers de nos deux nouveaux nitrures 

pour pouvoir observer la r�ponse � diff�rentes charges. Dans le cas de %-Ta2N3, la couche 

sup�rieure densifi�e nÕintervient pas dans la r�ponse du mat�riau � une indentation de 

Vickers. Nous avons pu ainsi nous exon�rer de la pr�sence dÕune couche sup�rieure densifi�e 

et observer lÕ�ventuelle cr�ation de fissures pour mesurer la t�nacit�. Des mesures 
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pr�liminaires sur Zr7N9 poreux nous ont permis dÕ�tablir que la duret� est comprise entre 6 et 

10 GPa. Ceci est coh�rent avec les r�sultats de nanoindentations. Pour Hf7N9, une premi�re 

s�rie de mesure nous a donn�es des valeurs comprises entre 5.9 et 8.8 GPa et d�pendantes de 

la porosit� du mat�riau. 

 

Pour Zr7N9, nous avons mesur� la duret� sur la surface polie m�caniquement et les r�sultats 

que nous obtenons sont tr�s homog�nes (figure 3.40). Ces r�sultats sont en accord avec la 

valeur de nanoduret� de 8 GPa obtenue pr�c�demment (tableau 3.15). Nous obtenons une 

valeur moyenne de la duret� aux plus grandes charges de Hv = 6.5(2) GPa. 
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Figure 3.40 : Duret� en fonction de la force (� gauche) et la force appliqu�e en fonction de la 
longueur des diagonales des empreintes (� droite) pour lÕ�chantillon de Zr7N9. 
 
Pour ce mat�riau, nous nÕobservons pas dÕeffet de la taille de lÕindentation significatif 

(figure 3.40). Nous voyons aussi que notre valeur moyenne aux plus grandes charges (figure 

3.41) et la valeur de la Ç vraie duret� È, calcul�e en utilisant la d�pendance de la figure 3.40 � 

droite, dÕapr�s lÕ�quation 2.16, sont les m�mes. Si on utilise la formule empirique de la 

d�pendance duret�/porosit� pour avoir une id�e de la valeur basse de la duret� pour le 

mat�riau dense, en prenant b = 3 et p = 0.10 (valeur moyenne pour lÕ�chantillon), nous 

obtenons Hv = 8.8 GPa pour Zr7N9. 
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Figure 3.41 : Images MEB dÕempreintes de Vickers sur Zr7N9 faites � une charge de 0.5 N, 
dans une zone peu poreuse, � gauche, o� Hv = 6.4 GPa a �t� obtenue et poreuse, � droite, avec  
Hv = 6.7 GPa,. La diff�rence de valeur est comprise dans lÕincertitude de la mesure. 
 
Au contraire de Zr7N9, les r�sultats des mesures de la duret� de Vickers pour Hf7N9 ont une 

dispersion plus importante (figure 3.42), ce qui a le plus probablement obscurci lÕeffet de la 

taille de lÕindentation. Nous obtenons une valeur moyenne de la duret� aux plus grandes 

charges de Hv = 6.4 (1.0) GPa. 
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Figure 3.42 : Image MEB dÕune indentation de Vickers sur Hf7N9, r�alis�e avec une charge de 
0.5 N dans une zone polie m�caniquement et peu poreuse. La valeur de la duret� de Vickers 
de cette indentation est de Hv = 5.1 GPa. Graphique repr�sentant la duret� en fonction de la 
force appliqu�e sur Hf7N9. Nous observons une large dispersion des donn�es et la 
compr�hension de ceci demande des examens plus pouss�s de lÕ�chantillon.  
 

Nous avons repr�sent� la charge appliqu�e en fonction de la longueur des diagonales (figure 

3.43), pour obtenir la valeur de la Ç vraie duret� È qui est Hv
true = 4.9 GPa et est tr�s inf�rieure 

� la valeur moyenne obtenue pour Hv de 6.4 GPa. 
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Figure 3.43 : Graphique repr�sentant la force appliqu�e en fonction de la longueur des 
diagonales sur Hf7N9. 
 

En utilisant )exp(0 bpHH !=  avec b = 3, p = 0.16 et Hv = 6.4 GPa, nous obtenons une duret� 

de  10.3 GPa au minimum pour Hf7N9 lorsque celui-ci est dense. Cette valeur est sup�rieure � 

celle obtenue par la nanoindentation, mais peut �tre expliqu�e par la dispersion des r�sultats. 

Des fissures ont �t� observ�es au coin des empreintes pour les deux nitrures (figure 3.44). 

Nous avons donc pu estimer la t�nacit� des deux mat�riaux en utilisant la formule de Shetty. 

Sur la figure 3.44, lÕempreinte de droite nÕa pas de fissures, celle de gauche en poss�de de tr�s 

petites (longueur moyenne de 0.26 #m). Pour les charges plus importantes, les fissures sont 

toujours observ�es. CÕest pourquoi dans le cas des deux �chantillons, seul les mesures aux 

plus grandes charges sont utilis�es. Pour Zr7N9, nous obtenons une moyenne pour KIc-if de 

3.7(4) MPa.m1/2, la t�nacit� est de 2.3-2.9 MPa.m1/2 pour Hf7N9. 

 

   
Figure 3.44 : Images MEB de Zr7N9 (gauche) et Hf7N9 (droite), empreintes dÕindentation de 
Vickers de charge 5N. Les fissures, petites, sont visibles au coin des empreintes. 
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3.3.8 Conclusion 

 

Nous avons donc synth�tis� deux nouveaux nitrures de zirconium et dÕhafnium dont nous 

avons ensuite analys� la structure cristalline, la composition, �tudi� la porosit� et enfin les 

propri�t�s m�caniques. Dans les deux cas, nous obtenons une seule phase dont la structure est 

monoclinique de type Ca3Tl4O9. La composition chimique mesur�e est proche de M7N9 avec 

une substitution mineure de lÕazote par lÕoxyg�ne. Nous obtenons les valeurs des modules 

�lastiques pour les deux �chantillons poreux par mesures LU et par nanoindentation et nous 

en avons d�duit les valeurs pour les mat�riaux denses. Nous obtenons ainsi G0 = 95(9) GPa et 

B0 = 130(10) GPa pour Zr7N9 et G0 = 105(10) GPa et B0 = 161(10) GPa pour Hf7N9. La 

mesure de la nanoduret� donne Hn = 8.0(8) GPa et Hn = 9.1(7) GPa pour Zr7N9 et Hf7N9 

respectivement. De plus, pour Zr7N9, la duret� de Vickers a �t� d�termin�e, Hv = 6.5 GPa et 

est en accord avec la mesure de la duret� par nanoindentation. De la valeur de Hv et des 

mesures des longueurs des fissures des empreintes, nous avons d�riv� la t�nacit� soit KIc-if = 

3.7(4) MPa.m1/2 pour Zr7N9 . La propri�t� de self-healing a �t� partiellement observ�e pour le 

nouveau nitrure de zirconium. Pour Hf7N9, nous obtenons une valeur moyenne Hv = 6.4(1.0) 

GPa et une t�nacit� de 2.3-2.9 MPa.m1/2
. 
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Chapitre 4  Conclusions et Perspectives 

 

Durant cette th�se, nous avons synth�tis� de nouveaux compos�s dans les syst�mes binaires  

Zr-N et Hf-N � une pression de 5 GPa et une temp�rature de 1500¡C en utilisant une presse 

multi-enclumes. Nous avons caract�ris� leur structure en utilisant la technique de diffraction 

de rayons X et d�termin� la composition chimique en employant lÕanalyse par microsonde de 

Castaing. Nous avons aussi �tudi� les propri�t�s m�caniques de ces nouveaux mat�riaux et 

nous les comparons ici avec les propri�t�s dÕautres mat�riaux, ceux �tudi�s durant cette th�se 

et ceux connus de la litt�rature. 

Pr�c�demment, pour les nitrures de m�taux de transition du groupe 4, seuls les rapports  

N / M = 1 (les mononitrures, !-MN) et N / M = 1.33 (les phases HP c-M3N4 et la phase  

o-Zr3N4) avaient �t� observ�s. Nous avons synth�tis� un compos� interm�diaire dont la 

structure cristalline permet une stÏchiom�trie M7N9 (avec le rapport N / M = 1.29) dans la 

r�gion de pression entre les domaines de stabilit� de la stÏchiom�trie N / M = 1 (aux plus 

basses pressions) et N / M = 1.33 (aux plus hautes pressions) (figure 4.1). Cependant, la 

composition r�elle peut diff�rer de M7N9, due � la pr�sence de lacunes dans les positions des 

anions ou des cations, qui pourraient d�placer la stÏchiom�trie dans la direction de N / M = 1 

ou de N / M = 1.33, respectivement. LÕ�tude de la composition chimique des deux compos�s 

par microsonde de Castaing nous a permis dÕobtenir une v�rification de leurs vraies 

stÏchiom�tries, M7N9, o� 14 % des cations pourraient �tre dans lÕ�tat dÕoxydation +3 et 86 % 

dans lÕ�tat dÕoxydation +4. Ceci montre que lÕ�tat dÕoxydation change progressivement de +3 

(!-MN) � +4 (c-M3N4) avec lÕaugmentation de la pression. Ce fait laisse supposer, pour les 

m�taux de transition des autres groupes du tableau p�riodique, lÕexistence de nitrures avec des 

stÏchiom�tries vari�es. Ceci requi�re une exploration plus d�taill�e des diagrammes P-T, 

m�me pour des syst�mes d�j� examin�s tel que celui de Ta-N.  
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Figure 4.1 : Diagramme sch�matique P-T de lÕexistence des diff�rentes phases dans les 

syst�mes Zr-N et Hf-N avec un exc�s dÕazote. 

  

La structure des nouveaux compos�s que nous avons obtenu dans les syst�mes Zr-N et Hf-N 

est monoclinique, de type Ca3Tl4O9 (groupe dÕespace C12/m1). Les deux compos�s 

synth�tis�s et, dans le cas du compos� dÕhafnium pr�sent� pour la premi�re fois, suivent la 

m�me tendance que les autres nitrures de zirconium et dÕhafnium quand ils sont compar�s : le 

param�tre de maille du compos� contenant le zirconium est sup�rieure � celui du compos� 

dÕhafnium. De la m�me fa�on, le nitrure dÕhafnium a une masse volumique qui est environ 

1.8 fois sup�rieure � celle du nitrure de zirconium. LÕexistence des nitrures avec une structure 

monoclinique de type Ca3Tl4O9 et une composition chimique M7N9 a �t� confirm�e par le 

calcul des volumes des trois syst�mes (21 !-MN + 3.5 N2, 3 M7N9 + 0.5 N2 et 7 c-M3N4) � 5 

GPa, dÕapr�s le principe de Le Chatelier. La comparaison des syst�mes a en outre permis de 

constater que nos nouveaux compos�s ont un volume � 5 GPa plus proche de celui des 

syst�mes des mononitrures que de celui des syst�mes des compos�s cubiques HP-HT. 

Il semble que, comme pour c-Zr3N4, Zr7N9 contient une petite quantit� dÕoxyg�ne, qui se 

substitue aux atomes dÕazote dans le r�seau cristallin. Une synth�se de ce nouveau compos� 

par cellule � enclumes de diamant permettrait peut-�tre dÕobtenir le compos� sans oxyg�ne et 

dÕ�tudier la stabilit� du compos� monoclinique en fonction de la pression. Au contraire de  

c-Hf3N4, il appara�t que Hf7N9, de structure monoclinique, autorise lÕoxyg�ne � se substituer � 

lÕazote dans le r�seau cristallin. De nouveau, de nouvelles exp�riences sont � envisager, 

notamment pour �tudier plus en d�tails la composition chimique. 

 

Nous avons v�rifi� que lÕutilisation de la nanoindentation afin de mesurer les valeurs des 

modules dÕ�lasticit� dÕun mat�riau fournit des r�sultats fiables. A partir de la valeur du 

module de Young r�duit Er mesur�e pour c-Zr2.86(N0.88O0.12)4, mat�riau poreux, et en utilisant 
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la valeur de B0 (mesur�e ind�pendamment par LU ou d�termin�e � partir de EoS), nous avons 

donc acc�s aux autres modules �lastiques dÕun mat�riau polycristallin (Tableau 4.1), � la 

condition que la distribution de la porosit� soit isotrope et sa valeur connue. Cette utilisation 

de la nanoindentation pour d�terminer les modules �lastiques du mat�riau a donc �t� 

appliqu�e pour mesurer les modules �lastiques de "-Ta2N3 et des nouveaux nitrures. Cette 

m�thode peut �tre �tendue de mani�re plus g�n�rale � tous les solides, notamment lorsque les 

m�thodes de synth�se ne permettent dÕobtenir que de petits �chantillons et en petite quantit�. 

Il est �videmment pr�f�rable dÕutiliser les deux m�thodes (LU et nanoindentation) 

simultan�ment pour recouper et valider les valeurs des modules mesur�es.  

Les propri�t�s m�caniques de lÕ�chantillon monolithique de "-Ta2N3 ayant une porosit� de 

0.14 ont �t� �tudi�es par mesures de nanoindentation et les valeurs pour le m�me mat�riau, 

mais dense, ont �t� obtenues. Elles permettent dÕaffirmer que "-Ta2N3 est un mat�riau rigide 

avec de grands modules dÕ�lasticit�, dur et tr�s tenace (tableau 4.1). Le module de 

cisaillement de "-Ta2N3 dense se trouve entre 129 et 144 GPa. Comme limite basse attendue 

pour la valeur de la duret� de "-Ta2N3 dense, nous avons estim� Hv =24 GPa. La t�nacit� est 

au moins de 4.6 MPa!m
1/2

. La propri�t� de self-healing qui densifie le mat�riau poreux par 

polissage m�canique fait de celui-ci un mat�riau c�ramique unique et tr�s int�ressant. De 

nombreuses applications industrielles sont envisageables, notamment si des synth�ses de 

couches minces sont d�couvertes. 

Pour les mat�riaux Zr7N9 et Hf7N9, d�crits en d�but du chapitre, nous avons mesur� les 

propri�t�s m�caniques en utilisant LU, nanoindentation et indentation de Vickers. Lors des 

mesures par LU, nous avons obtenu les vitesses des ondes longitudinales et de Rayleigh et 

d�duit la valeur de lÕonde transversale. Nous obtenons des valeurs inf�rieures pour Hf7N9 par 

rapport � Zr7N9. Par exemple, nous obtenons pour la vitesse de lÕonde transversale, CT = 

3.72(4) km
.
s

-1
 et CT = 2.76(4) km

.
s

-1
 pour les �chantillons poreux Zr7N9 et Hf7N9 

respectivement. Pour donner un ordre de grandeur, puisque les valeurs des vitesses sont 

donn�es pour des mat�riaux ayant des porosit�s diff�rentes (voir les chapitres 2.3 et 2.4), les 

valeurs des vitesses des compos�s M7N9 sont inf�rieures � celles de c-Zr3N4 (CT = 4.40(8) 

km
.
s

-1 
[Zerr, 2010]) et encadrent celles de "-Ta2N3 (CT = 2.84(2) km

.
s

-1 
[Zerr, 2012]). Des 

valeurs des vitesses des compos�s M7N9, nous avons d�duit les valeurs des modules 

dÕ�lasticit� dÕabord pour le mat�riau poreux puis pour le mat�riau dense. Les valeurs des 

modules dÕ�lasticit� obtenues sont similaires pour les deux mat�riaux poreux et, dans le cas 

des mat�riaux denses, sup�rieures pour Hf7N9 (tableau 4.1). Les mesures par nanoindentation 

du module de Young r�duit ont permis de confirmer les mesures LU. De plus, la nanoduret� 
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pour les �chantillons poreux est  Hn = 8.0(8) GPa pour Zr7N9 et Hn = 9.1(7) GPa pour Hf7N9. 

Les mesures par indentation de Vickers montrent quÕil nÕy a pas ou peu dÕeffet de la taille de 

lÕindentation et nous avons d�riv� Hv = 8.8 GPa pour Zr7N9 et Hv = 10.3 GPa pour Hf7N9 

lorsque les mat�riaux sont denses. Compar� � c-Zr3N4, les valeurs des duret�s et des modules 

dÕ�lasticit� de Zr7N9 et Hf7N9, pour les mat�riaux denses, sont inf�rieures (voir le tableau 4.1).  

Les valeurs des vitesses ainsi que les valeurs des modules �lastiques et de la duret� ne peuvent 

pas �tre compar� avec c-Hf3N4 car ce dernier est contamin� par une phase oxynitrure de type 

Hf(OxN1-x)2. Il nÕexiste donc pas, dans la litt�rature, de valeurs de CT, G0 et ni m�me de Hv 

pour la phase cubique c-Hf3N4.    

Conna�tre les modules �lastiques dÕun mat�riau permet dÕobtenir des indications sur les autres 

propri�t�s m�caniques de celui-ci (figures 4.2 et 4.3). Ainsi, le rapport B0/G0, propos� pour les 

m�taux [Pugh, 1954] et �tendu aux c�ramiques [Gandhi, 1979], d�finit si un mat�riau est 

mall�able. Plus pr�cis�ment (voir la figure 4.2), la valeur du rapport B0/G0 de 1.75 ne doit pas 

�tre comprise comme une fronti�re stricte s�parant la r�gion entre les mat�riaux mall�ables et 

les autres, mais plut�t comme une estimation qualitative. Une relativement haute mall�abilit� 

du mat�riau peut expliquer la densification de la surface de celui-ci et donc la propri�t� de 

Ç self-healing È. Comme nous lÕavons vu dans le chapitre 3.2.3, si un mat�riau poss�de la 

propri�t� de Ç self-healing È, alors il se forme une couche plus dense � la surface de 

lÕ�chantillon apr�s le polissage m�canique (chapitre 3.2.3). Pour "-Ta2N3, B0/G0 est sup�rieur 

� 2 (figure 4.2). Ceci sugg�re que ce mat�riau poss�de une mall�abilit� similaire � celle de 

m�taux tels que Fe, Nb. Cette mall�abilit� similaire � celle des m�taux entra�ne la fermeture 

des pores m�soscopiques. Les rapports B0/G0 donnent 1.4 et 1.5 pour Zr7N9 et Hf7N9 

respectivement, ce qui les placent en dessous de "-Ta2N3 et des m�taux mall�ables et dans la 

m�me cat�gorie que les mononitrures des m�mes m�taux localis�s proche de la ligne s�parant 

les mat�riaux mall�ables de ceux qui ne le sont pas. Dans le cas de Zr7N9, la propri�t� de 

Ç self-healing È est pourtant observ�e, ce qui sugg�re une mall�abilit� �lev�e par rapport � 

Hf7N9 pour lequel cette propri�t� nÕest pas confirm�e. Comme la propri�t� de self-healing est 

reli�e � la mall�abilit� (ductilit�), cette diff�rence peut peut-�tre expliquer la disparit� dans la 

porosit� des deux �chantillons synth�tis�s � HP-HT, p = 0.10 pour lÕ�chantillon de Zr7N9 et p 

= 0.16 pour lÕ�chantillon de Hf7N9. Cependant, ce nÕest pas confirm� par notre valeur 

exp�rimentale du rapport de B0/G0 qui sugg�re une mall�abilit� similaire pour les deux 

mat�riaux (figure 4.2). Nous voyons donc que Hf7N9 et Zr7N9 sont dans la zone ÔÔgriseÕÕ o� la 

mall�abilit� des mat�riaux peut �tre seulement reconnu exp�rimentalement. N�anmoins, nous 

nÕobservons pas cet effet de densification de mani�re accentu�e pour ces deux mat�riaux.  
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Figure 4.2 : Le rapport B0/G0 en fonction de la duret� pour "-Ta2N3, Zr7N9 et Hf7N9, compar� 

avec les mononitrures [Christensen, 1979 ; Wolf, 1982], c-Zr3N4, #-Si3N4 [Zerr, 2002] c-BN 

[Grimsditch, 1994] et Cd [McSkimin, 1957]. Les r�f�rences indiquent dÕo� les valeurs des 

modules �lastiques sont issues. Pour c-Zr3N4, "-Ta2N3, Zr7N9 et Hf7N9, il faut se r�f�rer au 

tableau 4.1. Dans tous les cas, la duret� est pour un mat�riau dense, estim�e (si il existe de la 

porosit�) en utilisant lÕexpression
)(

0

bpeHH !
=  (chapitre 2.4) et provient soit de cette th�se ("-

Ta2N3, Zr7N9 et Hf7N9), soit de [Zerr, 2012]. La ligne � B0/G0 = 1.75 indique la valeur (en 

grande partie qualitative) du rapport au dessus de laquelle les mat�riaux sont consid�r�s 

comme mall�ables dans lÕarticle de [Pugh, 1954]. 

 

A partir de la figure 4 .2, nous pouvons affirmer que #-Si3N4  devrait, lui-aussi, pr�senter cette 

propri�t� de Ç self-healingÈ. Lorsque Zerr et al. ont mesur� les propri�t�s �lastiques de ce 

mat�riau [Zerr, 2002], ils nÕont pas tenu compte de la possibilit� de Ç self-healingÈ de celui-

ci, ce qui pourrait avoir �clips� la vrai porosit� de lÕ�chantillon #-Si3N4 examin�, poli avant 

les mesures de nanoindentation de mani�re similaire � celle des �chantillons de cette th�se. 

Les mesures par nanoindentation de Er de #-Si3N4, r�alis�es � de petites charges de 3 et 5 mN, 

pourrait ainsi �tre pour un �chantillon complexe contenant une surface densifi�e et un 

mat�riau poreux en dessous. Il est donc possible que la valeur de G0 donn�e dans [Zerr, 2002] 

soit sous estim�e. Lorsque lÕon regarde le graphique 4.3, on peut aussi constater que #-Si3N4 

d�rive quelque peu de la tendance reconnue par [Teter, 1998] pour la duret� en fonction de 

G0. La valeur de G0 semble inf�rieure � celle � laquelle on pourrait sÕattendre pour la valeur 

mesur�e de Hv. Cette observation confirme quÕil serait int�ressant dÕ�tudier la porosit� 

d'�chantillons de #-Si3N4 obtenu par synth�se en presse MA et de comparer des mesures de 

nanoindentations pour les surfaces polie m�caniquement et trait�e par le faisceau dÕions Ar+. 

De la m�me mani�re, comme nous observons, de mani�re ponctuelle, un ph�nom�ne de self-

healing sur les compos�s Hf7N9 et Zr7N9, il serait int�ressant de v�rifier lÕexistence de la 
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propri�t� de self-healing pour les mononitrures et c-Zr3N4. En effet, le calcul � partir des 

mesures de B0 et G0 pour c-Zr2.86(N0.88O0.12)4  �tudi� durant cette th�se, donne B0/G0 = 1.6, 

supposant un mat�riau peu mall�able � placer dans la m�me cat�gorie que Zr7N9 et Hf7N9. 

Dans le cas des �chantillons cubiques c-M3N4, Mattesini et al. ont pr�dit B0/G0 >1.75 (1.80 et 

1.76 pour c-Zr3N4 et c-Hf3N4 respectivement) par la m�thode LDA et B0/G0 <1.75 (1.69 et 

1.65 pour c-Zr3N4 et c-Hf3N4 respectivement) par la m�thode GGA. De ces r�sultats, les 

auteurs d�duisent que c-Hf3N4 est moins mall�able que c-Zr3N4 [Mattesini, 2003]. Mais ceci 

contredit les r�sultats exp�rimentaux pr�sent�s dans la figure 4.2 o� les nitrures dÕhafnium ont 

un rapport B0/G0  sup�rieur � celui des nitrures de zirconium.        

 

Figure 4.3 : Dans ce graphique d�j� pr�sent� dans le chapitre 1 (figure 1.10), nous avons 

ajout� en blanc, les valeurs provenant de la litt�rature pour les mononitrures de MN et les 

carr�s rouges nos valeurs pour les compos�s M7N9, synth�tis�s durant cette th�se. La fl�che 

rouge indique la possibilit� que la valeur de G0 de #-Si3N4 soit sous estim�e dans les travaux 

pr�c�dents. 

 

Dans la figure 4.3, nous voyons que les valeurs de la duret� estim�e pour les mat�riaux denses 

Hf7N9 et Zr7N9 sont raisonnablement en accord avec la tendance d�velopp� par Teter utilisant 

les donn�es r�colt�es de la litt�rature. On constate aussi que les deux compos�s, Hf7N9 et 

Zr7N9, ont une faible duret� par rapport � leur module de cisaillement (figure 4.3). Ils ont une 

duret� moins grande que les mononitrures !-MN (autour de 15 GPa) et que les phases c-

M3N4. Bien que les coefficients de Poisson des nouveaux nitrures de zirconium et dÕhafnium 

soient similaires � celui de c-Zr3N4, les autres modules �lastiques sont inf�rieurs.  

On notera cependant que la t�nacit� de nos mat�riaux M7N9 est  importante : pour Zr7N9, elle 

correspond m�me aux valeurs basses obtenues pour lÕ�chantillon poreux c-Zr3N4 (tableau 4.1, 

figure 4.4). Dans la figure 4.4, nous comparons la duret� des mat�riaux examin�s durant cette 

th�se ("-Ta2N3, Zr7N9 et Hf7N9) en fonction de leur t�nacit� avec les mat�riaux c�ramiques  

les plus utilis�s ou connus. Notamment, ce sont les mat�riaux les plus durs (diamant et c-BN), 
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les plus tenaces ($-Si3N4, SiC et WC+Co) et quelques uns des mat�riaux les plus mentionn�s 

dans la litt�rature. Par exemple, TiN est le plus populaire comme couche de protection contre 

lÕusure. B4C est utilis� pour fabriquer des mortiers plus durs que ceux en agate. 

1 2 3 4 5 6 7 8 9

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

110

 

  
H

v (
G

P
a
)

K
Ic-if

 (MPa!m
1/2

)

Diamond

c-BN

!-Si3N4
"-Si3N4

TiN

#-Si3N4

SiC
B
4
C

WC+Co 6%

!-Ta2N3

c-Zr3N4

Hf7N9 Zr7N9

1 2 3 4 5 6 7 8 9

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

110

 

  
H

v (
G

P
a
)

K
Ic-if

 (MPa!m
1/2

)

Diamond

c-BN

!-Si3N4
"-Si3N4

TiN

#-Si3N4

SiC
B
4
C

WC+Co 6%

!-Ta2N3

c-Zr3N4

Hf7N9 Zr7N9

 
Figure 4.4 : Graphique repr�sentant la t�nacit� en fonction de la duret� pour les mat�riaux 

c�ramiques  �tudi�s durant cette th�se et pour dÕautres mat�riaux. 

 

Si on enl�ve les mat�riaux (figure 4.4) dont lÕusure est importante lorsquÕils sont utilis�s sur 

des aciers et sur dÕautres alliages ferriques, il ne reste que c-BN, TiN, c-Zr3N4, et nos 

mat�riaux, "-Ta2N3, Zr7N9 et Hf7N9, pour lesquels nous nous attendons, comme ceux sont des 

nitrures de m�taux de transition, � une r�sistance � lÕusure comparable � celle de TiN ou de c-

Zr3N4. Pour ce dernier, lÕ�tude de lÕusure du mat�riau au contact de lÕacier a r�v�l� une 

r�sistance exceptionnelle [Chhowalla, 2005]. Si nous ajoutons � cela la possibilit� de faire des 

rev�tements adh�rents, il faut retirer c-BN. Dans lÕ�tat actuel des connaissances, les mat�riaux 

les plus int�ressants sont c-Zr3N4 et "-Ta2N3 parce que ils sont durs, tenaces, r�sistants � 

lÕusure ou attendu comme tel pour "-Ta2N3. Une des directions de recherche la plus 

prometteuse serait dÕobtenir des rev�tements adh�rents de "-Ta2N3. Nous escomptons que ce 

soit possible, si les m�me techniques de d�position que celles utilis�es pour c-Zr3N4 sont 

employ�es, nomm�ment la m�thode de lÕarc cathodique filtr� modifi� [Chhowalla, 2005] ou 

diverses version de pulv�risation cathodique magn�tron � fr�quence radio [Sui, 2009 ; Meng, 

2011]. Nous avons aussi vu bri�vement dans le chapitre 1 quÕil existe dÕautres mat�riaux 

int�ressants dans les syst�mes dits ternaires et quaternaires, solution solide par exemple dans 

les syst�mes Ta-O-N ou Si-Al-O-N. De plus, des travaux th�oriques montrent que lÕajout de 

vanadium ou de niobium permettrait dÕam�liorer les propri�t�s �lastiques de "-Ta2N3 

[Orisakwe, 2012].  
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Une autre direction de recherche serait de trouver une m�thode pour densifier les nitrures HP-

HT, par exemple dÕessayer de synth�tiser un mat�riau contenant � la fois "-Ta2N3 et c-Zr3N4. 

Nous savons aujourdÕhui que les nitrures des groupes 4 et 5 cristallisent dans des structures 

diff�rentes et cons�quemment les compositions chimiques sont aussi diff�rentes. Le m�lange 

de ces compos�s, chauff� � hautes pressions dans le domaine de stabilit� thermodynamique, 

conduit � la formation dÕun liquide eutectique qui peut �tre utilis� comme agent de 

densification, de mani�re similaire � la densification de Si3N4 utilisant Al2O3 comme aide au 

frittage ou des carbures fritt�s au cobalt [Zerr, 2012 ; Herrmann, 2000]. Les possibles 

m�langes pourrait �tre c-Zr3N4 comme compos� principal et "-Ta2N3 comme mat�riau dÕaide 

� la densification ou vice versa. La combinaison de "-Ta2N3 comme partie principale et M7N9 

comme agent densifiant devrait aussi �tre consid�r�. Les r�sultats pr�sent�s dans ce manuscrit 

de th�se montrent que les synth�ses de hautes pressions ouvrent lÕacc�s � une large vari�t� de 

nitrures de m�taux de transition avec des stÏchiom�tries diff�rentes et, comme r�sultat, une 

panoplie de mat�riaux avec diverses propri�t�s m�caniques. Cette palette de propri�t�s peut 

�tre enrichie par des comportements inattendus tel que lÕeffet de Òself-healingÓ par polissage 

m�canique exp�rimentalement v�rifi� pour "-Ta2N3 et reconnu pour le nouveau nitrure de 

zirconium Zr7N9 synth�tis� durant ce travail.  

 

Tableau 4.1 : Valeurs de la duret�, de la t�nacit� et des modules �lastiques pour les mat�riaux 

�tudi�s durant cette th�se. Les valeurs des modules �lastiques sont donn�es pour les mat�riaux 

denses et sont d�riv�es des mesures pour les �chantillons poreux. (p) indique un mat�riau 

poreux  et (d) pour le mat�riau dense. 

 c-Zr3N4 "-Ta2N3 Zr7N9 Hf7N9 

Hn (GPa) (p) 

Hv (GPa) (d) 
KIc-if (Mpa

.
m

1/2
) (d) 

14.5 

>30
 e
 

>3.2
 a
 (3) 

18.3 

>24 

>4.6 

8.0(8) 

8.8 

>3.7(4) 

9.1(7) 

10.3 

>2.3-2.9 

ÔÔself-healingÕÕ Non Oui Oui mais moins 

prononc� 

Non 

B0 (GPa)  

G0 (GPa) 

 

219
a
  

139 

281
b
, 319

c
 

124-144 

130(10) 

95(9) 

161(10) 

105(10) 

E0 (GPa) 
!0 

344 

0.24 

329-369 

0.28-0.33 

234(20) 

0.20(4) 

258(20) 

0.23(4) 

 

B0/G0 1.576 2.25 

(1.951-2.573) 

 

>2.07
d
 

1.368  

(1.153-1.628) 

1.53 

(1.3-1.8) 

a
[Dzivenko, 2007] ; 

b
[Friedrich, 2010] ; 

c
[Zerr, 2010]; 

d 
th�orique [Orisakwe, 2012] ; 

e
[Zerr, 2012] 

 



 146 Chapitre 4 

 

REFERENCES 

 

Chhowalla, M. and H.E. Unalan, ÒThin films of hard cubic Zr3N4 stabilized by stressÓ, 

Nat. Mater. 4, 317 (2005). 

Christensen, A.N., O.W. Dietrich, W. Kress and W.D. Teuchert, ÒPhoton anomalies in 

transition-metal nitrides: ZrNÓ, Phys. Rev. B 19, 5699-5703 (1979). 

Dzivenko, D.A., A. Zerr, E. Schweitzer, M. G�ken, R. Boehler and R. Riedel, ÒElastic moduli 

and hardness of c-Zr2.86(N0.88O0.12)4 having Th3P4-type structureÓ, Appl. Phys. Lett. 90, 

191910 (2007). 

Friedrich, A., B. Winkler, L. Bayarjargal, E.A. Juarez Arellano, W. Morgenroth, J. Biehler,  

F. Schr�der, J. Yan, and S. M. Clark, ÒIn situ observation of the reaction of tantalum with 

nitrogen in a laser heated diamond anvil cellÓ, J. Alloys & Compounds, 502, 5-12 (2010). 

Gandhi,C. and M.F. Ashby, ÒFracture-mechanism maps for materials with cleave: f.c.c.,b.c.c 

and h.c.p. metals and ceramicsÓ, Acta Metallurgica 27, 1565 (1979).  

Grimsditch, M., E.S. Zouboulis and A. Polian, ÒElastic constants of boron nitrideÓ, 

J. Appl. Phys. 76, 832-834 (1994). 

Herrmann,M., H. Klemm and Chr. Schubert, ÒSilicon Nitride Based Hard MaterialsÓ, 

Handbook of Ceramic Hard Materials (ed. Riedel, R.), ch6 pp749-801 (WILEY-VCH, 

Weinheim, 2000).  

Mattesini, M., R. Ahuja and B. Johansson, ÒCubic Hf3N4 and Zr3N4: A class of hard 

materialsÓ, Phys. Rev. B 68, 184108 (2003). 

McSkimin, H.J. and W.J. Bond, ÒElastic moduli of diamondÓ, Phys. Rev. 105, 116-121 

(1957). 

Meng, Q.N., M. Wen, C.Q. Qu, C.Q. Hu, W.T. Zheng, ÒPreffered orientation, phase transition 

and hardness for sputtered zirconium nitride films grown at different substrates biasesÓ, 

Surfaces & Coating Technology 205, 2865-2871 (2011). 

Orisakwe, E.N., V. Sharmat and J.E. Lowther,ÒElastic moduli of advanced ternary metal 

nitridesÓ, Phys. Status Solidi B 249, 1020Ð1026 (2012). 

Pugh, S.F., ÒRelations between the elastic moduli and the plastic properties of polycrystalline 

pure metalsÓ, The London, Edinburgh, and Dublin Philosophical Magazine and Journal of 

Science: Series 7, 45:367, 823-843 (1954). 

Sui,Y., J. Liu, B.Liu, L.Wang and B.Yao, ÒInfluence of flow ratio of N2 to (N2+Ar) mixture 

on the structure and properties of zirconium film nitride films prepared by radio frequency 

magnetron sputteringÓ, J. Mater. Res. 24,10, 3206-3212, (2009).  



 147 Chapitre 4 

 

Teter, D. M., ÒComputational alchemy: The search for new superhard materialsÓ, MRS Bull. 

23, 22 (1998).  

Wolf, T., ÒHerstellung und Charakterisierung von TiN, ZrN und HfNÓ, Universit�t Karlsruhe: 

Karlsruhe (1982). 

Zerr, A., M. Kempf, M. Schwarz, E. Kroke, M. Goken and R. Riedel, ÒElastic moduli and 

hardness of cubic silicon nitrideÓ, J. Am. Ceram. Soc. 85, 86 (2002). 

Zerr, A., N. Chigarev, R. Brenner, D.A. Dzivenko and V. Gusev, ÒElastic moduli of hard c-

Zr3N4 from laser ultrasonic measurementsÓ,!Phys. Status Solidi RRL 4, No. 12, 353Ð355 

(2010). 

Zerr, A., H. Eschnauer and E. Kny,  ÒHard MaterialsÓ, UllmannÕs encyclopedia of industrial 

chemestry (2012). 

Zerr, A.,!N. Chigarev, O. Brinza, S.M. Nikitin, A.M. Lomonosov and V. Gusev, ÒElastic 

moduli of "-Ta2N3, a tough self-healing material, via laser ultrasonicsÓ, Phys. Status Solidi 

RRL 6 , 12, 484-486 (2012). 

 


